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Introduction

Introduction

Depuis l'idée de Richard Feynman! « There’s plenty of room at the bottom », formulée lors
d’un discours a I’American Physical Society en 1959, les nanotechnologies deviennent de plus en plus
une réalité. Il s'agit ainsi de réaliser des objets de tailles nanométriques (< 100 nm) de maniéere
reproductible, i.e. en maitrisant leur taille et leur positionnement.

D’un point de vue pratique, I'unique objectif de la diminution des dimensions est d’augmenter
la densité de dispositifs sur une méme surface. Cette évolution est décrite par la « loi » empirique de
Moore?. D’un point de vue fondamental, la taille nanométrique de certains matériaux leur confére des
nouvelles propriétés (électroniques, magnétiques, optiques, ...) susceptibles d’étre exploitées pour de
nouvelles applications. Seulement, pour ce faire, la forme, la taille, la position et la densité de ces
nanostructures doivent étre précisément controlées.

Ce manuscrit présente le développement d'un substrat innovant pour piloter la croissance de
nanostructures vers des sites préférentiels de nucléations. Le procédé de fabrication de ce substrat
s'appuie sur le collage par adhésion moléculaire de plaques de Si (001) avec une légére désorientation
de torsion par rapport a un axe perpendiculaire a l'interface de collage, et sur la révélation du réseau
de dislocations créées a l'interface de collage par gravure chimique préférentielle. Cette révélation
induit une structuration de surface de périodicité exactement égale a celle du réseau de dislocations
révélées. L'efficacité de la structuration de surface avec des périodicités de 20 et 50 nm est testée
pour induire un ordre a longue distance d'lots de Ge et d'llots métalliques (nickel, or, argent).

Dans un premier temps, nous présentons brievement I'état de I'art concernant les méthodes
de réalisation de nanostructures par croissance en phase solide. Quelques solutions sont présentées
mettant en évidence les paramétres qui permettent d'introduire un ordre a longue distance. Nous
montrons qu‘une surface plane ne peut pas piloter la croissance ordonnée a longue distance de
nanostructures et que le substrat doit étre préparé au préalable afin d’introduire une modulation
périodique de contrainte ou de déformation. Nous présentons les développements réalisés jusqu'a
présent sur les substrats élaborés par collage moléculaire de plaques de Si (001) et nous mettons en
évidence les améliorations a apporter afin de mieux contréler la taille, la position et la densité des
nanostructures.

Le second chapitre est consacré a |'élaboration du substrat qui a fait I'objet d’améliorations
technologiques permettant de mieux contréler la nanostructuration de surface induite par la révélation
du réseau de dislocations enterrées. Le controle du niveau de la surface par rapport au plan du joint
de grain est optimisé en introduisant le réseau de dislocations dans le film mince d’'une structure SOI
(« Silicon On Insulator »). Pour ce faire, deux méthodes de réalisations sont présentées dont les
avantages et inconvénients de I'une et de l'autre sont mis en évidence lors de la révélation des lignes
de dislocations par gravure chimique préférentielle.

! Prix Nobel de Physique en 1965
2 G. E. Moore, Cramming more components onto integrated circuits, Elect. 38, N° 19 (1965)
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La nanostructuration de surface qui consiste a transférer en surface la symétrie du réseau
carré de dislocations par gravure chimique préférentielle est étudiée dans le troisieme chapitre.
Différentes attaques chimiques préférentielles sont étudiées pour estimer leurs efficacités pour graver
fortement les lignes de dislocations et par conséquent pour créer une forte structuration. L'objectif
étant d’obtenir des nano-plots de silicium séparés par des nano-tranchées étroites et profondes. Les
profondeurs de tranchées sont estimées par des techniques de mesures de sondes locales (AFM pour
Atomic Force Microscope et STM pour Scanning Tunneling Microscope) et par microscopie
électronique ainsi que par la diffraction des rayons X en incidence rasante. Les chapitres suivants sont
consacrés aux études de croissances de nanostructures sur les surfaces précédemment
nanostructurées par les gravures chimiques préférentielles.

Le quatrieme chapitre étudie la croissance de nanostructures de Ge. L'influence des
profondeurs de tranchées sur la capacité de la structuration de surface pour induire un ordre latéral
sur de longue distance est étudiée. Un modéle basé sur des considérations énergétiques permet
d’exprimer le potentiel chimique expliquant en partie les observations expérimentales. Les contraintes
dans les ilots de Ge sont estimées par des mesures de diffraction des rayons X en incidence rasante et
des mesures complémentaires de diffractions anomales permettent d’estimer l'interdifffusion au sein
de Ilot. L'analyse de la périodicité et de la forme des ilots de Ge est étudiée par la diffusion aux petits
angles des rayons X en incidence rasante.

Le dernier chapitre traite du positionnement d'illots métalliques (Ni, Au, Ag) observé par
microscopie électronique a balayage. La réponse optique a une excitation d'une onde
électromagnétique des flots d'or ordonnés est ensuite analysée par des mesures de réflectivité a l'aide
d’un éllipsométre spectroscopique et par microscopie électronique de photo-émission et a électrons
lents.

Enfin nous terminons ce manuscrit en rappelant les principaux résultats de ces trois années de these
et nous présenterons les différents points qui restent a explorer comme |'utilisation des réseaux de
dislocations issues des collages de plaques de silicium (111) pour induire une auto-organisation de
nanostructures.
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Chapitre 1.
Vers [_Auto-Organisation de Nano-Structures
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Dans ce chapitre nous décrivons plusieurs méthodes de croissance de nanostructures en
phase solide et plus particulierement la croissance dilots de germanium sur substrat de silicium qui
sera détaillée dans ce manuscrit. Nous discutons des limites du substrat plan pour organiser les
nanostructures et lintérét d’une structuration de surface pour contréler le positionnement, la taille et
/a densité des nanostructures. Différentes technigues de structuration de surface sont brievement
décrites afin de mettre en évidence lintérét dune méthode basée sur le collage par adhésion
moléculaire et la révélation d'un réseau de dislocations par gravures chimiques préférentielles. La
présentation de ces différents travaux permettra de situer le contexte et les motivations de ce travail.
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Chapitre I : Vers IAuto-Organisation de Nano-Structures

I1.1. Les différents modes de croissance en phase solide

Le terme « épitaxie » (du grec « épi» signifiant « par-dessus » et « taxie » signifiant
« ordre ») a été proposé en 1928 par le minéralogiste francais L. Royer pour désigner la juxtaposition
réguliere de deux especes cristallines ([I-1], [I-2]). Si la couche épitaxiée et le substrat sont
identiques on parle d’homoépitaxie, et d’hétéroépitaxie dans le cas contraire. Dans ce cas il existe
trois modes de croissance qui sont en partie gouvernés par les tensions superficielles du substrat, yq,
de l'interface, v;, et du dépot, v4. Ces énergies de surface sont reliées par la relation de Young-Dupré :
Ys- Yi= YqC0SB avec 6 I'angle de goutte (voir Figure I-1(a)).

FM VW SK

Substrat

(a) (b)

Figure 1-1: (a) Tlot déposé sur un substrat plan avec g, 7. « 7s respectivement les énergies de
surface du matériau épitaxié, du substrat et d'inte  rface. (b) Les trois types de mode de
croissance hétéroépitaxiale : Franck-Van der Merwe (FM), Volmer-Weber (VW) et Stranski-
Krastanow (SK).

Schématiquement deux cas peuvent étre distingués :

- Si ys > v4 1+ vi, 'augmentation de la surface libre du matériau épitaxié constitue une diminution de
I'énergie du systéme. Le matériau a donc tendance a mouiller la surface et croitre de maniére
bidimensionnelle, conforme a la surface: une nouvelle couche atomique ne se forme que lorsque la
précédente a complétement recouvert la surface. Ce mode de croissance couche par couche est le
mode Franck-Van der Merwe [1-3] (voir Figure I-1(b), mode FM).

- Si en revanche ys < y4 + v;, I'augmentation de la surface libre du matériau épitaxié constitue une
augmentation de I'énergie du systéme et ce dernier va donc tenter de maintenir la surface libre du
substrat aussi grande que possible : il se formera des ilots 3D cohérents, i.e. sans dislocations (jusqu'a
une certaine épaisseur), il s'agit d’une croissance tridimensionnelle appelée mode Voimer — Weber

(voir Figure I-1(b), mode VW).

Il existe une croissance intermédiaire qui fait intervenir I'énergie emmagasinée en volume dans la
couche épitaxiée [I-4]. Selon la théorie de I'élasticité linéaire, pour une couche bidimensionnelle,
I'énergie totale accumulée dans la couche par unité de surface est :

Aa ,
E[ot = M(?)Zh"'yd Y (Eq. I-1)

Avec M le module d’Young biaxial du matériau épitaxié quand il est soumis a une contrainte biaxiale
(dépendant du matériau et de l'orientation cristalline), Aa/a le désaccord du paramétre de maille du
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substrat par rapport a la couche d’épaisseur h. L'augmentation linéaire de I'énergie avec |'épaisseur
n'étant pas relaxée par une croissance 2D, le systéme doit explorer d'autres mécanismes pour relaxer
I'énergie élastique emmagasinée telle qu’'un changement de morphologie ou l'introduction de défauts
comme les dislocations.

Dans le cas de croissance hétéroépitaxiale de matériaux II-VI (par exemple CdTe/ZnTe) [I-5], la
relaxation d’énergie élastique se manifeste d'abord par I'apparition de dislocations avant la transition
élastique 3D contrairement aux croissances hétéroépitaxiales de matériaux IV-1V telles que le systéme
Ge/Si.

D’une fagon générale, lors d’'une croissance hétéroépitaxiale de matériaux IV-1V, la relaxation de la
contrainte peut se traduire de deux maniéres selon la valeur du désaccord de paramétre de maille
entre le matériau épitaxié et le substrat :

- Si Aa/a est relativement faible (typiquement < 1%), la croissance 2D-cohérente se poursuit jusqu’a
une épaisseur critique (dite de Matthews ([I-6]-[I-8])) au-dela de laquelle se forment a l'interface des
défauts linéaires dit dislocations de désaccord paramétrique ou de « misfit » en anglais, permettant
d’accommoder plastiguement une partie de la contrainte élastique accumulée (pour une revue voir
réf. [I-9] et [I-10]). Ces dislocations peuvent généralement se propager de linterface jusqu’a la
surface du film épitaxié : il s'agit de dislocations émergentes (dites en terminaison anglaise
« threading dislocations ») qui peuvent étre rédhibitoires pour les dispositifs (opto-) électroniques.

- En revanche si Aa/a est compris entre 2 et 10 % (cas du Ge/Si ou Aa/a = 4.2 %), une fine couche
pseudomorphique 2D (dite de mouillage) se forme jusqu’a ce que I'énergie élastique emmagasinée
devienne trop importante et la contrainte se relaxe alors de maniére élastique par la formation d‘llots
cohérents sur la couche de mouillage. Puis si la croissance se poursuit, la relaxation de la contrainte
se manifeste par la formation de facettes sur les faces libres des ilots cohérents qui tendent a
reprendre leurs propres parametres de mailles diminuant la contrainte élastique (voir Figure I-1(b),
mode SK). Ce mode est appelé croissance Stranski-Krastanow (SK) [I-11]. La relaxation de I'énergie
élastique ainsi permise sera d‘autant plus efficace que Ilot sera haut. Mais cela va de pair avec une
augmentation de sa surface libre et par conséquent de son énergie de surface. C'est donc cette
compétition entre la relaxation de I'énergie élastique et I'augmentation de I'énergie de surface qui
conditionne la croissance SK. D'autre part, si la croissance du matériau contraint se poursuit, les flots
atteignent une taille au-dela de laquelle la relaxation élastique ne suffit plus et des dislocations
apparaissent au sein méme de Ilot tandis qu’ils adoptent le paramétre de maille du matériau libre.

La croissance Stranski-Krastanow est donc bien adaptée pour faire croitre des filots de faibles
dimensions. Deux termes sont aujourd’hui utilisés pour désigner la croissance de nanostructures au
moyen de ce mode de croissance: |'auto-assemblage et |'auto-organisation. Ces deux termes sont
encore sujets a discussion et varient d'un auteur a l'autre. Certains définissent I'auto-assemblage pour
désigner un ordre a courte distance et l'auto-organisation pour désigner un ordre a moyenne ou a
longue distance ([I-12], [I-13]). Pour lever toute ambiguité, nous ne parlerons que d’ordre a courte
ou longue distance et les termes d‘auto-assemblage ou d‘auto-organisation seront utilisés pour
désigner les deux configurations.

Dans les paragraphes suivants, nous présentons différentes études permettant d'illustrer, lors d’une
croissance en phase solide, l'ordre a courte et longue distance de nanostructures et plus
particulierement des boites quantiques de Ge et dilots métalliques qui seront étudiés dans ce
manuscrit. Le systéme Ge/Si est un exemple modéle de croissance trés étudié dans la littérature qui
possede une trés bonne qualité cristalline, en général meilleure que celle des dépbts métalliques.
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I.2. Ordre latéral a courte distance

1.2.1. Considérations énergétiques

La croissance de Ge sur Si (001) a fait l'objet d’un trés grand nombre d’études et I'épaisseur
critique est comprise, suivant les conditions expérimentales, entre 3 et 5 monocouches de Germanium
(une monocouche de Germanium est égale a ag./4 avec age le paramétre de maille du Ge). Au-dela, il
y a formation d'lots qui, au cours de la croissance, sont caractérisés par une évolution de leurs formes
(pyramides, domes, superddmes) avec une distribution de taille variable. En cours de croissance,
différentes morphologies peuvent coexister mais de fagon générale, I'évolution de la forme des ilots
en fonction de I'épaisseur déposée peut étre représentée comme sur la Figure I-2 [I-15].

(c)

(a) i ® _

(113)

(0T5) A
N

70x70x11 nm? (32023)

—Tro0]

Figure 1-2: Observations au microscope a effet tunnel du changement de morphologie des
flots de Ge au cours de croissance : (a) pyramide, (b) déme et (c) superddome [ 1-15].

Il a été montré gu’aux premiers stades de la croissance, des prépyramides se forment. Elles sont
créées par une ondulation de la couche de mouillage contrainte de Ge. En augmentant le dép6t de
Ge, certaines prépyramides se transforment en pyramides (ou huttes) a bases carrées (avec des
facettes {105}), dont les dimensions sont typiquement 20 nm de coté et 2 nm de hauteur (Figure
I-2(a)). Lorsque la quantité de matiére déposée augmente, certaines pyramides peuvent se
transformer en dome (Figure I-2(b)) en créant des facettes plus raides que les facettes {105}. Les
facettes les plus couramment observées sont du type {15 3 23} ou {1 1 3}. La taille des démes est
comprise entre 50 et 100 nm. Et si I'on poursuit la croissance, au-dela d’une certaine épaisseur, la
cohérence avec le substrat est perdue et les domes se transforment en superdomes présentant des
dislocations (Figure I-2(c)). Ces différentes transitions de forme permettent 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 50% dans les domes [I-14]. Cette morphologie finale de la
croissance spontanée des flots 3D de Ge sur Si (001) est étudiée précisément dans de nombreuses
études expérimentales ([I-15],[I-16]) et théoriques ([I-17],[I-18]). Néanmoins pour comprendre plus
en détail I'’évolution morphologique des flots il faut prendre en compte des critéres cinétiques.

1.2.2. Considérations cinétiques

Des critéres cinétiques, tels que la vitesse de croissance ou le temps, peuvent affecter
I'évolution morphologique des flots. Ces deux parameétres peuvent influencer I'épaisseur critique de
transition 2D — 3D [I-20], la nucléation des flots ([I-21], [I-22]), et leur densité ([I-22]-[I1-24]). La

120%120x27 nm3
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Figure I-3 présente les différents phénomenes observés lors d’'une croissance épitaxiale menant a la
formation de noyaux 2D (ce qui conduit a la formation de la couche de mouillage).

{a) Dépot sur laterrasse
{b) Diffusion sur la terrasse
(€} MNucléation d'ilots

Figure 1-3: Représentation
schématique des différents
phénoménes se produisant
lors d'une croissance
épitaxiale menant a [lauto-
S Hhniiearranit i alare assemblage d'lots 2D avant la
M formation de la couche de
i) Dépot sur un ilot mouillage[ |_22]

{d) Coalescence d'atomes a un ilot

{g) Mucléation sur une marche

{h) Désorption d'un atome d'une
terrasse

Dans le cas d’ad-atomes sur une surface plane, le paramétre important est la longueur de diffusion
(L) des atomes, dépendant du coefficient de diffusion de surface (Ds) et de la vitesse de dépét (R). Le
coefficient de diffusion est thermiquement activé et sécrit généralement en fonction de I'énergie
d’activation (E,) et de la température de croissance (T) selon une loi de type Arrhenius : Ds = Dgy.exp(-
E./k,T), avec Dy une constante et k, la constante de Boltzmann. Les atomes déposés en surface vont
se fixer de maniére préférentielle sur des marches atomiques, des inhomogénéités de contraintes, ou
certaines impuretés a condition que leur longueur de diffusion soit suffisante pour les atteindre. Dans
le cas contraire, sur une surface plane sans défauts, ils coalescent pour former un noyau 2D. Les
flancs de ces noyaux constituent des sites de nucléation préférentielle, si bien que, si la distance entre
deux noyaux adjacents est de l'ordre de la longueur de diffusion, il est plus favorable d‘incorporer un
atome dans un noyau existant que de former un nouveau noyau. Il en résulte une homogénéisation
de la taille dlot jusqu‘a la coalescence de ces derniers pour former une couche 2D. L'ensemble de ces
processus s'effectue pour chaque couche constitutive de la couche de mouillage.
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Figure 1-4 : (a) Observation STM (700 x 700 nm? d'une cro issance de 0.9 nm de germanium a
550 € sur du silicium (001). Les gros ilots ont de s diamétres compris entre 28 et 45 nm pour
des hauteurs de 6 a 7 nm. Le diamétre des petits va rie de 14 & 20 nm, pour des hauteurs de 3
nm. La transformée de Fourier en insert montre 'ab ~ sence d’ordre entre les flots. (b) Dispersion
en taille dlots de Ge/Si (001) élaborés a 450C p our différentes quantités de Ge déposées
[1-19].
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Pour les flots issus de la croissance Stranski-Krastanow, la croissance commence sur la couche de
mouillage de la méme maniére que précédemment (a savoir formation de noyaux 2D qui s'étendent)
et au-dela d'une certaine épaisseur critique il devient énergétiquement plus favorable de créer des
flots 3D avec des facettes. L'incorporation des atomes sur les ilots étant énergétiquement plus
favorable, ceux-ci vont croitre tandis que I'épaisseur de la couche de mouillage restera constante. Au
cours de cette croissance, une forte contrainte se développe au sein de leur périphérie [I-25] limitant
I'expansion latérale des flots. Il en résulte une relative homogénéisation de la taille des ilots [I-22]
mais qui est relativement mal maitrisée. La Figure I-4(a) présente une observation STM d'une
croissance de 0.9 nm de germanium sur du silicium (001). Les flots 3D de germanium n‘ont un ordre
qu'a courte distance et la distribution en taille est assez large (Figure I-4(b)).

1.2.3. Synthése sur la croissance d’ilots de Ge sur une surface de Si plane

La croissance dlots de Ge sur un substrat de Si plan, induite par la transition 2D — 3D
Stranski-Krastanow, est un mécanisme simple et rapide pour réaliser des structures 3D cohérentes de
tailles suffisamment petites pour induire le confinement des porteurs de charges. Cependant pour
certaines applications, ces types de nanostructures ont des limitations. Leur positionnement en
surface est aléatoire et ne posséde tout au plus qu’un ordre a courte distance. D'autre part, la densité
est difficilement controlée et une meilleure homogénéité de taille serait souhaitable.

Dans le but d'améliorer ces propriétés, le substrat doit étre préalablement traité afin de définir des
sites préférentiels de nucléation et de croissance. Dans ce cadre, différentes solutions sont
actuellement en cours d'étude, dont certaines sont présentées dans le paragraphe suivant.

1.3. Ordre latéral a longue distance

L'ordre a courte distance est principalement dii @ un manque de contréle des sites de
nucléation. Ainsi, afin d’obtenir un ordre a longue distance il peut étre intéressant de prédisposer de
sites préférentiels ordonnés de nucléation. Ces sites peuvent correspondre a des irrégularités de la
morphologie de surface, de contraintes, de déformations, ou d'impuretés. Ces défauts par rapport a
une surface idéale plane peuvent étre introduits dans I'expression du potentiel chimique (M) qui est
une grandeur thermodynamique permettant de décrire localement le changement d’énergie libre de
Helmholtz (H) lorsque le nombre de particules du systéme change [I-26], 4 = [dH/dN]r.avec T la
température et ¢ la déformation. Appliquée a une surface a une dimension, cette expression peut
s'écrire localement dans le cas de faibles courbures et des surfaces non facettées ([1-27], [I-28]):

H(X) = iy + Qo ([N6) + (O] K( R + Eud 3) (Eq. I-2)

ol Mo est le potentiel chimique d’une surface plane, Q, le volume atomique, y(6) I'énergie libre de
surface dépendante de |'orientation de la surface, y”(8) la dérivée seconde de I'énergie de surface par
rapport a la normale a la surface , k(x) la courbure locale de surface et Egqas(X) I'énergie élastique

locale. Le théoréme de Gibbs — Wulff [I-26] énonce qu’un gradient de potentiel chimique est une force
motrice de la diffusion sur une surface. Ainsi le flux atomique j d'ad-atomes sur une surface est donné
par la relation de Nernst — Einstein j=-nD/(k T)Ou/0ds ol n est la densité d’ad-atomes de
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surface, D est le coefficient de diffusion de surface (thermiquement activé) et 0S une longueur
infinitésimale.
Ce modéle trés simplifi€ montre que dans le cas d’une croissance homoépitaxiale, le terme de

courbure de surface (force de capillarité) favorise la diffusion des ad-atomes dans la direction du fond
d’'une morphologie concave (trous, tranchées ...).

Dans le cas d'une hétéroépitaxie, le terme élastique qui prend en compte le désaccord
paramétrique entre les éléments favorise la croissance dans des zones convexes (arrétes, crétes, ...)
ou il y aura une relaxation plus importante de I'énergie élastique. De fait, |'épaisseur critique de mise
en flot de la transition Stranski-Krastanow 2D-3D pourra étre atteinte plus rapidement a des endroits
spécifiques d’'un motif. Un ordre a longue distance de la position des boites quantiques dépendant
directement d’un pas périodique de la gravure peut ainsi étre obtenu.

Par conséquent, les sites préférentiels de nucléation sont déterminés par les minima locaux du
potentiel chimique qui résultent d’'une compétition entre les termes d'énergie de surface et d’énergie
élastique. En introduisant une irrégularité controlée sur de longues distances, il est alors possible de
piloter la croissance vers des sites préférentiels de nucléations préalablement définis. La modulation
périodique du potentiel chimique autorisera ainsi un ordre latéral a longue distance de nanostructures.

L'auto-organisation sur de longue distance peut donc étre réalisée en utilisant les propriétés
intrinséques des surfaces telles que les reconstructions de surfaces ou les marches vicinales ([I-29],
[1-30]) ou bien encore en créant artificiellement une structuration périodique de surface afin de diriger
la matiére vers des sites privilégiés de nucléation ([I-30], [I-31]). Ces différents exemples sont
présentés dans les paragraphes suivants.

1.3.1. Les structurations de surface spontanées

Dans ce paragraphe nous présentons deux exemples de méthodes qui permettent d’obtenir
spontanément des sites préférentiels périodiques de nucléation: /es reconstructions de surface et les
surfaces vicinales. 1l ne s’agit pas d'étre exhaustif mais dillustrer par des exemples concrets le
paragraphe précédent.

1.3.1.a) Les reconstructions de surface

La reconstruction de surface résulte d’'une ré-organisation périodique des atomes de surface
différente de celle gu’ils ont dans le matériau massif, le moteur de ce phénomeéne consiste en une
minimisation de I'énergie de surface en réduisant le nombre de liaisons pendantes. Sur des surfaces
reconstruites, certains types de sites peuvent étre plus favorables que d’autres a la nucléation dflots
et il peut en résulter une organisation périodique. Néanmoins, comme l'ont remarqué Repain et al
[1-32], les reconstructions de deux zones adjacentes de la surface séparées par une marche atomique
peuvent ne pas étre corrélées entre elles ce qui annihile l'ordre a longue distance. C'est le cas de la
surface d’Au (111) reconstruite 22xV/3. Pour pallier a ce probléme, une surface d’Au (788) combinant
a la fois des reconstructions de surface et des marches périodiquement ordonnées a grande échelle a
été réalisée pour ordonner des flots de cobalt (Figure I-5).

10
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Figure I-5: Observation STM d’'une
organisation d'llots de cobalt sur

une surface d’or reconstruite (788)

[1-32].

Néanmoins, il subsiste toujours deux inconvénients liés a I'organisation d’llots au moyen des surfaces
reconstruites. Dans les conditions de croissance usuelles, les atomes déposés ne sont pas forcément
trés sensibles a linfluence des reconstructions de surface. D’autre part, la périodicité de ces
reconstructions est fixée par le substrat et ne peut étre controlée facilement pour faire varier le pas en
fonction des besoins. Enfin la préparation de ces surfaces nécessite des préparations ultravides ou
thermiques poussées qui ne sont compatibles qu‘avec un petit nombre d'utilisations.

1.3.1.b) Les surfaces vicinales

Les marches atomiques sont des sites préférentiels de nucléation pour les flots auto-
assemblés du fait de I'existence de liaisons pendantes. Une surface faiblement désorientée par rapport
a une surface de faible indice de Miller est dite vicinale. En optimisant les conditions expérimentales
telles que la température et la pression, des marches atomiques périodiques dont les bords sont
orientés perpendiculairement a la plus grande pente de la surface peuvent se former. Ces marches
séparent des terrasses orientées selon le plan de faibles indices de Miller dont la largeur A est
géométriguement imposée par la désorientation : A = h/tang, ol h est la hauteur des marches et &
est I'angle de désorientation (ou angle de coupe). Sur les bords de telles marches, il est alors possible

d’organiser des flots (Figure I-6).

Figure 1-6: Observation STM d'ilots
d’Au s’alignant sur les bords de
paquets de marches d'une surface
vicinale de Si (111) désorientée de 2°
vers la direction [11-2] [ 1-33].

D’autre part, il est possible de profiter du phénoméne d‘accumulation de marches (« step bunching »
en anglais) pour imposer une barriere énergétique plus importante aux atomes déposés et ainsi
favoriser davantage la nucléation organisée des flots.

11
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Cependant, il est difficile de découper un substrat d’une fagon réguliere sur de grandes longueurs et
ainsi d'obtenir des marches bien rectilignes et régulierement espacées sur toute la surface. De plus
cette méthode n'autorise en principe qu’une organisation unidimensionnelle.

Ces surfaces spontanément structurées exigent de lourdes préparations de surface et ne présentent
finalement qu’un ordre qu’a plus ou moins longue distance (par exemple simplement le long des
lignes sur la Figure I-6). Afin de contrbler précisément les sites de nucléation sur de longues
distances, les surfaces peuvent étre structurées dans les deux directions de maniére artificielle par
différentes méthodes de gravure.

I1.3.2. Les structurations de surface controlées

Pour créer une morphologie périodique contrOlée de surface, différentes techniques de
lithographie (lithographie interferométrique, optique, électronique ou ionique) suivies de différentes
méthodes de transfert peuvent étre utilisées (« lift-off », gravure plasma ...). Cette structuration de
surface, précisément controlée, induit une modulation périodique du potentiel chimique autorisant
ainsi un ordre latéral sur de longues distances. Dans ce paragraphe nous présentons brievement des
études qui mettent a la fois en évidence I'ordre sur de longues distances des ilots de Ge et I'impact du
potentiel chimique sur le positionnement de ces derniers. Le positionnement des flots de Ge, pour une
épaisseur équivalente donnée, sur silicium et sur oxyde de silicium est complétement différent. Ces
différences sont essentiellement dues aux contributions différentes des termes de contraintes et de
surfaces impliquées dans I'expression du potentiel chimique sur ces deux surfaces.

Ces deux cas seront étudiés dans ce manuscrit de thése, et des exemples décrits dans la littérature
sont présentés dans les paragraphes suivants.

1.3.2.a) Croissance sur substrat de silicium nano-structuré

Les Figure I-7 et Figure I-8 présentent les résultats d’'une auto-organisation d‘llots de Ge sur
des surfaces de silicium préalablement nanostructurées respectivement par lithographie holographique
[1-34] et par faisceau d‘ion Gallium (Technique FIB pour « Focused Ion Beam ») [1-35]. Dans ces cas,
les flots de Ge se positionnent préférentiellement dans les trous. Cette observation est le résultat
d’'une compétition entre tension de surface et énergie élastique minimisant le potentiel chimique dans
les trous. Ces minima locaux déterminent ainsi les sites préférentiels de nucléation.

12
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Figure I-7: Image AFM (Atomic Force Figure 1-8: Image AFM d'un réseau d'lots
Microscopy) de la surface structurée de Ge de différentes périodes obtenu a
apres une lithographie holographique partir d'une structuration de surface

et apres une croissance de six réalisée par faisceau d’ions Ga * (FIB) [I-35].
monocouches de Ge a 700C. Au

centre de chaque motif, un flot de Ge.
En insert est montrée la structuration

de surface avant croissance obtenue

par lithographie holographique.

Périodicit¢: 500 nm et une
profondeur de 50 nm [ [-34].

La minimisation du potentiel chimique est fortement dépendante du rapport d’aspect de la
morphologie de surface (ratio profondeur sur périodicité de la morphologie) et par conséquent les
formes convexes ou les flancs peuvent également étre des sites préférentiels de nucléations. De
nombreuses études expérimentales ([I-36]-[I-40]) et théoriques ([I-41], [I-42]) montrent ainsi
I'impact du potentiel chimique local sur le positionnement des ilots de Ge sur Si nanostructuré.

' 5 : > rEE 15 v . - : v v r .15
; . : 4 401 ©
£
=
Eos Jo.os @
s -
= )
co r ©°
o o
o =
T 05 e -—0.05§
£
—1 -4-0.1 g
(&3
1.5

0.5 1 1.5 25 3 35 4

2
X (um)

@) (b)

Figure 1-9 : (a) Observation AFM d'ilots de Ge ordonnés su  r une surface Si (001) structurée ; (b)
Variation du potentiel chimique local (en trait ple in) en fonction de la position X de la structure
imagée par une pointe AFM (en pointillé) [ 1-39].

Par exemple, la Figure I-9(a) montre le positionnement des ilots de Ge sur les parties convexes ainsi
que sur les flancs de la morphologie de surface. Ces positions peuvent étre expliquées par la position
du minimum local du potentiel chimique comme illustré sur la Figure I-9(b). D'autre part, nous
pouvons constater que la taille des flots de Ge est plus importante au niveau des flancs qu‘au niveau
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du sommet de la morphologie. Cette observation peut étre expliquée par la coalescence des flots de
Ge localisés au niveau des flancs qui ne sont pas blogués cinétiquement par la faible valeur de
barriére énergétique entre les deux positions de minima locaux du potentiel chimique (voir Figure
I-9(b)).

Dans le cas de la croissance de Ge sur Si nanostructuré, les termes de contraintes épitaxiales ont une
forte contribution dans le positionnement des ilots. Dans le paragraphe suivant nous montrons que
sur une surface structurée d'oxyde de silicium ces termes sont fortement atténués et dans ce cas, le
terme de surface prend davantage de poids dans la minimisation du potentiel chimique.

1.3.2.b) Croissance sur substrat de silicium nano-structuré oxydé

Contrairement au cas précédent olU les contraintes épitaxiales contribuaient fortement au
positionnement des flots de Ge, dans le cas d’une croissance sur un oxyde de silicium, celles-ci sont
fortement atténuées pouvant devenir négligeables devant le terme surfacique introduit dans
I'expression du potentiel chimique. Ainsi le positionnement des flots de Ge sur oxyde de silicium sera
principalement déterminé par la minimisation du potentiel chimique via la minimisation d’énergie de
surface qui sera fonction du rapport d’aspect de la morphologie de surface (dépendance avec la
courbure de surface et de I'anisotropie de I'énergie de surface).

La Figure I-10 présente l'auto-organisation latérale d'lots de Ge positionnés dans les trous formés par
un faisceau d'ion gallium [I-43] sur un substrat de silicium oxydé. D’apreés les auteurs [I-44], I'énergie
libre de surface emmagasinée par un flot de Ge sur une surface plane oxydée (autrement dit entre les
trous formés par le faisceau d'ion gallium) est plus importante que celle emmagasinée lorsque I7lot de
Ge est positionné au fond d'un trou. Le potentiel chimique est donc plus faible dans un trou que sur
une surface plane, ce qui explique la nucléation préférentielle des flots au fond des trous formés dans
I'oxyde.
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Figure 1-10: Images AFM de: (a) la zone SiO ,/Si structurée par le faisceau d'ions Ga . Le
diameétre des trous est de 25 nm et de périodicité 5 0 nm. Aprés un dépdt d’'une épaisseur
équivalente de 2 nm de Ge a température ambiante et un recuit a 600 T pendant 30 min sur (b)
une surface non structurée et sur (c) une surface s tructurée par le faisceau d’ions [ [-43].

Dans le cas de la croissance de métaux, une équipe a montré qu'il est également possible d‘induire un
ordre a longue distance en utilisant un substrat nanostructuré réalisé par lithographie
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interférométrique et oxydé par un traitement chimique [I-45]. Cette surface structurée oxydée est
constituée de pyramides inversées périodiquement espacées (Figure I-11).

Figure 1-11: Observation MEB d'un réseau carré
de pyramides inversées dans une matrice de Si
(001). Un oxyde chimique est ensuite créé pour
empécher les réactions entre le Si et les futurs
métaux déposés. La barre d'échelle est 200 nm
[1-45].

Une couche épaisse d'or est ensuite déposée par évaporation par faisceau d'électrons et un traitement
thermique a l'air a 850 °C pendant 2h induit le démouillage du film d'or. Selon la périodicité et la
largeur des mésas (surface plane entre deux pyramides inversées) le positionnement des ilots differe
(voir Figure I-12). Selon les auteurs [I-45], la minimisation d’énergie est principalement déterminée
par le terme d’énergie de surface via la courbure locale de surface.

Oo0apgoodad

Figure [-12: Observations MEB du positionnement des flots dor sur des surfaces
nanostructurées apres démouillage d'un film d’or in duit par un recuit a 850 € pendant 2h. (a)

A =175 nm avec des mésas étroits et une épaisseur € quivalente déposée de 21 nm, (b) A =175
nm avec des mésas larges et une épaisseur équivalen  te déposée de 16 nm, (c) A =377 nm avec
des mésas étroits et une épaisseur équivalente dépo  sée de 16 nm, (d) A = 175 nm avec des
mésas larges et une épaisseur équivalente déposée d e 21 nm. La bar d’échelle en (a) est de
500 pm de long [ 1-45].

Ces différents résultats montrent la possibilité de contrdler la taille, le positionnement ainsi que la
densité des nanostructures (ilots de Ge et flots d’or) en définissant a la surface une morphologie
périodique qui détermine les sites préférentiels de nucléation. Cependant, avec les techniques de
lithographie optique il n'est pas possible d'atteindre de fortes densités dflots contrairement a la
lithographie électronique qui permet d‘atteindre des tailles d'une dizaine de nanometres.
L'inconvénient principal de cette technique séquentielle est qu'elle exige énormément de temps pour
envisager une organisation sur de grande surface ce qui limite beaucoup son utilisation.

1.3.3. Les surfaces relaxées par un réseau de contrainte ou de déformation

Une autre solution, moins coliteuse en temps, est I'utilisation d’un réseau de contraintes pour
induire des sites privilégiés périodiques de nucléation sur de longues distances (motifs enterrés,
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implantation ionique, ...). Compte tenu de la technique utilisée dans ce manuscrit, seules les
contraintes dues a un réseau de dislocations sont présentées par la suite. L'influence quantitative de
défauts enterrés a été calculée dans le cadre de I'élasticité continue isotrope pour des dislocations ou
inclusions [I-46], et pour le cas de réseaux de dislocations vis, coins, ou mixtes [[-47]. En pratique,
deux méthodes sont essentiellement utilisées pour créer des réseaux de dislocations enterrées :
I'nétéroépitaxie et le collage par adhésion moléculaire.

1.3.3.a) Réseau enterré de dislocations de désaccord paramétrique

L'hétéroépitaxie, dans certaines conditions de croissance, peut conduire a la formation d’un
réseau de dislocations de désaccord paramétrique, dit de « misfit » en terminaison anglaise, pour
relacher les contraintes. La Figure I-13 illustre I'utilisation d'un réseau de dislocations de désaccord
paramétrique pour organiser la croissance de plots d’Argent sur Pt (111).

Figure 1-13: (a) Réseau de
dislocations de désaccord

paramétrique a l'interface Pt (111) —
Ag aprées le dépot de deux
monocouches d’Ag a 400 K suivi

d'un recuit a 800 K. (b) Auto-
organisation d'lots d'Ag sur le

méme substrat aprés un dépdt
supplémentaire de 0.1 monocouche

a 110 K [1-48].

De la méme maniére, sur la Figure I-14 est présentée une image MET (Microscope Electronique a
Transmission) mettant en évidence I'efficacité du champ de déformation, généré par les dislocations
de misfit 60° obtenues par le dépot d’un alliage SiGe sur Si (001), pour positionner des boites
quantiques au voisinage des lignes de dislocations [1-49].

Malheureusement, comme il peut étre observé sur la Figure I-14, ces lignes de dislocations ont des
distances peu réguliéres. Des réseaux de dislocations mieux ordonnées (voir Figure I-15) ont été
obtenus en utilisant une couche SiGe relaxée sur un substrat Si [I-50] suivie d’une couche de Si
contrainte en tension ([I-51], [I-52]). Cette technique a également été utilisée pour organiser des ilots
d'InP sur InggGag 39P/GaAs [I-53].
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Figure 1-14: Observation MET de la Figure |-15: Observation AFM de boites de

localisation des ilots de Ge prés des lignes Ge déposées sur une couche de Si contraint
de dislocations mixtes a 60° obtenues par par une couche SiGe relaxée. Les flots de Ge
croissance d'un alliage SiGe sur Si (001) s’alignent sur les champs de déformations
[1-49]. induits par le réseau enterré de dislocations

de misfit [ 1-51].

Ces méthodes induisent un ordre a longue distance des boites quantiques mais elles présentent
également des inconvénients majeurs. La densité de dislocations, et donc la périodicité, est
déterminée par la différence de parameétre de maille dont la plage de variation est relativement
restreinte. De plus, les dislocations de ce réseau ne sont pas réellement périodiques, généralement la
distance entre deux dislocations fluctue autour d’une périodicitté moyenne. Et enfin, le plus
problématique, est la présence, dans certains cas, de dislocations émergentes venant des couches
relaxées, ce qui annihile complétement les propriétés optiques et électroniques du confinement
électronique.

Une autre méthode, permettant de mieux contrler la densité et la périodicité du réseau enterré de
dislocations sans formation de dislocations traversantes, consiste a réaliser un joint de grain de torsion
ou de flexion faiblement enterrée sous la surface obtenu a partir d'un collage par adhésion
moléculaire.

1.3.3.b) Réseau de dislocations enterrées obtenu par collage moléculaire

Avant de s'intéresser au collage moléculaire de plaque de Si (001) appliqué a l'organisation de
nanostructures, il est intéressant de citer quelques travaux concernant les applications d'un réseau de
dislocations obtenues par collage moléculaire afin de situer ce travail de thése.

Contexte

Les collages moléculaires hydrophobes (voir chapitre II) engendrant un réseau de dislocations
enterrées a l'interface de collage ont suscité beaucoup d'intérét et il est possible de trouver dans la
littérature de nombreux travaux utilisant cette technique pour divers objectifs. Des études ont montré
la possibilité d’utiliser ce réseau de dislocations faiblement enterrées pour éviter ou retarder
I'apparition de dislocations émergentes a travers la couche épitaxiée ([I-54]-[I-58]) lors d'une
croissance hétéroépitaxiale. Lorsque ce réseau de dislocations est utilisé dans cet objectif ce type de
substrat est appelé substrat compliant. L'exploitation des propriétés optiques ([I-59], [I-60]) et de
transports de charges [I-61] de ce type de défauts est également étudiée pour des futures
applications en micro et optoélectronique.
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Concernant le collage par adhésion moléculaire de grande surface de plaques de silicium, l'une des
premiéres études a été réalisée par Benamarra et al. ([I-62], [I-63]) sur le collage moléculaire de
deux plaques de 100 mm de diamétre de Si (001).

Figure 1-16: Observations MET
(@ du réseau carré de
dislocations vis de périodicité 38

nm et (b) du réseau de
dislocations mixtes alternées et

consécutives [ 1-63].

La structure du joint de grain est constituée d’un réseau bidimensionnel de dislocations vis (voir Figure
I-16(a)) accommodant la torsion (rotation par rapport a l'axe perpendiculaire a l'interface de collage)
et d’'un réseau de lignes de dislocations mixtes 60° alternées et consécutives (voir Figure I-16(b))
accommodant principalement la flexion (rotation par rapport a un axe paralléle a linterface de
collage) liée a la différence d’angle de coupe des surfaces collées (appelé « miscut » en anglais). Ce
travail avait pour objectif d’étudier les caractéristiques électriques d’une telle interface.

Etude de I'auto-organisation de nanostructures a partir d’un joint de grain

Dans le but d'organiser des nanostructures a l'aide du champ de contrainte périodique du réseau de
dislocations enterrées, des collages moléculaires de matériau III-V ont été étudiés (GaAs/InP ([I-64],
[1-65]) et GaAs/GaAs ([I-66]-[1-68])) pour organiser des flots de GaAs et d'InGaAs. Mais ce genre de
collage s'avere plus difficile qu’avec deux plaques de silicium du fait du caractére binaire du composé
et donc de la complexité chimique du joint de grain formé.

Dans le cas du joint de grain Si/Si, plusieurs travaux ont étudié la possibilité d'organiser des
nanostructures. Deux approches différentes ont été proposées : soit I'utilisation d’'un réseau de
dislocations vis (2D), soit I'utilisation d’un réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives (1D)
([1-69] - [I-71]). Le probléme avec ce dernier type de réseau est qu’il n‘autorise que l'organisation
unidimensionnelle de nanostructures (voir Figure I-17 avec les ilots de germanium) et que le contrdle
de la périodicité est difficile par conséquent a mettre en ceuvre.
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(@) (b)

Figure 1-17 : Image AFM (1 x 1 um? (a) 2D et (b) 3D [ I-72] de l'organisation 1D d'ilots de Ge
aprées un dép6t de 6 monocouches de Ge a 550 T. Pér iodicité 44 nm (angle de flexion de 0.349

[1-69].

Dans le but d'obtenir une organisation réellement bidimensionnelle de nanostructures, le réseau de
dislocations vis a été étudié. Pour que le champ de déformation périodique, généré par le réseau
régulier de dislocations enterrées, soit le plus efficace possible pour induire I'organisation de
nanostructures, I'épaisseur du film de silicium au dessus du réseau doit étre relativement faible et
précisément contrélée. Pour ce faire, un film mince de silicium d’un substrat SOI (Silicium sur Isolant)
d’épaisseur controlée est transféré sur un substrat de silicium par collage moléculaire ([I-73], [I-74]).
Par ailleurs, la périodicité du réseau de dislocations vis (2D) peut étre calculée en utilisant la relation
de Frank [I-75]: As= [asV2]/[4sin(W/2)] avec ag le paramétre de maille du silicium et g I'angle de
rotation (Figure I-18) dans le cas de deux surfaces de Si (001).

1000 4 3 Figure 1-18: Evolution de la
périodicité du réseau carré de
dislocation vis en fonction de I'angle

E . de torsion entre les deux plaques de
o Si (001) défini au moment du collage
par adhésion moléculaire [ 1-75]:
0 Ais= [asV2]/[4sin( WI2)]
0,0 05 1.0 15

¥ Angle de torsion [°]

Par conséquent, afin de définir précisément la périodicité du réseau carré de dislocations vis, il est
nécessaire de contréler I'angle de rotation entre les deux plaques de Si au moment du collage par
adhésion moléculaire.

Dans cet objectif, F. Fournel et al [I-76] ont développé une technique originale permettant de
controler, a mieux que le centieme de degré prés (voir Figure 1-24(c)), I'angle de rotation entre les

deux plaques et également de minimiser I'angle de flexion entre les deux cristaux de Si. Cela a pour
conséquence de quasiment éliminer le réseau de dislocations mixtes consécutives et alternées comme

le montre les Figure I-19 et Figure I-20.
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Figure [-19: Observation MET en vue
plane d’'un joint de grain obtenu par un
collage moléculaire standard
Si(001)/Si(001). L’angle de rotation est
approximativement controlé par les
méplats des deux plaques de Si. Un
réseau 2D de dislocations vis perturbé
par un réseau 1D de dislocations mixtes
est obtenu avec un angle de torsion de
2.75°+ 0.1°et un angle de flexion de 0.34°

Figure 1-20: Observation MET en vue
plane d’'un joint de grain de torsion pure
obtenu a partir du collage moléculaire de
deux plagues de Si(001) de surfaces
« jumelles » avec le contrdle des angles
grace aux échelles graduées. La valeur
visée était 0.44° pour obtenir une période
de 50 nm et la valeur mesurée au MET est
de 0.435 + 0.005° L'absence du réseau de
dislocations mixte indique un angle de

+ 0.03°respectivement [ 1-76]. flexion inférieur & 0.01°[ 1-76].

Pour minimiser I'angle de flexion, la solution consiste a prendre deux surfaces issues de la coupe d’un
unique cristal d’ou I'idée d'utiliser une technologie de transfert de couche mince comme la technologie
Smart Cut” qui consiste a cliver un cristal selon un plan de coupe élaboré par une implantation
ionique d’ions H* (Figure 1-21(a)).

Echelles Graduées

vl S,

Fracture

I
.:»_jf

——1

—1

(a) (b) (c)

Figure 1-21: Représentation schématique de la fabrication des surfaces jumelles avec le
systeme de repérage pour le contrbéle d’angle en rot  ation. Avant (a) et aprés (b) la fracture et (c)
image de I'échelle graduée obtenue aprés I'étape de  photolithogravure.

Ainsi les deux surfaces ont le méme angle de vicinalité (Figure I-21(b)). L'idée est ensuite de recoller
les deux surfaces clivées qui ont donc des surfaces « jumelles », i.e. avec le méme angle de vicinalité.
Cependant, pour créer le réseau bidimensionnel de dislocations vis dont la périodicité dépend de
I'angle de rotation, il faut recoller les surfaces jumelles avec une légére désorientation en rotation.

Y Marque déposée (Trade Mark) par la société S.0.1.TEC SA
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Afin de contrbler cet angle de rotation, un systétme de repérage des positions relatives des deux
plaques est mis en place avant la séparation des plaques en réalisant un systéme d'échelles graduées
par photolithographie. La profondeur de gravure des marques est ajustée de telle maniére que le plan
de clivage déterminé par le maximum du profil d'implantation coupe en deux parties le systéme
d’échelle graduée (voir Figure I-21(a-b)). Le silicium absorbant peu dans linfrarouge, les deux
systétmes de graduations sont ensuite visibles sous un microscope infrarouge lors du collage
moléculaire. Il est ainsi possible de choisir précisément l'angle de rotation désiré et par voie de
conséquence la périodicité du réseau de dislocations enterrées. La précision de cette technique ne
dépend que du pas des graduations et de la précision d‘alignement des plaques, ce qui dans ce cas
donne un contrdle a environ £ 0.005 ° (voir Figure I-21 (c)).

Angle de
flexion

1

(a) (b)

Figure 1-22 : Recollage sans (a) angle de torsion : angle  de flexion nul et (b) avec un angle de
torsion de 180° I'angle de flexion est égal au dou  ble de I'angle de vicinalité de départ.

En fait, I'angle de flexion évolue en fonction de I'angle de torsion imposé au moment du collage par
adhésion moléculaire entre 0 lorsque le collage des deux surfaces « jumelles » est réalisé sans angle
de torsion (Figure I-22(a)), et deux fois I'angle de vicinalité de départ (voir Figure I-21(b)) lorsque
une torsion de 180° est réalisée (Figure 1-22(b)). Ainsi, en restant a des faibles angles de torsion,
I'angle de flexion sera extrémement petit quelque soit I'angle de vicinalité de départ. Aussi faible que
soit I'angle de flexion, ce dernier va créer un réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives
de grande périodicité (voir Annexe). Mais puisqu’elles sont fortement éloignées (voir Annexe A), elles
interagissent peu entre elles formant un réseau de lignes trés peu régulier. Ainsi, le joint de grain
interfacial obtenu lors d'un collage par adhésion moléculaire de surfaces « jumelles » est
essentiellement constitué d’'un réseau bidimensionnel de dislocations vis. C'est la raison pour laquelle,
lors d’un collage de surfaces « jumelles » avec une désorientation de faible torsion on parle de joint
de grain de torsion quasi-pure.

Cette technique originale a donc été utilisée pour élaborer un substrat de silicium avec un joint de
grain de torsion quasi pure. La premiére étape de ce procédé consiste a créer un oxyde thermique
(Figure 1-23(a)), typiquement d’une épaisseur d’environ 400 nm, qui deviendra le futur oxyde enterré
de la structure SOI puis a effectuer une photolithographie d’échelle graduée, constituée de plusieurs
tranchées profondes d'environ 5 um espacées tous les 0.01° (voir Figure I-21(c)) réparties sur toute la
périphérie de la plaquette de silicium telle un cadran de montre. Cette plaque est ensuite implantée
par un bombardement d‘ions hydrogéne H* créant une zone fragilisée dans le volume et localisée a
une profondeur (dépendant de I'énergie d’implantation) permettant d'intercepter les tranchées des
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échelles graduées (Figure I-23(b)). Un collage moléculaire est ensuite effectué entre cette plaque
oxydée, implantée et une plaque de silicium (Figure 1-23(c)). Aprés par exemple un recuit thermique,
une fracture au niveau du maximum du profil dimplantation se produit conduisant a la structure SOI
(appelé Positif) et un substrat de silicium (appelé Négatif) (Figure I-23(d)).

Si (Substrat B)

Interface de

[l __Sio.___|[It400 nm — Jl_Sio, [l Collage

Si (Substrat A) Si (Substrat A) Si (Substrat A)

(a) Oxydation Thermigue (b) Implantation lonigue (c) Collage hydrophile
d'ions H*

Si (Substrat B) Surfaces Jumelles

Si (Substrat B)

= =

Si (Substrat B)

(d) Fracture (e} Stabilisation de l'interface de {f) Polissage Mécano-Chimigue (CMP)
collage par un recuit

Figure [-23: Réalisation d'un substrat SOl avec une étape de photolithographie par la

technologie de transfert de couche mince Smart Cut™ . (@) Une plaque de silicium est oxydée
thermiquement et photolithographiée pour créer I'éc helle graduée qui servira a contréler
'angle de torsion au moment du collage hydrophobe. (b) Cette méme plaque est ensuite

implantée par des ions hydrogéne créant une zone fr  agilisée en volume. (c) Un collage
hydrophile de la plague oxydée et implantée est eff ectué avec une autre plaque de silicium
vierge. (d) Traitement thermique (ou autre apportd  ’énergie) permettant la fracture au niveau de
la zone fragilisée. (e) L’interface de collage est ensuite stabilisée par un recuit thermique. (f)

Aprés un polissage mécano-chimique (CMP) le substra t SOI (substrat B appelé Positif) et le
substrat de Si (substrat A appelé Négatif) sont ach  evés.

Les deux surfaces créées sont « jumelles » (méme angle de vicinalité et méme échelles graduées).
Afin de consolider et stabiliser l'interface de collage Si/SiO,, la structure SOI subit un nouveau
traitement thermique a haute température (Figure I-23(e)). Un polissage mécano-chimique (CMP pour
« Chemical Mechanical Polishing ») est ensuite réalisé sur le positif (substrat SOI) et le négatif
(substrat de silicium) afin de diminuer la rugosité induite par la fracture et d'ajuster I'épaisseur de la
couche superficielle de silicium de la structure SOI a environ 200 nm (Figure I-23(f)).
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Avant de recoller les deux surfaces « jumelles » le film mince de silicium de la structure SOI est
aminci. Une technique classique d'amincissement des films de silicium alliant précision, grande
homogénéité et facilitée de mise en ceuvre tout en conservant la faible rugosité obtenue aprés
polissage est l'oxydation thermique. Aprés l'amincissement thermique du film mince de Si de la
structure SOI (=~ 100 nm), les deux substrats (Positif et Négatif) de surfaces « jumelles » sont traités
chimiquement pour passiver les surfaces par des liaisons Si-H et sont recollés sous un microscope
infrarouge permettant I'observation des échelles graduées des deux surfaces et donc de controler
précisément I'angle de désorientation (Figure I-24(c)) afin de maitriser la périodicité du futur réseau
de dislocations vis.

Figure 1-24: Alignement des plagues sous le
0.01° microscope infrarouge. L’'échelle de la plaque du

dessus fait face a I'échelle de la plague du dessou s
juste avant le recollage pour obtenir l'angle de
désorientation désiré [ |-76].

raduated

«miscale of the

er wafer
Un recuit thermique a haute température (> 1100 °C) est ensuite réalisé pour souder l'interface de
collage donnant naissance a un réseau carré de dislocations vis quasi dépourvu du réseau de
dislocations mixtes alternées et consécutives (voir Figure I-20). Puis le substrat de silicium au dessus
de l'oxyde enterré est éliminé par des procédés standards d’amincissement (détourage suivi d’une
gravure chimique, voir Chapitre suivant pour plus de détails) et l'oxyde de silicium est ensuite
supprimé par un traitement HF libérant un substrat de Si avec un réseau de dislocations vis enterrées.
Le film au dessus du joint de grain de torsion pure est d’environ 100 nm, aussi pour que la surface

soit sensible au champ de contrainte développé par le réseau de dislocations enterrées, le film de
silicium doit étre aminci.

En effet des calculs basés sur la théorie d’élasticité continue montrent que les effets du réseau de
dislocations enterrées ne sont significatifs qu’avec une épaisseur de film au dessus du réseau de
dislocations inférieur a la moitié de la périodicité du réseau de dislocations ([I-46], [I-47]).
Typiquement, les énergies utilisées lors de I'implantation ionique permettent de réaliser des films de
SOI d'environ 100 nm d’épaisseur. Si la périodicité du réseau de dislocations est de quelques dizaines
de nm, par exemple 20 nm, il faut donc amincir le film a environ 10 nm et ce sur toute la surface de la
plaquette. Dans cet objectif et afin de garantir une forte homogénéité en épaisseur, un amincissement
thermique a été effectué.

Malheureusement, K. Rousseau et al [I-77] ont mis en évidence l'instabilité en température du réseau
de dislocations enterrées. Lorsque la température est supérieure a environ 600 °C (qui est environ la
transition ductile-fragile pour le silicium (autour de 550 °C)) et que le ratio t/A, épaisseur du film de
silicium au dessus du réseau de dislocations sur la périodicité du réseau enterré, est plus petit que 1
(voir Figure I-25(b)) les dislocations ont tendance a glisser vers la surface libre sous I'action de leur
force image (équivalente a celle rencontrée en électrostatique). Ce type d’amincissement en
température (> 600 °C) est donc inadapté pour se rapprocher de l'interface de collage sans perturber
la stabilité du réseau de dislocations enterrées.
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Figure 1-25: Images MET (vue plane) en champ sombre du ré seau de dislocations aprés un
amincissement thermique pour (&) / A = 2 et (b) t/ A = 0.7. Les régions noires indiquent le

mouvement local du joint de grain[  1-77].

Cette mobilité est d’autant plus marquée que le joint de grain est constitué presque uniquement de
dislocations vis. En effet pour un échantillon collé en torsion et flexion ou I'angle de désorientation de
torsion a été controlé uniquement par les méplats des surfaces de silicium (rotation d’environ 1°), F.
Leroy et al [I-78] ont réussi par oxydation sacrificielle a amincir le film de silicium sans déstabiliser le
joint de grain mixte. Dans cet exemple, 'oxydation a également structuré la surface en révélant les
champs de contraintes des réseaux de dislocations enterrées sous-jacents (voir Figure I-26).

(@) 1.4 x 1.4 pm? (b)

Figure 1-26: (a) Observation STM d’'une surface d’'un échan tillon collé en torsion et flexion
recuit a 400C apres oxydation sacrificielle. L'ins ert donne l'auto-corrélation de cette surface
mettant en évidence la déformation de surface due a u réseau de dislocations mixtes. (b)
Représentation schématique de la structure de surfa  ce [I-78].

L'observation STM de la Figure I-26 indique que le réseau de dislocations mixtes alternées et
consécutives crée des ondulations a longue distance sous forme de vagues. La périodicité de ces
vagues est de 135 nm pour une amplitude de 0.8 nm correspondant a un angle de flexion d’environ
0.115° (+£0.004°) qui est en accord avec les valeurs standard d'erreur de coupe donné par le
fournisseur de plaque de silicium. La révélation du réseau 2D de dislocations vis peut également étre
observée. Une périodicité de 36 nm est extraite correspondant a un angle de torsion d’environ 0.61°
(£0.04°) qui confirme I'angle imposé au moment du collage des plaques de silicium.
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Sur cette surface, une épaisseur équivalente de 1.5 nm de Ge est déposée a 350 °C (pour éviter le
mouvement des dislocations au-dela de la température ductile-fragile comme montré dans le
paragraphe précédent). La Figure I-27(a) montre le résultat d’une telle croissance aprés un recuit de
10 min a 450 °C. Aucun ordre des flots est clairement visible sur la Figure I-27(a), mais en revanche
la transformée de Fourier révele une symétrie d'ordre 4 (voir l'insert de la Figure I-27(b)) qui était
absente avant la croissance (insert de la Figure I-26(a)). Cette symétrie indique par conséquent un
ordre a courte distance des flots de Ge en relation avec le réseau de dislocations enterrées.

(a) (b)

Figure 1-27 : (a) Observation STM (800 x 800 nm? de la su rface aprés un recuit de 10 min a 450
€ d'un dépb6t de Ge a 350 T. (b) Auto-correlation de (a) avec en insert la transformée de
Fourier indiquant une symétrie d'ordre 4 [  1-78].

En revanche, cette méthode d’amincissement ne peut pas étre mise en ceuvre avec des joints de grain
de torsion pure, a savoir sans le réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives, du fait d'une
trés forte instabilité en température. Aussi afin de s'affranchir de cette instabilité en température, une
gravure chimique isotrope, appelée SC1 dans la suite du manuscrit (voir Chapitre suivant), a « froid »
(température inférieure a 100 °C), a été utilisée pour rapprocher la surface libre du réseau de
dislocations enterrées ([I-77], [I-79]). La surface obtenue aprés ce type de gravure chimique est
plane et aucune rugosité corrélée avec le réseau de dislocations sous jacent n‘a été observée. De fait,
sur ce type de surface (plane), aucune organisation dlots de Ge n'a été constatée [I-80]. Il
semblerait donc que la rugosité de surface soit prépondérante sur les champs élastiques induits par
les dislocations du point de vue de la nucléation. Autrement dit, les variations du potentiel chimique
de surface sont essentiellement liées a la rugosité de surface, ce qui semble étre en accord avec les
faibles valeurs d’énergie élastique calculées ([I-80], [I-82]).

Du fait du caractére limitant de la rugosité sur l'organisation latérale par les contraintes, une solution
alternative a été développée par R. A. Wind et al [I-81] qui consiste a créer une rugosité corrélée en
révélant en surface les champs de déformations des lignes de dislocations enterrées par I'utilisation
d’une gravure chimique préférentielle, en d’autres termes une gravure chimique sélective vis-a-vis des
lignes de dislocations enterrées.
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Figure 1-28: (a) Image STM (1120 x 1120 nm? de la surfa ce nanostructurée ( A = 25 nm). La
profondeur de tranchées est de I'ordre de 5 nm. (b) Image STM (560 x 560 nm? de la surface
aprés un dépbt de 0.9 nm de Ge a 490 C. L'organisa tion latérale des ilots de Ge est observée
[1-82].

Par la suite, F. Leroy et al ([I-80], [I-82]) ont également réussi a structurer une surface (voir Figure
1-28(a)) a partir d'un réseau de dislocations vis pures, quasi dépourvu de dislocations mixtes obtenu
par la méthode des surfaces jumelles, de périodicité égale a celle du réseau sous-jacent. Sur ce type
de surface les flots de Ge (voir Figure I-28(b)) se sont spontanément auto-organisés suivant un
réseau carré de périodicité égale a celle du réseau de dislocations révélé en surface.

1.4. Synthése

En résumé, l'auto-assemblage de nanostructures, a partir d'une croissance hétéroépitaxiale
sur une surface plane idéale ne permet pas de contrler facilement, et d’'une maniére versatile, a la
fois la taille, la position, et la densité des nanostructures. Afin de contr6ler au moins un de ces
parametres, le substrat avant croissance doit étre préparé. Cette préparation consiste a introduire une
perturbation périodique a la surface autorisant une modulation périodique du potentiel chimique sur
de grande surface. Les minima locaux du potentiel chimique déterminant ainsi la position privilégiée
des nanostructures déposées.

Les structurations spontanées de surface ne permettent I'obtention d'une périodicité des
nanostructures qu’a courte, voir moyenne distance contrairement aux techniques de structurations
controlées qui autorisent un ordre a longue distance. Les techniques de lithographies permettent de
controler simultanément la taille, la position et la densité des nanostructures mais elles sont coliteuses
en terme de temps puisqu'elles s'effectuent de facon séquentielle si I'on souhaite obtenir des
distances caractéristiques de quelgues dizaines de nanométre.

Une solution alternative consiste a utiliser des champs de contraintes engendrés par des réseaux de
dislocations enterrées. Dans le cas d'un réseau de désaccord de paramétre de maille, la périodicité du
réseau est déterminée par le choix des matériaux et la présence de dislocations émergentes indique
gue cette voie n'est pas viable pour certaines utilisations des nanostructures. Afin de moduler cette
périodicité sur une large gamme et sur de grandes distances, un joint de grain obtenu a partir d’'un
collage par adhésion moléculaire peut étre utilisé. Pour s'affranchir du réseau 1D de dislocations
mixtes, un joint de grain de torsion quasi pure a été obtenu en collant deux surfaces « jumelles ».
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Pour éviter toute instabilité en température du réseau régulier de dislocations vis produit a l'interface
de collage, une gravure chimique préférentielle a froid a été utilisée afin de révéler la symétrie de ce
dernier a la surface. Cette révélation induit une structuration périodique de surface dont la périodicité
est exactement égale a celle du réseau de dislocations sous-jacent. Par ailleurs, cette derniere
technigue a montré qu'elle permet |auto-organisation latérale spontanée et contrOlée des
nanostructures sur de longues distances avec une périodicité contrOlée et compatible avec les
technologies de la microélectronique.

Cette technique prometteuse est donc celle qui a été retenue durant ce travail de thése. Cependant, la
nanostructuration de surface (révélation du champ de contrainte périodique induit par le réseau de
dislocations enterrées) obtenue précédemment n’était pas présente de fagon homogéne sur la totalité
de la surface de I"échantillon. L'un des objectifs de ce travail fut donc d’apporter une contribution au
développement d'une surface nanostructurée sur la totalité de la surface de I'échantillon. Cette
optimisation s'est effectuée par le développement du procédé d'élaboration du substrat en
introduisant le joint de grain de torsion quasi-pure au sein d’une structure SOI ainsi que par le
développement d'une attaque chimique préférentielle contr6lable qui induit une morphologie
périodique de surface permettant l'obtention d’un ordre a longue distance de boites quantiques de Ge
et de nanoparticules métalliques.
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Chapitre I1.
Elaboration de Substrats SOI contenant un Joint de Grain de
Torsion Quasi-Pure
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Dans ce chapitre, nous décrivons les améliorations du procédé de fabrication dun substrat
nanostructuré base sur la révélation dun réseau de dislocations obtenu par collage moléculaire de
surfaces « jumelles » de plagues de Si (001). Apres un bref rappel des techniques de collage par
adhésion moléculaire de plagues de silicium, nous montrons comment ces différentes techniques
peuvent étre utilisées pour €laborer un substrat SOI contenant un réseau de dislocations de torsion
quasi pure dans le film mince de silicium de la structure SOI. Ce type de structure permettra de
contréler précisément le niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain au cours de la
gravure chimique préférentielle et donc au cours de la nanostructuration de surface qui fera l'objet de
l'étude du chapitre suivant.
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Comme nous lavons décrit dans le chapitre précédent, nous avons utilisé le réseau de
dislocations vis enterrées obtenu lors d’un collage par adhésion moléculaire de deux plaques de Si
(001) pour induire un ordre bidimensionnel a longue distance de nanostructures. Afin de mieux
controler la nanostructuration de surface nous avons développé un substrat SOI avec un réseau de
dislocations introduit dans le film mince de la structure. Nous allons donc décrire les différentes étapes
d’élaboration aprés avoir présenté la technique du collage par adhésion moléculaire qui nécessite des
traitements physico-chimiques de surface et thermiques bien adaptés.

I1.1. Rappel sur le collage par adhésion moléculaire

II.1.1. Principe

Le collage par adhésion moléculaire est un procédé qui consiste a établir une liaison entre
deux matériaux sans l'apport de matiére extérieure (comme la colle ou une matiére adhésive). Il en
existe différents types, applicables a différents matériaux ([II-1], [II-2]) et classés en général, en
fonction des forces utilisées pour rapprocher les plaques ou pour effectuer le scellement ([II-3],
[11-4]).

Dans notre étude nous nous limiterons au collage par adhésion moléculaire de plaques de silicium qui
consiste a mettre en contact deux plaques de silicium, lisses et propres, a température ambiante, et a
provoquer la soudure directe des deux cristaux avec un recuit thermique de stabilisation. Pour obtenir
une interface de collage de bonne qualité, il est nécessaire de préparer, préalablement au collage et a
la stabilisation en température, les deux surfaces de silicium par des traitements physico-chimiques.

I1.1.2. Préparations physico-chimique des surfaces de silicium
I1.1.2.a) Traitements physiques de surfaces

Pour réussir un bon collage par adhésion moléculaire, les substrats ainsi que les surfaces
doivent posséder certaines spécificités : une faible fleche, une bonne planéité ainsi qu’une faible
microrugosité.

; E (a) Fléche

/ Mo <
7 ’ ~ ~ . . .
"EA,.I Figure II-1 : Représentation schématique
des caractéristiques morphologiques
/ S N © Planéité d'une surface a différentes échelles
/ N d’observations.
/ A S

N

MMM‘JI

(c) Micro-rugosité

35



Chapitre II : Elaboration de substrats SOI contenant un joint de grain de torsion quasi-pur

Au niveau du substrat, la fleche (voir Figure II-1(a)) caractérise la déformation a I'échelle de la plaque
de silicium. Lors du collage par adhésion moléculaire, il faudra fournir une certaine énergie élastique
pour déformer les deux plaques de silicium et réussir a établir un contact sur toute la surface. Or, si
I'énergie nécessaire a la déformation élastique des plaques est supérieure a I'énergie fournie par les
forces de collage, les deux plagues ne pourront pas se coller (ou rester collées I'une a l'autre).
Typiquement, avec des plaques de silicium de 100 mm de diamétre et de 520 ym d’épaisseur, des
valeurs de fleche de 25 um ne sont pas un obstacle au collage [II-3].

Au niveau de la surface, il existe différentes rugosités qui dépendent de I'échelle d’observation :

Pour une rugosité dont la longueur d’onde est comprise entre une centaine de micrometres a
guelques millimétres et avec une amplitude inférieure a quelques microns nous parlerons de planéité
de surface qui est caractérisée par les ondulations de la surface (Figure II-1(b)).

Et pour des longueurs d'onde plus faibles, nous parlerons de microrugosité (Figure II-1(c)) qui se
mesure généralement par un AFM (Atomic Force Microscope) et exprimée par sa valeur quadratique
RMS (Root Mean Square) en nanométre :

i=N

—ZZi ou N est le nombre de points de mesure et Z; la distance entre ces points et le plan
i=1

moyen de la surface.

Contrairement a la planéité ou la déformation mécanique permet encore de mettre en contact intime
les deux surfaces, la microrugosité va imposer, de facon quasiment fixe a température ambiante, le
pourcentage de surface réellement en contact. La microrugosité va donc influencer directement le
collage moléculaire a température ambiante mais aussi la qualité de l'interface de collage méme aprés
stabilisation thermique. Typiquement pour deux surfaces d‘oxyde de silicium dans le cas d'un collage
hydrophile sa valeur limite est de 0.63 nm RMS [II-5]. Dans le cadre de ce travail, il a été établit que
cette limite est bien plus faible pour les collages hydrophobes : environs 0.2-0.3 nm RMS [II-5]. Cette
diminution est majoritairement imputable a I'énergie des liaisons mise en jeu dans le cas ou la liaison
hydrogéne du collage hydrophile est remplacée par des liaisons de Van Der Waals (d'énergie plus
faible) pour les collages hydrophobes. Dans une plus faible proportion, la plus faible élasticité du
silicium (par rapport a l'oxyde de silicium) pourrait aussi intervenir car méme au niveau de la
microrugosité, la déformation locale du matériau en contact est a prendre en compte [II-6].

La qualité du collage sera donc d'autant meilleure que la microrugosité sera faible.

Lors d'étapes technologiques cette valeur peut étre grandement dégradée, et pour retrouver des
valeurs correctes de rugosité pour le collage moléculaire il est nécessaire de passer par une étape de
polissage mécano-chimique (CMP pour « Chemical Mechanical Polishing »).

I1.1.2.b) Traitements chimiques de surfaces

Les propriétés morphologiques ne sont pas les seules a intervenir lors d’'un collage par
adhésion moléculaire. Les surfaces doivent étre exemptes de contaminations organiques ou
particulaires afin d’assurer un collage de bonne qualité. Les contaminations organiques sont
principalement des hydrocarbures qui peuvent provenir de diverses origines, comme simplement le
stockage d’une plaque dans une boite de conditionnement. Quant a la contamination particulaire, une
simple particule de seulement 0.5 ym coincée a l'interface de collage, peut induire un défaut de
collage d’un diamétre de 2.5 mm [II-8] comme illustrée sur la Figure II-2.
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Figure 1I-2: Formation d'un défaut de collage

de 2.5 mm de diamétre induit par une particule
P N G 0.5 um e ciametre coincée & Finterface de

collage.

Il faut donc étre tres vigilant a ce type de contamination et imposer un seuil de tolérance
extrémement bas (typiquement inférieur a 0.2 ym) pour le diamétre des particules présentes apres le
nettoyage.

Pour nettoyer les surfaces de silicium [II-9], nous pouvons citer le SPM (« Sulfuric Peroxide
Mixture » : H,SO4/H,0,) autrement appelé CARO qui est bien adapté pour éliminer les hydrocarbures
et 'APM (« Ammonium Peroxyde Mixture » : NH,OH/H,0,/H,0) qui sera appelé dans la suite du
manuscrit SCI (pour « Standard Cleaning 1 »), pour éliminer les contaminations particulaires en
descellant les particules de la surface grace a des successions d'étapes d’oxydation et de réduction de
I'oxyde formé [II-3]. Notons que cette solution grave trés lentement le silicium (environ 14 nm/h) et
gue c'est celle-ci qui est utilisée pour amincir a froid ( < 100 °C) le film de silicium au dessus du futur
réseau de dislocations pour garantir sa stabilisation dans le plan de l'interface de collage.

Selon la nature des liaisons présentes a la surface, le collage par adhésion moléculaire est soit
hydrophile, soit hydrophobe. Le premier type de collage est basé sur la mise en contact de deux
surfaces saturées par des liaisons Si-OH, tandis que le second fait intervenir des surfaces de silicium
passivées par des liaisons Si-H. La préparation chimique nécessaire a I'obtention de ces deux surfaces
est spécifique a chacune de ces deux techniques.

Par exemple, pour rendre une surface de silicium hydrophile, un nettoyage SC1 est préconisé. Cette
solution, basique (donc fortement concentrée en groupement OH") et oxydante, génére un oxyde natif
(d'épaisseur 1 a 2 nm environ) et sature la surface avec des ions hydroxyles. En revanche, I'obtention
d'une surface hydrophobe s’effectue en supprimant l'oxyde natif et en saturant la surface par des
liaisons Si-H souvent obtenues a partir de solution d’acide fluorhydrique (HF).

I1.1.3. Mise en contact a température ambiante

Apres avoir effectué les différents traitements physico-chimiques décrits précédemment, les
surfaces de silicium sont planes, lisses et propres et donc prétes pour étre collées I'une sur l'autre. D{
a lair, plus ou moins humide, piégé entre les deux plaques, un phénomeéne de capillarité apparait.
Ensuite, en attendant que I'air s’échappe ou en exercant une petite pression locale sur la face arriere
d'une des plaques, les surfaces vont se rapprocher. Localement, d'autres forces vont alors entrer en
action, comme les forces de Van Der Waals pour les collages hydrophobes ou les liaisons hydrogénes
[1I-11] pour les collages hydrophiles. En ce point particulier, les forces attirent les deux surfaces
jusqu’a une certaine distance d'équilibre caractéristique de la liaison impliquée. Ce rapprochement va
permettre a d'autres liaisons d’apparaitre un peu plus loin induisant le rapprochement des surfaces
jusqua ce que les deux surfaces soient totalement collées. Ce rapprochement progressif des surfaces
se traduit par une onde de collage se propageant a travers toute la plaque a partir du premier point
de contact. Cette onde peut étre visualisée par une observation (voir Figure II-3) dans le proche
infrarouge (1 a 10 pm) puisque le silicium absorbe faiblement dans cette gamme de longueur d‘onde.

37



Chapitre II : Elaboration de substrats SOI contenant un joint de grain de torsion quasi-pur
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Figure 1I-3 : Observations d’'une onde de collage sous un m  icroscope infrarouge (autour de 1.3
pm) pendant le collage de deux plaquettes de silici  um de 100 mm de diamétre. (a) Apres avoir
posé les deux substrats I'un sur l'autre, le contac t entre les deux surfaces est initié en
périphérie par une légere pression locale. (b) Prop  agation de I'onde de collage. (c) Fin de la
propagation, les deux surfaces sont collées.

En se scellant, les plaques se rapprochent modifiant I'intensité transmise qui met en évidence les
zones collées et non collées. La vitesse de propagation de l'onde de collage, I'uniformité de son
mouvement et la forme du front d’onde sont caractéristiques de I'état de surface des deux matériaux
assemblés et de la qualité du collage moléculaire ainsi réalisé. A la fin de la propagation de l'onde, le
collage est beaucoup plus fort quavec la capillarité, il n‘est plus possible, par exemple, de faire glisser
les plaques I'une sur I'autre. Ce scellement est toutefois toujours réversible. A température ambiante,
il est possible d’obtenir, suivant les types de liaisons créées, des énergies de collage de l'ordre de 10 a
30 mJ/m2 pour les collages hydrophobes et quelques centaines de ml]/m2 pour les collages
hydrophiles. Pour atteindre des énergies plus fortes ou un scellement irréversible, lié a la présence
d’'un grand nombre de liaisons covalentes, il faut modifier le type de liaisons a l'interface de collage,
généralement a l'aide d’un traitement thermique.

I1.1.4. Stabilisation en température de l'interface de collage

Une fois la structure collée a température ambiante, un recuit thermique est réalisé pour
renforcer l'interface de collage. L'énergie thermique apportée a l'interface de collage favorise la
diffusion de certaines especes et/ou casse certaines molécules et peut méme provoquer |'apparition
de liaisons covalentes entre les deux matériaux collés si le budget thermique (couple
Température/Temps de recuit) est suffisant. Cependant, les évolutions chimiques de l'interface de
collage différent suivant le type de collage.

I1.1.4.a) Le collage hydrophile

De nombreuses études ont déja été effectuées sur ce sujet et pour de plus amples
informations le lecteur pourra consulter les différents travaux cités en référence ([1I-3], [II-4],[II-6],
[11-8], [II-9], [II-12]). Globalement, I"évolution d’une interface hydrophile se décompose en trois
étapes. De 25 a 200 °C, il y a disparition d’'une partie des molécules d’eau qui ont été emprisonnées
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au moment de la mise en contact a température ambiante. De 200 a 700 °C, un réarrangement des
liaisons et des espéces chimiques modifie légérement la distance entre les deux surfaces [1I-13] sans
grande modification de I'énergie de surface comme observée sur la Figure II-4. En revanche, lors de
la troisieme étape qui se passe au dessus de 700 °C, des liaisons silanol, Si-O-Si, apparaissent en
grande proportion (présente dés 400 °C mais en faible proportion). Ces liaisons étant covalentes,
I'énergie de surface augmente fortement jusqu’a atteindre I'énergie de rupture du matériau, soit pour
le silicium environ 2.5 J/m2 (voir Figure II-4). Ce type de collage a permis le développement d'une
technique de transfert de couches minces que nous avons largement utilisée dans notre étude et qui
sera décrite dans la partie suivante. Dans la plupart des cas, lors d'un collage hydrophile I'interface de
collage est constituée d'une couche d’oxyde thermique enterrée mise en vis-a-vis d’un oxyde natif.

I1.1.4.b) Le collage hydrophobe

Lors dun collage hydrophobe a température ambiante, linterface de collage est
principalement constituée de liaisons Si-H. En dessous de 400 °C, l'interface de collage subi peu de
modifications (voir Figure I1-4). Au dessus de cette température, les liaisons Si-H se rompent laissant
s'échapper I'hydrogéne le long de l'interface de collage. Des liaisons covalentes Si-Si commencent
alors a se former puis lorsque la température augmente, I'hydrogéne peut également s'échapper dans
la matrice de silicium.

Energie de surface de différents types de

collages
3000 Figure 1l-4: Evolution de I'énergie de surface en
ss00 | B Errdionicbe . | fonction de la température de stabilisation pour un
Moy roptie ;7 /: collage hydrophile (oxyde provenant d’'une attaque
2000 +

chimique sur un oxyde thermique) et hydrophobe
/ dans le cas d'une jonction de deux plaques de
silicium de 100 mm de diametre et de 520 pm
= | d'épaisseur (courbes extraites de travaux internes
au laboratoire qui peuvent également étre trouvées

._/_r,-—j dans la littérature [ 11-12]).
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Ce processus n’est cependant pas efficace en dessous de 700 °C car comme il est montré sur la
Figure II-5, de nombreuses bulles apparaissent a l'interface de collage témoignant la migration de
I'nydrogéne entre les deux surfaces. Au dessus de 700 °C, ces défauts de collages se résorbent
(Figure II-5(c)) et I'ensemble des liaisons covalentes Si-Si disponibles se forment et soudent les deux
substrats de silicium grace a la mobilité de surface du silicium qui permet de combler la microrugosité
des deux surfaces collées. Il est intéressant de noter que la mobilité du silicium se passant a plus
faible température que le fluage de l'oxyde, les collages hydrophobes nécessitent beaucoup moins
d’énergie thermique pour obtenir une tres forte énergie de collage (dés 800 — 1000 °C) au lieu de
1000 - 1200 °C.
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Figure 1I-5: Observations sous microscope infrarouge de | 'interface d’'un collage hydrophobe
aprés (a) le collage a température ambiante, (b) un  recuit a 500 € pendant 1h et (¢) un recuit a
900 T pendant 1h.

L'exodiffusion de I'hydrogéne au sein de la matrice de Si permet la formation des liaisons Si-Si
directement entre les deux monocristaux. Ce type de collage induit donc la formation d’un joint de
grain (voir Chapitre I) que Benamara et al ([II-15], [II-16]) ont caractérisé. Dans le cas de deux
monocristaux de Si (001), ce joint est constitué de deux réseaux de dislocations (voir chapitre
précédent) : un réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives (1D) lié a la différence
d’erreur de coupe (dit « miscut » en anglais) des deux surfaces de silicium et un réseau carré de
dislocations vis (2D) lié a une désorientation cristalline en torsion.

En résumé, le collage par adhésion moléculaire de plaque de silicium peut se décomposer en deux
grandes familles : le collage hydrophile, surfaces passivées par des groupements hydroxyles (—OH), et
le collage hydrophobe caractérisé par des surfaces passivées par des atomes d’hydrogene induisant
un joint de grain constitué d’'un réseau de dislocations a l'interface de collage aprés un traitement
thermique.

Par la suite, nous allons décrire les différentes étapes de réalisation d'un substrat SOI nanostructuré
basées sur ces deux types de collages moléculaires.

II.2. Réalisation d'un substrat SOI avec un réseau de dislocations enterrées 2D

Comme il a été mentionné dans le chapitre précédent concernant I'état de I'art, au cours de ce
travail de thése jai utilisé la technique de contréle des angles développée par F. Fournel et al ([1I-17],
[1I-18]) qui permet également d’obtenir deux surfaces de silicium « jumelles ».

Dans cette partie je vais donc développer les points qui ont fait I'objet d’améliorations technologiques.
Ces améliorations ont notamment permis l'introduction du réseau de dislocations enterrées au sein
d’un film mince de silicium d'un substrat SOI (Silicon On Insulator). L'intérét d’'une telle structure est
la présence de l'oxyde de silicium enterré qui permet de contrOler directement par ellipsométrie le
niveau de la surface libre par rapport au plan du joint de grain au cours de la gravure chimique
préférentielle, et donc au cours de la nanostructuration de surface (étudiée dans le chapitre suivant).

Ces différents procédés technologiques ont été réalisés sur des plaques de diamétre 100 mm et
développés sur des plaques de 200 mm de diamétre. Les différentes améliorations du procédé ont été
réalisées apres I'élaboration des surfaces « jumelles » a I'aide de la technologie de transfert de couche
mince Smart Cut™ présentée dans le chapitre précédent.
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Surfaces Jumelles

Figure 11-6 : Réalisation d’'un substrat
SOl (appelé Positif) et d’'un substrat de
silicium (appelé Négatif) de surfaces
« jumelles » a l'aide de la technologie
Smart Cut™.

Si (Substrat B) Si (Substrat A)

A ce niveau du procédé, nous avons donc un substrat SOI et un substrat de silicium avec des surfaces
jumelles, i.e. méme angle de vicinalité et la méme échelle graduée. Avant de recoller ces plaques avec
une légere désorientation afin de créer un réseau de dislocations a l'interface de collage, le Positif
(structure SOI) et le Négatif (plaque de silicium) doivent subir quelques traitements physico-chimiques
afin d’optimiser le collage hydrophobe et les traitements ultérieurs.

I1.2.1. Préparation des surfaces avant collage hydrophobe

I1.2.1.a) Etapes de finition du substrat SOI (Positif)

Avant le collage hydrophobe, le film mince de silicium de la structure SOI est aminci par une
oxydation sacrificielle pour amener le film mince a une épaisseur d’environ 100 nm.
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Figure II-7 : Cartographies des épaisseurs de silicium (a) apres un polissage mécano-chimique
et (b) aprés une oxydation sacrificielle sur des pl  aques de 200 mm de diamétre.

Apres I'amincissement thermique, une cartographie en épaisseur (voir Figure II-7) de la couche mince
de silicium de la structure SOI est mesurée par ellipsométrie spectroscopique avant d'étre retransférée
sur le négatif.
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Cependant, ce type de traitement pose quelques problémes technologiques. Lors de la désoxydation
de l'oxyde sacrificiel par I'acide fluorhydrique (HF), les échelles graduées risquent d'étre dégradées ou
partiellement décollées par « lift-off » (décollement) si la plague reste trop longtemps dans le bain
d’acide. En effet, les marques gravées de I|'échelle graduée traversent l'oxyde enterré, et par
conséquent l'acide peut s'infiltrer dans ces tranchées pour graver la couche d’oxyde enterrée pouvant
provoquer un affaissement local du film de silicium comme illustré sur la Figure II-8.

L'étape de désoxydation doit donc étre calibrée au mieux afin de limiter ces effets et conserver des
gravures lisibles pour l'alignement des plaques sous le microscope infrarouge. Plusieurs essais ont
permis de mettre en évidence I'importance du temps de surgravure (pour s‘assurer du retrait total de
I'oxyde de surface) en fonction de la concentration du HF utilisé.

Infiltration Attaque HF
LV HES S ARSI
o ape s

de sacrificiel

SiO, (400 nm)

@)

Figure 11-8: (a) Schéma représentatif de I'attaque HF sur 'oxyde enterré au niveau des
tranchées de I'échelle graduée. (b) Image de I'éche lle graduée aprés désoxydation.

La surface du SOI est maintenant préte pour le collage hydrophobe et I'épaisseur du film mince de
silicium qui sera par la suite transféré sur le substrat « négatif » est connue précisément. Il est
important de noter que dans ce procédé, c'est lors de cette étape que I'on définit I'épaisseur du cristal
de Si au dessus du futur joint de grain. Il ne sera ensuite plus possible de mesurer précisément ce
paramétre.

Le Négatif doit subir également un traitement spécifique avant d'effectuer le collage hydrophobe.

I1.2.1.b) Etapes de finition du Négatif (substrat de silicium)

Lors du transfert de la couche de silicium sur I'oxyde thermique pour former le substrat SOI,
une couronne de 3 mm en bord de la plaque (d{ au chanfrein) n’est pas transférée (voir Figure II-9).
Le négatif ne se présente donc plus comme une surface plane, et il faut éliminer cette couronne.
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Figure 1I-9 : Représentation schématique d’'un bord de plag ue (a) avant et (b) aprés transfert.
L’extréme bord de la plaque n’est pas transféré di au chanfrein.

Pour ce faire, on utilise un procédé de rectification (« grinding » en anglais) qui consiste a utiliser une
roue pourvue de grains diamantés pour amincir un substrat. Dans notre cas, seul le bord de plaque
passe sous la roue diamantée afin d'abraser le silicium jusqu’a une épaisseur donnée avec une
précision de l'ordre du micron. Avec un désaxage suffisamment grand, les premiers 5 mm du bord de
la plague peuvent étre abrasés permettant ainsi de supprimer la couronne non transférée (voir Figure
II-10). Par la suite, une gravure chimique au TMAH (TétraMéthyl Ammonium Hydroxide) est réalisée
afin d'éliminer la zone écrouie du silicium abrasé (environ 25 ym) qui pourrait générer des poussieres
susceptibles de rayer la surface de la plaque lors du polissage final.

Axes de
Rotation

/ N Roue Diamantée
f

>
/

Plaquette a
Détourer

(a) (b)

Figure 11-10 : (a) Schéma de principe du détourage. La rou e diamantée et la plaque a détourer
tournent en sens contraire. La roue descend graduel lement abrasant la périphérie de la plaque
et s'arréte a une cote donnée avec une précision de 1 um. (b) Photo d’un Négatif détouré avec
I'échelle graduée en périphérie de la plaque.

Au cours de cette étude, ce procédé a fait I'objet d'une amélioration. En effet, la zone détourée aprés
traitement TMAH présente une rugosité de surface telle qu’elle s’est avérée problématique pour les
traitements chimiques ultérieurs dédiés a la passivation des surfaces de silicium par les liaisons Si-H
pour la préparation du collage hydrophobe. Au cours de cette étape chimique spécifique, et en fin de
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procédé les plaques sont plongées rapidement dans I'eau (voir paragraphe suivant) et a cause de
cette rugosité résiduelle, quelques particules d’eau restent « accrochées » et un temps d‘attente est
donc nécessaire pour que celles-ci disparaissent avant de coller les plaques. Pendant ce temps
d'attente, la surface passivée risque d’étre contaminée ce qui peut engendrer des défauts de collage.

Afin de diminuer cette rugosité, une nouvelle roue diamantée a été utilisée. Le diamétre moyen des
grains diamantés est défini par une loi empirique 16000/[Référence de la roue]. Cette référence est
commune a tous les fournisseurs de roue diamantée. La premiére roue utilisée est une roue
référencée « 325 » qui a donc des grains de 40 ym environ de diamétre et la seconde utilisée est
référencée « 2000 » possédant donc des grains de 8 pm de diamétre en moyenne. Or, plus le
diameétre moyen des grains est grand et plus la surface aprés détourage est rugueuse. Ainsi, la roue
« 2000 » a permis de diminuer considérablement la rugosité de surface issue de ce détourage
réduisant les problémes de gouttes d'eau résiduelles sur la surface de la plaque avant collage. Par
ailleurs avec ce type de roue, I'épaisseur de la zone écrouie a fortement diminué réduisant également
le nombre de particules susceptibles de rayer la surface. Par conséquent, le traitement TMAH aprés
détourage s'est avéré étre une étape optionnelle.

A ce niveau du procédé, les deux plaques sont polies (faible rugosité) et planes, et I'épaisseur du film
de silicium de la structure SOI est précisément connue, nous pouvons donc poursuivre la réalisation
du substrat nanostructuré par I'étape du collage hydrophobe qui donnera lieu au réseau carré de
dislocations vis a l'interface de collage aprés traitement thermique.

I1.2.2. Hydrophobisation des surfaces de silicium : le traitement HF

Dans ce paragraphe nous présentons les inconvénients du traitement HF liquide afin de
passiver les surfaces de silicium par des liaisons Si-H. Par suite, une nouvelle méthode est présentée
pour rendre hydrophobe les surfaces de silicium utilisant les vapeurs d’une solution liquide concentrée
en HF.

Aprés avoir éliminé les contaminants organiques par un nettoyage CARO et les contaminants
particulaires par un léger' nettoyage SC1, les surfaces doivent étre traitées chimiquement pour
devenir hydrophobe afin d’éviter la présence d’eau ou d’oxygene a l'interface de collage.

Un bain d‘acide fluorhydrique (HF) dilué a 1% en masse est habituellement utilisé [1I-21] pour rendre
les surfaces de Si hydrophobes. L'acide fluorhydrique a la particularité de graver I'oxyde de silicium et
de passiver une surface de silicium par des liaisons Si-H. Une telle surface est dite hydrophobe car
I'angle de contact d’une goutte d’eau déposée sur cette surface est d’environ 80° [II-3]. Ce type de
nettoyage n’est cependant pas sans conséquence sur la surface de silicium car le HF grave trés
lentement (environ 1 nm.h!) les surfaces de silicium (001) augmentant légérement la rugosité de
surface. Un autre probléme spécifique au nettoyage HF en vue d'un collage hydrophobe vient du fait
que le passage d'une plaque dans un bain HF entraine une pollution particulaire relativement
importante. Le taux de particules passe d’'une ou deux particules (> 0.2 ym) par plaquettes de 100
mm de diamétre avant nettoyage HF a une centaine de particules aprés nettoyage HF. Cette
contamination particulaire est essentiellement due a deux mécanismes. Le premier est d{i au passage
des tranches a travers l'interface air-liquide et le second a lieu au sein de la solution ([II-22], [1I-23]).

! car ce dernier a tendance & rugosifier la surface [II-17] : de 0,1 nm RMS avant nettoyage, la rugosité passe a 0,3 nm RMS,
mesures effectuées sur des surfaces de 500 x 500 nm2 aprés 10 min a 70 °C
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Dans les paragraphes suivants sont présentés des résultats tirés de la littérature et de travaux
internes au laboratoire qui permettent de justifier I'utilisation des vapeurs d'une solution liquide
concentrée en HF.

I1.2.2.a) Contamination interfaciale

Lorsque les plaques sont plongées en solution, leurs déplacements engendrent des
mouvements de convection au sein de la solution. Des simulations réalisées dans le cadre d’une thése
[1I-23] ont montré que la convection en solution est propice a la contamination interfaciale
uniquement en cours de plongée. En effet, lors de Iimmersion, le déplacement du liquide a l'interface
est dirigé en direction des tranches alors que le contraire se produit lorsque les tranchées sortent de
solution (pour des vitesses de plongée inférieure a 0.5 m.s™ en régime laminaire). Pour éviter cette
contamination, une trempe au préalable dans I'eau ultra pure (eau désionisée et filtrée) peut étre
effectuée, le film d’eau en surface peut ainsi protéger la surface de la plaquette. Une autre solution
consiste a effectuer une trempe rapide de telle maniére que le systéme passe dans un régime
turbulent et que le flux qui dirige les particules présentes a l'interface vers la tranche soit annihilée.

I1.2.2.b) Interaction entre les particules et le substrat

Lorsque des plaques de silicium sont plongées en solution, des forces dinteractions
électrostatiques et de Van der Waals coexistent entre ces tranches et les particules présentes en
solutions. Les forces de Van der Waals sont des interactions a courtes distances. Les forces
électrostatiques, quant a elles, peuvent étre attractives ou répulsives selon que les substrats et les
particules en solution sont de signes opposés ou de méme signes. Ces interactions peuvent étre
localisées preés des tranches lorsque la force ionique en solution est forte ou bien dans un large

volume lorsque la force ionique est faible.
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Figure 1I-11 : Evolution du potentiel Zéta pour (a) une su rface de silicium [ [1-24] et pour (b)
différents contaminants [  1I-22].

Pour les forces électrostatiques, la mesure du potentiel Zéta (potentiel de surface des particules
écrantées par leur corteége ionique) ne permet pas d’évaluer la charge a la surface mais seulement son
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signe. Dans le cas d'une solution de HF;, le pH est de l'ordre de 1. La Figure II-11 présente
I'évolution du potentiel Zéta pour le silicium et différents contaminants. Pour un pH de l'ordre de 1, les
potentiels Zéta pour le silicium et pour de nombreux contaminants sont de méme signes entrainant
une force répulsive. Les forces électrostatiques ne sont donc pas responsables de la contamination
observée lors d'un traitement HF liquide.

Les forces de Van der Waals peuvent étre définies par I'expression suivante ([1I-23], [1I-24]):
F = —AxR
6X

Ou R est le rayon de la particule, x la distance particule-surface, A la constante de Hamaker qui est
fonction de la nature du substrat (milieu 1), du fluide (milieu 2) et de la particule (milieu 3) comme
illustrée sur la Figure II-12.

Particule (milieu 3)

»le > Figure 11-12 : Représentation
x{m) @ schématique  de  linteraction
particule-surface.

Substrat (milieu 1)

HF,,, (milieu 2)

Suivant le signe de la constante de Hamaker, plusieurs cas sont possibles:
Si Ay»3>0, alors F<0 (force attractive)
Si A1,3<0, alors F>0 (force répulsive)

Dans la configuration de la Figure II-12, la constante de Hamaker est positive [II-25] et par
conséquent la force de Van der Waals est attractive. Il est donc impossible d'éliminer toute
contamination particulaire lorsque la plaquette est plongée dans une solution HF diluée.

Ainsi, afin de limiter la contamination particulaire d’'une plaque de silicium plongée dans une solution
HF diluée, seule une trempe dans l'eau ultra pure peut étre envisagée. Il est donc indispensable
d'utiliser un bain de HF le plus pur possible et de préférence dans un bain re-circulé et filtré.

Pour éviter cette contamination particulaire fortement nuisible au collage moléculaire hydrophobe, une
nouvelle méthode basée sur le HF vapeur a été développée.

I1.2.3. Le traitement HF vapeur

I1.2.3.a) Principe

Le procédé utilisé consiste a placer une solution de HF concentrée (typiquement 49%) dans
une enceinte fermée hermétique et laisser les vapeurs de HF saturer I'atmosphére de I'enceinte. Par la
suite, une plaque de silicium est placée dans I'enceinte.
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Figure 11-13 : (a) Evolution de la pression de vapeur satu rante du HF et de I'eau en fonction de
la fraction volumique de HF dans I'eau pour différe  ntes températures [ 11-26]. (b) Evolution de la
vitesse de gravure du SiO , a 25 € pour différentes pressions d’eau en foncti on de la pression
de vapeur saturante de HF [ [I-26].

Pour une solution de HF diluée a 49%, la pression de vapeur saturante a température ambiante
(environ 20 — 25 °C) du HF est de l'ordre de 15 Torr et de I'eau de l'ordre de 3 Torr (voir Figure
II-13(a)). Ainsi, sur la plaque se condense une solution trés riche en HF qui grave l'oxyde silicium a
une vitesse de l'ordre de 1 pm.min™ (voir Figure II-13(b)). L'oxyde natif obtenu aprés nettoyages
CARO-SC1 est ainsi gravé en quelques secondes et la surface de la plaque devient hydrophobe en
quelques secondes.

(a) Vapor : HF + H,0 ¢
§i0y
Si
(b) Vapor : HF + H20 ‘
Liquid : HF + H,0
8i0,
Si Figure 11-14 : Mécanismes de
réactions d'une vapeur de HF/H ,0O
© Vapor : HF + H,0 ‘ SiFy f sur un oxyde de silicium [ 11-26].
Liquid : HF + HyO + H,SiFg
Si0,
Si
(d) Vapor : HF + HpO + SiFy 1

Liquid : HyO + HF + H,SiF6

Si

Un schéma de principe de la décomposition du SiO, par la vapeur de HF est donné Figure II-14
[1I-26] et les réactions pouvant expliquer les phénoménes se produisant a la surface sont les
suivantes :
(a) 4HF + SiO, & SiF, + 2H,0
(b) 6HF + SiO, = H,SiFg+ 2H,0
(c) H,SiFg = SiF, + 2HF
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Lorsqu’une plaquette de silicium recouverte d'une fine couche de SiO, est exposée a de la vapeur de
HF/H,0 (Figure II-14(a)), un film de HF (et H,O) se condense sur toute la surface (Figure II-14(b)).
Ensuite, commence le processus d’attaque avec formation de H,SiF¢/HF/H,O et dégagement de SiF,
(Figure II-14(c)). Une fois l'arrét de l'attaque (couche de SiO, enlevée, retrait de I'atmosphére HF
vapeur), le film liquide de H,SiFs/HF/H,0O peut s'évaporer ou étre rincé (Figure II-14(d)).

I1.2.3.b) Impact du traitement HF vapeur sur le collage moléculaire hydrophobe

Le principal avantage de ce procédé est la diminution significative de la contamination
particulaire par rapport aux traitements chimiques liquides classiques (environ une centaine de
particules pour un traitement HF liquide contre seulement quelques particules (<10) [II-27] pour un
traitement HF vapeur). En effet, les vapeurs de HF ne peuvent pas transporter les particules
contenues en solution et puisque ce traitement s’effectue en salle blanche de classe 100 (soit 100
particules par pied cube), le mouvement de convection induit par les vapeurs HF ne rajoute pas (ou
trés peu) de particules.

Cependant, malgré ces bons résultats en terme de contaminations particulaires, il nous a été
impossible d’amorcer le collage moléculaire ayant subi ce traitement. Des travaux internes au sein du
laboratoire [II-27] ont constaté qu’une trempe dans de I'eau désionisée (DI) trés pure est nécessaire
pour l'obtention d’'un collage de bonne qualité. Plusieurs hypothéses sont actuellement en cours
d’étude pour expliquer ce phénomene. Pour certains [II-28] ce probléme d’amorcage serait di aux
liaisons fluorées qui, du fait de leurs polarisations négatives, entraineraient une réaction de répulsion
annihilant les forces de Van der Waals. Le ringage a I'eau DI permettrait alors de remplacer les liaisons
fluorées par des groupements silanols autorisant le collage moléculaire. Cette hypothése est
cependant peu probable puisque aprés ce ringage I'hydrophobie de surface est encore de bonne
qualité (soit un angle de goutte supérieur a environ 70°). Puisque I'angle de goutte est peu modifié
par le ringage a l'eau DI, la densité de liaisons Si-F y était donc trés faible et il est donc peu probable
que ce mécanisme soit a l'origine de ce probléme d'amorgage. Une autre hypothése a été étudiée par
Yong-Pil Han [II-25]. Au cours de son étude, il a pu mettre en évidence la présence de nombreux
précipités fluorés qui seraient donc responsables des probléemes d’amorgage en agissant comme une
contamination particulaire (particule < 50 ym). D’aprés Yong-Pil Han ces précipités sont solubles dans
I'eau et un rincage a I'eau DI lui permet de les éliminer.

Quoiqu’il en soit, aprés un rincage a I'eau DI, un collage moléculaire avec une vitesse de propagation
de l'onde de collage trés satisfaisante (prés de dix secondes pour se propager sur toute la surface de
la plaque de diameétre 200 mm) est obtenu avec pas, voir trés peu de défauts.

I1.2.4. Alignement des plaques suivi d’un traitement thermique

Aprés avoir passivé les surfaces a coller par le traitement HF vapeur, les plagues sont ensuite
alignées précisément grace aux échelles graduées présentes a la surface des deux plaques sous un
microscope infrarouge. Un exemple d'alignement des plaques est montré sur la Figure II-15.

Une fois, les plaques alignées et collées, un recuit haute température (> 1100 °C) est effectué afin de
consolider l'interface de collage ol va se créer un joint de grain de torsion quasi-pure (quasi dépourvu
du réseau de dislocations mixtes, voir Chapitre I pour plus de détails).
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Figure 11-15: Suite du procédé de fabrication: (a) Trait ement HF vapeur suivi de (b)
I'alignement des plaques sous microscope infrarouge et d'un traitement thermique haute
température créant un réseau bidimensionnel de disl ocations vis a l'interface de collage.

Historiguement, la température de recuit supérieure a 1100 °C a été choisie afin de stabiliser le
réseau de dislocations mixtes [II-18]. Aussi, il n'y avait aucune raison de modifier cette valeur pour la
création du joint de grain de torsion quasi-pure. Cependant, nous verrons dans le chapitre suivant que
cette valeur s'est avérée critique pour la stabilité du réseau de dislocations de périodicité 20 nm. En
effet, il sera montré que la fluctuation verticale du joint de grain est dépendante de la périodicité du
réseau de dislocations enterrées. Pour s'affranchir de cette fluctuation, des recuits a plus basses
températures ont également été réalisés (900 et 1100 °C) permettant I'obtention d’une structuration
de surface homogeéne sur toute la surface de I'’échantillon ce qui indique une trés faible fluctuation
verticale du joint de grain et une bonne qualité du joint de grain.

I1.2.5. Transfert du film mince contenant le réseau de dislocations au sein d’une structure
SOI

Une fois le collage moléculaire hydrophobe effectué et l'interface de collage stabilisée, la face
arriére du SOI est ensuite éliminée. L'étape consiste d'abord par un premier amincissement rapide par
rectification mécanique suivie d'une gravure chimique en utilisant la couche d'oxyde enterré du
substrat SOI comme couche d‘arrét. Dans ce travail, la gravure chimique utilisée est le TMAH qui a
une vitesse de gravure de I'ordre de 25 um.h™ & 80 °C et qui posséde une forte sélectivité vis-a-vis de
I'oxyde de silicium. En effet, le TMAH grave environ 1000 a 10 000 fois plus vite le silicium que l'oxyde
de silicium.

Apres la gravure du substrat de silicium B (voir Figure II-16), deux possibilités s'offrent a nous :

= soit 'oxyde thermique est éliminé par une gravure chimique HF libérant un substrat de silicium
avec un réseau de dislocations enterrées a environ 100 nm au dessous de la surface,

= soit I'oxyde thermique est conservé et le procédé d’élaboration se poursuit.

49



Chapitre II : Elaboration de substrats SOI contenant un joint de grain de torsion quasi-pur

Rectification +
Gravure TMAH

Substrat dit « Tw »

Si (Substrat A) Si (Substrat A)

(c) Retrait de la Face (d) Retrait de la couche d'oxyde enterrée et
Arriére du substrat SOI amincissement chimique de la couche de
silicium au dessus du joint de grain

Suite du procédé d'élaboration pour
Iintroduction du joint de grain dans le film
mince d'un substrat SOI

Figure II-16: (c) Retrait de la face arriere du SOI (subs trat B) par rectification suivie d’'une
gravure chimique TMAH utilisant la couche de SiO , comme couche d'arrét. (c) Retrait de
I'oxyde thermique par une gravure chimique HF libér  ant le substrat de silicium avec un réseau
de dislocations enterrées (substrat « Tw») ou pour suite du procédé d'élaboration pour
introduire le réseau de dislocations au sein d'une structure SOI.

Dans le premier cas, le substrat ainsi créé sera appelé dans la suite du manuscrit « substrat Tw » (Tw
pour « Twist » en anglais). Afin d’étre le plus sensible possible au champ de contrainte d{i au réseau
de dislocations enterrées, le film de silicium au dessus du joint de grain est aminci chimiquement a
froid par la gravure chimique appelée SC1. Comme sera expliqué dans le chapitre suivant, ce type de
substrat ne permet pas de controler précisément le niveau de la surface par rapport au joint de grain,
notamment lors de la gravure chimique préférentielle qui a pour but de nanostructurer la surface. En
effet, ce substrat n’étant constitué que de silicium et le joint de grain formé n’introduisant pas de
modification de l'indice optique du silicium, il est impossible de mesurer directement I'épaisseur du
film mince du silicium autrement que par une méthode destructive telle que le MET.

La connaissance précise de la distance verticale « surface — plan du joint de grain » étant primordiale
pour contrdler la future nanostructuration de surface, nous avons transféré le joint de grain dans le
film mince de silicium d’une structure SOI. L'avantage d’une telle structure est la présence de I'oxyde
enterré qui permet la mesure directe de I'épaisseur gravée au cours de la structuration de surface par
une simple mesure ellipsométrique. En effet, aprés transfert, I'épaisseur du film total de silicium
(comprenant le réseau de dislocations enterrées) au dessus de I'oxyde enterré est mesurée par
ellipsométrie et connaissant précisément |'’épaisseur du film de silicium au dessous du joint de grain
(mesurée précédemment sur la cartographie de la Figure II-7), il suffit d’effectuer une soustraction
pour déterminer I'épaisseur du film de silicium au dessus du réseau de dislocations enterrées.

Apres le retrait de la face arriére (substrat B), 'oxyde est libéré (voir Figure II-16). A ce niveau du
procédé, nous avons un substrat de silicium oxydé thermiquement. Afin de transférer le réseau de
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dislocations au sein d’'une structure SOI, nous avons de nouveau utilisé la technologie de transfert de
couche mince Smart Cut™ qui a été détaillée dans le chapitre 1.

SiO, (400 nm)

444

gl
—{—
-

EHEOHEHHEH

(e) Implantation ionique H* (f) Collage hydrophile avec un
nouveau substrat de Si oxyde
thermiquement

Substrat dit « TwSOI »

Si0, (400 nm

"
[ ——

{h) Polissage Mécano-chimique suivi d'un

() Traiteanant thermigua amincissement chimique (SC1)

pour induire la fracture au
niveau du maximum du profil
d’implantation

Figure 11-17 : Transfert du joint de grain au sein d'une s  tructure SOI a l'aide de la technologie
de transfert de couche mince Smart Cut™

Une implantation ionique d’ions H* est effectuée a travers I'oxyde thermique de maniére a ce que le
maximum du profil d'implantation se situe sous le réseau de dislocations enterrées (Figure II-17(e)).
Par suite, ce substrat est soit poli, avant collage avec une autre plaque de silicium, afin de diminuer la
rugosité de l'oxyde créé par l'attaque chimique TMAH; soit I'oxyde est éliminé par une gravure HF
libérant une surface de silicium polie. Afin de s'affranchir d'une étape de polissage, le second cas a été
la méthode la plus pratiquée au cours de ce travail de thése. Le substrat de silicium implanté est alors
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collé avec un autre substrat de silicium oxydé thermiquement et les différentes étapes du transfert de
couche sont réalisées comme illustrées sur la Figure II-17. La fracture s’effectuant vers 500 °C
(inférieure a la température de la transition ductile-fragile qui est de l'ordre de 550 °C [II-29]) la
stabilité du joint de grain n’est pas affectée.

Aprés la fracture, il faut nécessairement renforcer l'interface de collage. Habituellement, un traitement
thermique a environ 1100 °C est réalisé mais a cette température il est possible que le joint de grain
disparaisse par glissement vers l'une des interfaces Si/air ou Si/SiO,. En pratique, nous avons donc
effectué un recuit a 900 °C et les images MET du chapitre suivant montrent I'innocuité de ce recuit sur
le réseau de dislocations. Aprés cette étape, une cartographie de I'épaisseur totale du film de silicium
est mesurée par ellipsométrie spectroscopique et, comme déja mentionné précédemment, connaissant
I'épaisseur de silicium sous le joint de grain, qui n‘est autre que I'épaisseur du film de silicium aminci
par l'oxydation sacrificielle (voir §II.2.1.a), I'épaisseur du film de silicium au dessus du réseau de
dislocations peut donc étre déduite par la différence des deux cartographies. Par la suite, un
amincissement chimique a froid (gravure chimique SC1 a 70 °C) de la couche de silicium est effectué
afin que le champ de contrainte généré par le réseau de dislocations enterrées atteigne la surface.

L'élaboration de ce substrat consiste donc a transférer une couche mince avec un réseau de
dislocations enterrées au sein d’une structure SOI. Afin de limiter la manipulation du joint de grain lors
de la fabrication du substrat TwSOI et notamment de diminuer les étapes de traitements thermiques
susceptibles de perturber la stabilité du joint de grain, un second procédé original d’élaboration a été
développé.

I1.2.6. Développement d’'un nouveau procédé d’élaboration de substrat TwSOI

Dans ce paragraphe, nous présentons un nouveau procédé d’élaboration du substrat TwSOI.
Contrairement a la méthode précédente, seul un substrat TwWSOI peut étre réalisé.

Les principales étapes de fabrication sont résumées sur la Figure II-18 et constituent les mémes
étapes que la fabrication du substrat Tw, a la seule différence prés, est que le substrat initial n’est
plus un substrat de Si oxydé mais un substrat SOI oxydé. Il va donc s'agir de créer un substrat SOI a
partir d'un premier substrat SOI par la technologie Smart Cut™ afin d’obtenir deux substrats SOI avec
des surfaces jumelles. Le point critique de cette méthode est I'amincissement par oxydation
sacrificielle des films de silicium de chaque substrat SOI avant le collage hydrophobe. En effet, lors du
traitement thermique final, si les épaisseurs sont trop faibles, les dislocations risquent de glisser vers
les interfaces Si/SiO, de part et d'autre de l'interface de collage et donc de disparaitre de l'interface de
collage. Les étapes d’amincissement, et notamment lors du polissage mécano-chimique, sont donc
cruciales pour la stabilité du joint de grain en température. Avant d’effectuer le collage hydrophobe,
les épaisseurs de chaque film de silicium sont mesurées par ellipsométrie afin de connaitre
précisément |'épaisseur de silicium de part et d'autre du futur réseau de dislocations qui sera formé
apres traitement thermique (Figure II-18(f)).
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Figure 11-18 : Réalisation d’'un substrat TwSOI avec un joi  nt de grain de torsion quasi-pure a
partir d’'un substrat SOI

Et puisque la structure obtenue est symétrique vis-a-vis du joint de grain, un des deux substrats de
silicium est supprimé par rectification suivie d’'une gravure chimique TMAH. L'oxyde de silicium est
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ensuite éliminé par un traitement HF libérant la structure dite TwSOI. Et enfin de la méme maniére
que précédemment, la couche mince de Si au dessus du réseau de dislocations est amincie par une
gravure chimique a froid SC1 afin que le champ de contrainte puisse atteindre la surface libre.

I1.3. Synthese

Dans ce chapitre, nous avons détaillé les différentes améliorations technologiques mises au
point au cours de ce travail du procédé d'élaboration des substrats de Si avec un réseau de
dislocations enterrées obtenu par collage moléculaire de surfaces « jumelles » de Si (001) réalisées en
utilisant la technologie de transfert de couche mince Smart Cut™.

Ces améliorations ont plus particulierement permis le développement d’'un substrat SOI contenant le
joint de grain de torsion quasi-pure dans le film mince de la structure. Pour obtenir un tel substrat,
deux techniques d'élaboration ont été développées dont la premiére consiste a transférer un film
mince de silicium contenant le réseau de dislocations enterrées. Par cette technique, il est possible de
réaliser soit un substrat Tw (voir Figure II-19(a)), soit un substrat TwSOI (Figure II-19(b)). Afin de
minimiser les étapes de traitement thermiques pouvant provoquer l'instabilité du joint de grain a
I'interface de collage, un second procédé d'élaboration a été développé. Il consiste a effectuer les
mémes étapes technologiques que précédemment mais appliquées a un substrat SOI. De cette
maniére, le réseau de dislocations ne subit aucun traitement thermique aprés sa formation.

_/h

Réseau de
dislocations (2D)

Silicium

(a) Substrat dit « Tw » (b) Substrat dit « TwSOI »

Figure 11-19 : Représentation schématique des substrats Tw et TwSOI possédant un joint de
grain de torsion quasi-pure constitué d'un réseau d e dislocations vis bidimensionnel de
périodicité contrdlée par la méthode des échelles g raduées.

Pour conclure, deux types de substrats avec un réseau de dislocations enterrées sous la surface ont
été réalisés.

Le premier substrat, substrat Tw, ne permet pas de mesurer directement I'épaisseur gravée au cours
de la nanostructuration et donc le niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain est mal
déterminé, mais il présente I'avantage de ne pas avoir d'oxyde enterré et donc de se rapprocher d’'un
substrat de silicium massif en terme de caractéristique électrique, thermique pour les futurs
dispositifs.

Quant au substrat TwSOI, il présente l'avantage de pouvoir mesurer précisément le niveau de la
surface par rapport au joint de grain par ellipsométrie.

54



Chapitre II : Elaboration de substrats SOI contenant un joint de grain de torsion quasi-pur

La nanostructuration de surface par révélation du réseau de dislocations enterrées de ces deux types
de substrats sera étudiée dans le chapitre suivant. Il sera montré les avantages et inconvénients de
chaque structure dans le but d’obtenir une structuration de surface homogéne sur la totalité de la

surface de I'échantillon.
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Dans ce chapitre, nous décrivons les principes de la nano-structuration de surface par la
révélation du réseau de dislocations enterrées a laide de gravures chimiques préférentielles et nous
mettons en évidence lintérét de la structure TwSOI dans le but de contrdler la structuration de
surface. Deux attaques chimigues préférentielles de nature différente sont présentées et nous
montrons que, suivant langle de désorientation des plaques de silicium lors du collage par adhésion
moléculaire, la fluctuation du joint de grain n'est pas équivalente engendrant une différence de
structuration de surface. Par la suite, gréce a des mesures de diffraction des rayons X en incidence
rasante (GIXRD), la disparition du joint de grain par la gravure chimique préférentielle peut étre
confirmée et les parameétres caractéristigues moyens de la structuration de surface sont extraits par
une modélisation du signal de diffraction. 1] sera également montré que la structuration de surface
ainsi obtenue est maintenue lors d'un amincissement thermigue.
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Apres avoir élaboré des substrats SOI de diamétre 100 et 200 mm contenant un joint de grain
de torsion quasi-pure, différents échantillons de 1 cm2 sont clivés pour étudier la révélation du réseau
de dislocations enterrées qui va induire une structuration de surface. Pour révéler la symétrie du
réseau de dislocations a la surface, nous avons utilisé des gravures chimiques préférentielles, a savoir
des solutions chimiques sensibles aux défauts cristallins.

Par ailleurs, tous les échantillons étudiés au cours de cette thése (sauf mention contraire) ont des
réseaux de dislocations enterrées issus d’'un recuit de stabilisation a haute température (> 1100 °C).
D’autre part, tous les échantillons étudiés dans ce manuscrit ont un réseau de dislocations enterrées
de périodicité 20 et 50 nm, soit respectivement un angle de torsion de 1.1 et 0.44°.

III.1. Principe des gravures chimiques préférentielles

Les défauts cristallins tels que les dislocations, les fautes d’empilements, les macles peuvent
étre révélées a la surface a l'aide de gravure chimique préférentielle. La révélation de ces défauts
s'illustre par des morphologies de surface bien spécifiques dont la géométrie dépend du défaut
cristallin révélé, de l'orientation cristalline et du dopage. Le caractére préférentiel d’une gravure
chimique se détermine par une forte anisotropie de la vitesse de gravure entre deux régions d’'une
méme surface, autrement dit par un fort rapport des vitesses de gravure par exemple au niveau d’un
défaut, d’une contrainte et d’'une région exempte de défaut. Historiquement, ces solutions ont été
utilisées pour comptabiliser le nombre de dislocations émergentes d’'un matériau [III-1]. Or, dans
notre cas, il s'agit de dislocations paralléles a la surface et confinées dans le plan de l'interface de
collage. L'approche est donc différente et exige une étude particuliére.

La gravure chimique préférentielle s'effectue en deux étapes : la premiére consiste a oxyder le silicium
et la seconde a réduire I'oxyde de silicium. La réduction de I'oxyde de silicium est donc plus rapide au
niveau des défauts que dans des zones cristallines idéales. Dans la littérature (voir [III-1] et [III-2]
pour une revue), les solutions proposées sont généralement composées d'un agent oxydant et d’un
agent réducteur qui est trés souvent I'acide fluorhydrique. Selon I'agent oxydant utilisé, il existe deux
grandes familles : les solutions a base de chrome (Sirtl etch [III-3], Secco etch [III-4], Schimmel etch
[III-5], Yang etch [III-6]) et les solutions a base d'acide nitrique (Dash etch [III-7], Wrigth etch
[I1I-8]). En paralléle d'autres solutions chimiques sont développées permettant d’éviter I'usage d’acide
fluorhydrique ou encore de Cr(VI) qui sont deux produits extrémement toxiques et dangereux. Il est
ainsi possible de trouver des solutions a base d'ammoniaque et d’acide acétique qui ont également
tendance a révéler des défauts sur du silicium orienté (111) [III-9].

Par la suite, dans le but de nanostructurer les surfaces par révélation du réseau de dislocations
enterrées, la gravure chimique préférentielle Yang-Etch a particulierement été étudiée. En effet, Yang
a montré que le systéme HF — CrO; — H,0 était efficace pour révéler les dislocations paralléles a la
surface [III-6]. Par ailleurs, cette attaque a déja montré ses preuves lors de la révélation d'un réseau
de dislocations enterrées ([I1I-10], [III-11]) comme illustrées dans le Chapitre I.

II1.2. Etude de la structuration de surface sur substrats TwSOI

Les proportions optimales trouvées par Yang [III-6] pour des surfaces d’orientation (100) sont
50 mL de HF 50%, 50 mL de H,0 et 7.5 g de CrOs. Cependant, la vitesse d'attaque de cette solution
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de 1.5 pm/min est beaucoup trop élevée pour contrbler précisément le niveau de la surface par
rapport au plan d'interface de collage (plan dans lequel est situé le réseau de dislocations), autrement
dit la structuration de surface. Différentes solutions plus diluées ont été testées [III-11]. Les critéres
retenus pour la gravure chimique préférentielle des échantillons sont I'homogénéité de I'attaque a la
surface de I'échantillon, le contrdle de la profondeur de gravure (vitesse de gravure lente) et une
révélation des lignes de dislocations enterrées fortement marquée.

II1.2.1. Etude du systéme CrO; — HF — H,0

II1.2.1.3) Etude de I'homogénéité en épaisseur d'une solution a base de Chrome sur
substrats témoins SOI

Pour étudier 'homogénéité de la gravure chimique, des substrats SOI exempts de dislocations
enterrées (dit échantillon Témoin SOI par la suite) ont été utilisés et, grace a I'oxyde enterré de la
structure, I'’épaisseur de film mince gravée peut étre mesurée précisément par ellipsométrie. D'autre
part, 'nomogénéité de I'épaisseur peut s'observer a I’ « ceil », car sur SOI les variations d'épaisseurs
de la couche supérieure induisent des changements de couleurs trés nettes a la surface. Les différents
résultats sont rappelés dans la thése de F. Leroy [III-11], ou il a été constaté que plus la vitesse
d’attaque était lente et plus I'attaque chimique était sélective vis-a-vis des dislocations. Dans cette
optique, nous avons développé une nouvelle attaque encore un peu plus lente et toujours aussi
homogene en épaisseur [III-12]. La solution développée par F. Leroy est I'attaque nommée Y3 et la
nouvelle attaque testée est nommée Y7. Cette derniére est environ trois fois plus diluée en HF que la
gravure précédente (voir Tableau III-1).

Nom  CrO, HF 90, H:0  tobleau 11-1: Deux exemples de

Y3 0.012g 1mL 100 mL Solutions Yang Etch modifiées testées.
Y7 0.01g 0.3 mL 100 mL

Pour chaque gravure chimique le protocole expérimental est le suivant :

= Nettoyage chimique pour éliminer les composants organiques : CARO (10 min)

» Ringage a I'eau désionisée avec mesure de la résistivité (12 Q.cm)

= Désoxydation HF¢, (2 a 3 min) jusqu’au démouillage de la surface

= Ringage a lI'eau désionisée avec mesure de la résistivité

= Gravure chimique préférentielle a température ambiante

* Ringage a l'eau désionisée avec mesure de la résistivité

= HF,9, pour éliminer les résidus d’oxyde en surface de la gravure chimique

* Ringage a l'eau désionisée avec mesure de la résistivité

» Nettoyage chimique CARO pour créer un oxyde chimique et rendre la surface hydrophile
* Ringage a I'eau désionisée avec mesure de la résistivité

Les résultats des gravures Y3 et Y7 appliquées a des substrats témoins SOI (de surface 2x2 cm2) sont
résumés dans le Tableau III-2.
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Photos
Nom de T d'att Epaisseur
I'attaque emps d'atlaque gravée Sous éclairage Sous lumiere
normal blanche
Y3 3 min 17 nm
Y3 10 min 44.3 nm

Y7 30 min 84.5 nm - I !

Tableau I11-2 : Observations des surfaces des échantillons SOl témoins apres des gravures Y3
et Y7 sous éclairage normal et sous lumiére blanche

La solution Y3 indique une bonne homogénéité d’épaisseur (homogénéité de la couleur sur toute la
surface de I'échantillon) pour une épaisseur gravée de 17 nm, au-dela la gravure semble moins
homogene s'illustrant par I'apparition de différentes teintes de couleurs sur la surface de I'’échantillon.
En revanche, I'épaisseur de silicium gravée par la solution Y7 semble homogéne et ce, méme aprés 30
min d‘attaque. Ce résultat a été confirmé sur une plaque SOI de diamétre 100 mm (Figure III-1(a)).

o it sn e b cesuede S s Rkl o VARG AV 1 2

@) (b) (c)

Figure 1lI-1 : (a) Plaque SOI de diametre 100 mm aprés une gravure chimique Y7 de 30 min (prés
de 90 nm gravée) ; cartographies de I'épaisseur de  silicium par ellipsométrie avant (a) et apres
attaque Y7 (b).

Les nuances de couleurs sur la plaque SOI correspondent a une variation d'épaisseur de I'ordre de 6
nm aprées avoir gravé prés de 90 nm de silicium (Figure III-1(b-c)). Or, le film de silicium est aminci a
20/30 nm au dessus du plan du réseau de dislocations ce qui devrait minimiser cette hétérogénéité
d’épaisseur et qui sera d’autant plus vrai sur des échantillons de faibles surfaces (typiquement 1 cm?2).
L'attaque Y7 est donc plus homogene et moins rapide que l'attaque Y3, ce qui est favorable pour
démontrer un fort caractére préférentiel.
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II1.2.1.b) Etude de la sélectivité de I'attaque Y7 sur des échantillons TwSOI

Le réseau de dislocations étant introduit dans le film mince de silicium d'une structure SOI, et
puisque les épaisseurs de films de silicium au dessus et au dessous du plan du réseau de dislocations
sont préalablement mesurées par éllipsomeétrie (voir Chapitre précédent sur I'élaboration du substrat),
le niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain est précisément connu.

Pour chaque périodicité, I'évolution de la nano-structuration de surface a été étudiée en fonction du
niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain. Par convention, le plan du réseau de
dislocations est pris comme référence (z = 0), et I'épaisseur de silicium au dessus (resp. au dessous)
du réseau est mesurée positivement (resp. négativement). La Figure III-2 illustre I'évolution attendue
de la nano-structuration de surface en fonction du niveau de la surface par rapport au plan du réseau
de dislocations enterrées.

A mesure que la surface se rapproche de l'interface de collage, le champ de contrainte, induit par le
réseau de dislocations enterrées, augmente affectant la vitesse de gravure locale si celle-ci est
fortement préférentielle. Du fait de cette anisotropie de vitesse de gravure, une structuration de
surface va ainsi apparaitre et s'accentuer jusqu’a la disparition du moteur responsable de cette
structuration de surface : le réseau de dislocations enterrées.

Réseau de Dislocations gravé

A Ar
M Si N
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Figure I1I-2 : lllustration de I'évolution attendue de la nano-structuration de surface en fonction
du niveau de la surface par rapport au plan du join  t de grain. (a) Avant gravure sélective (¢
préférentielle) : aucune structuration. (b) Structu ration de surface lorsque la gravure chimique

sélective est stoppée avant d'atteindre l'interface de collage, (c) lorsque la gravure sélective
dépasse le réseau de dislocations le supprimant et (d) loin de Tlinterface de collage :
'amplitude de la structuration (i.e. la profondeur de tranchée notée h) diminue jusqu'a

disparaitre définitivement. A noter que les épaisse  urs et les profondeurs de gravure ne sont
pas a I'échelle et sont exagérées pour plus de clar  té.

Dans le paragraphe suivant, I'anisotropie de la vitesse de gravure de la solution chimique Y7 sur des
échantillons TwSOI est étudiée.
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II1.2.1.c) Evolution de la nano-structuration de surface au cours de la gravure chimique
Y7

Sur tous les échantillons étudiés le film de silicium est aminci dans la gamme [10 — 20] nm au
dessus du plan du réseau de dislocations par une gravure chimique isotrope nommée SC1 (voir
chapitre précédent). Avant l'attaque chimique Y7, la présence du réseau de dislocations a été
observée par une caractérisation MET en vue plane pour chaque périodicité.

Jig)

|} ) &

Figure I1I-3 : Observations MET en
vue plane d'échantillons TwSOI
amincis a +10 nm avec une
périodicité de (a) 50 nm et (b) 20
nm [D.Lafond].

(@ A=50nm (b) A=20 nm

Au cours de cette étude, plusieurs échantillons ont été étudiés en paralléle avec des niveaux de
surface de départ z, (voir Figure III-2) plus ou moins haut par rapport au plan du joint de grain. Il n‘a
été constaté aucune différence en terme de structuration de surface. L'épaisseur de film de silicium
initiale (au dessus du plan du réseau de dislocations) ne semble donc pas étre un paramétre pertinent
pour la structuration de surface. Pour des réseaux de dislocations de périodicités 20 et 50 nm,
I'évolution de I'épaisseur gravée en fonction du temps d’attaque de la gravure chimique Y7 a été
mesurée (Figure III-4).

200 —=— Témoin SOI 4200 . . T

175[ —* TwSOI 50 nm / 1178 Figure |IllI-4 : Epaisseur de silicium
< jgof - Twsorzomm s 1150 gravée en fonction du temps de
Q B
g 125 /‘?“ 1125 gravure pour un échantillon TwSOI
= 100 -4 100 o .z . .
g et 1o de périodicite 20 et 50 nm ainsi
g 5 ‘? 1so gu'un  échantillon témoin  SOI

25 125 exempt de dislocations enterrées.

0 0

0 1 2 3 4 5 6 7 8
Temps de gravure (min)

L'évolution linéaire de I'épaisseur gravée en fonction du temps indique une vitesse de gravure
constante de I'ordre de 2.5 nm.min quelle que soit la périodicité du réseau de dislocations et quasi
identique a un substrat témoin SOI (exempt de réseau de dislocations). La présence du réseau de
dislocations semble donc avoir un faible impact sur la vitesse de gravure, ce qui ne signifie pas que
I'attaque Y7 n'est pas préférentielle nous allons le voir par la suite.

La Figure III-5 présente les résultats des observations MEB aprés la gravure chimique Y7 pour cing
niveaux de la surface par rapport au plan du réseau de dislocations enterrées de périodicité 50 nm.
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Les niveaux de la surface par rapport au plan du joint de grain indiqués par la valeur de z sont a
prendre avec précaution et nous estimons une erreur de + 1 nm.

Une tres faible structuration de surface locale apparait dés environ 5 nm au dessus du réseau de
dislocations. Puis au cours de la gravure, la structuration de surface s'étend sur la surface de
I'échantillon jusqu'a devenir homogéne lorsqu’une épaisseur de 5 nm au dessous du niveau du réseau
de dislocations est gravée. Au-dela, l'amplitude de la structuration semble diminuer de fagon
homogeéne sur toute la surface de I"échantillon.

(c) z = +1 nm: Développement (d) z = -5 nm: Structuration de (e) z=-15 nm : Diminution
de la structuration de surface surface homogéne homogeéne de I'amplitude de la
structuration

Figure lII-5: Observations MEB de la structuration de sur face (A = 50 nm) pour différents
niveaux de la surface par rapport au plan du joint de grain : (a)+10 nm, (b) +3 nm, (c) +1 nm, (d)
-5 nm et (e) -15 nm.

Quant a I'échantillon de périodicité 20 nm (voir Figure III-6), la structuration de surface apparait par
bandes a une altitude beaucoup plus haute (environ 10 nm, Figure III-6(a)) que pour I'échantillon de
pas 50 nm (environ 5 nm, Figure III-5(b)). D’autre part, la structuration de surface s'effectue par
I'apparition de nombreuses bandes plus ou moins bien structurées jusqu’a environ 15 nm d’épaisseur
gravée au dessous du réseau de dislocations, ou dés ce passage la structuration devient homogéne
avec une amplitude qui semble avoir considérablement diminué.
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(a) z = +11 nm : Structuration locale (b) z=+7 nm:Structuration locale

(c) z=+0.3 nm : Développement (d) z =-4 nm : Développement (e) z =-15 nm : Structuration
des bandes structurées des bandes structurées homogeéne de faible amplitude

Figure lII-6 : Observations MEB de la structuration de sur face (A = 20 nm) pour différents
niveaux de la surface relativement au plan du joint de grain : (a)+11 nm, (b) +7 nm, (c) +0.3 nm,
(d) -5 nm et (e) -15 nm.

Les Figure III-5 et Figure III-6 indiquent que les lignes des deux familles de dislocations vis, formant
le réseau carré enterré, ont été révélées par la gravure chimique Y7. La structuration de surface est
constituée de « nano-plots » carrés séparés par des « nano-tranchées » formées par la gravure des
lignes de dislocations enterrées. La périodicité de la structuration de surface est exactement celle du
réseau de dislocations révélées (A = 20 ou 50 nm). Ces différentes observations révélent que la
solution Y7 est sélective vis-a-vis des dislocations.

Cependant, la révélation du réseau de dislocations de périodicité 50 et 20 nm ne s'effectue pas de la
méme maniére : de fagon homogéne pour le premier et par bande pour le second.

Nous montrerons dans la suite de ce chapitre que cette différence n'est pas due a la nature de la
gravure chimique utilisée mais plutot a une importante fluctuation verticale du joint de grain pour des
réseaux de dislocations de périodicité 20 nm comparée aux fluctuations du joint de périodicité 50 nm.
Nous montrerons donc que le joint de grain d'un réseau de dislocations enterrées de périodicité 20 nm
n‘est pas plan mais plutot sinueux engendrant une structuration de surface locale.

Malgré ces problémes d’hétérogénéité de structuration de surface pour les réseaux de dislocations
espacées tous les 20 nm, l'efficacité de cette morphologie de surface obtenue aprés une gravure
chimique préférentielle Y7 a été testée pour induire l'auto-organisation de nano-structures telles que
les flots de germanium,.
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II1.2.1.d) Etude de la croissance de Ge sur des surfaces faiblement nano-structurées
(obtenues aprés gravure chimique préférentielle Y7)

La profondeur de tranchée obtenue aprés une gravure chimique préférentielle Y7 est mesurée
par AFM et/ou STM (voir Figure III-7). Pour les deux périodicités, une profondeur de tranchée de
I'ordre de 1,5 — 2 nm au maximum est mesurée. Sur la Figure III-7(a) nous pouvons constater une
marche provenant sans doute du réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives résiduelles
induit lors du collage par adhésion moléculaire hydrophobe. Il est intéressant de noter que la
révélation de cette dislocation (qui a un caractére principalement coin et donc un champ de contrainte
plus important que celui d’une dislocation vis) n’est pas plus prononcée que pour les dislocations vis.

0,0 \ L L h L . L
0 20 40 60 80 100 120 140 160

X [nm]

(@2)

X [nm]

(b)) A =20 nm (b2)

Figure llI-7: (a;) Image AFM et (b,) STM de la structuration de surface aprés une atta que
chimique préférentielle Y7 pour un réseau de disloc  ations de périodicité (a ) A=50nmet (b)) A
= 20 nm avec (a,) et (b,) leurs profils respectifs mesurés au niveau des tr  aits blancs sur les
images AFM (a 1) et STM (b ,).

L'efficacité de ces structurations de surface a ensuite été testée en vue d’organiser des ilots de Ge. La
Figure III-8 présente les résultats d'une croissance d’une épaisseur équivalente de 1 nm et de 0.8 nm
de Ge sur des surfaces nanostructurées de périodicités 50 et 20 nm obtenues aprés une gravure
chimique préférentielle Y7.
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(& A=50nm (b) A=20 nm

Figure 111-8 : (a) Image MEB de la surface aprés une crois sance de 1 nm de Ge sur une surface
nanostructurée Y7 de périodicité A = 50 nm, et (b) image STM (1 x 1 um? de la surfac e aprés
une croissance de 0.8 nm de Ge sur une surface nano  structurée Y7 de périodicité A =20 nm.
L’insert correspond a une taille d’'observation 200 X 200 nmz2[ 111-13].

Sur une surface structurée de périodicité 50 nm, de gros ilots de germanium facettés sont observés
(voir Figure III-8(a)) et les tranchées ont pour la plupart été comblées par du germanium. Quant au
dépot sur une surface structurée de périodicité 20 nm (Figure I1I-8(b)) plusieurs ilots de Ge par plot
de silicium sont observés.

Ces observations révelent que la morphologie obtenue aprés la gravure chimique préférentielle Y7 a
trés peu d'impact sur l'auto-organisation des ilots de Ge. Autrement dit, les profondeurs de tranchées
ne sont pas suffisamment profondes pour guider la matiere vers des sites privilégiés. Nous
montrerons dans le chapitre suivant qu’il existe une barriére énergétique dépendante de la profondeur
de tranchées qui empéche la coalescence des filots bloguant localement la cinétique de diffusion et
induisant ainsi un ordre latéral des ilots.

II1.2.1.e) Conclusion sur l'attaque chimique préférentielle Y7

La gravure chimique Y7 montre une certaine sélectivité vis-a-vis des lignes de dislocations
induisant une structuration de surface. Celle-ci est plus ou moins homogéne pour des réseaux de
périodicité 50 nm tandis qu’elle apparait de maniére hétérogene pour des réseaux de périodicité 20
nm. D'autre part, cette structuration de surface est inefficace pour piloter la croissance dilots de
germanium du fait d’'une trop faible profondeur de tranchée. Cependant, comme nous allons le voir
dans le paragraphe suivant, ces tranchées peuvent étre plus profondément gravées par |'application
d’'une seconde attaque chimique préférentielle de nature différente.

II1.2.2. Etude du systéme CH3;COOH - HNOs - HF sur substrat TwSOI

II1.2.2.a) Mise en évidence expérimentale de l'intérét d'une seconde attaque chimique

Afin d’amplifier la structuration de surface, une seconde attaque chimique préférentielle a été
utilisée. Notre choix s'est penché sur l'attaque chimique nommée Dash Etch qui s'appuie sur le
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systéme CH3COOH - HNO; - HF ou HNA (H pour l'acide fluorHydrique, N pour I'acide Nitrique, et A
pour acide Acétique).

Historiguement, Dash [III-7] a montré le potentiel de ce systeme pour révéler les dislocations. Les
proportions de sa solution, appelée par la suite Dash-etch, sont les suivantes (en volume) :
CH3;COOH (99% ou glacial): HNO; (69.5%): HF (49%) = 10: 3: 1

Les pourcentages correspondent a la proportion en poids de l'espéce considérée diluée dans I'eau. Sur
un échantillon TwSOI de périodicité 20 nm, une double gravure chimique préférentielle a été
effectuée, i.e. une gravure chimique préférentielle Y7 (stoppée a environ 3 nm au dessus du réseau
de dislocations) suivie d'une attaque chimique Dash (Figure III-9).

Z [nm]

0 20 40 60
X [nm]

(b)

Figure 111-9: (a) Observation STM (100 x 100 nm? de la s urface nano-structurée ( A = 20 nm)
obtenue aprés la double attaque (Y7+Dash) et (b) le  profil obtenu a partir de I'observation (a).

Les profondeurs de tranchées ont considérablement augmenté passant de 1.5 — 2 nm aprés une
simple gravure chimique préférentielle Y7 (Figure III-7) a environ 3 — 4 nm aprés une attaque
chimique Dash-etch (voir profil sur la Figure III-9(b)). Sur cet échantillon, la structuration de surface
étant par bandes, des zones plus ou moins bien nanostructurées coexistent.

Figure I1I-10 : Observation MEB de la
surface nanostructurée ( A = 20 nm)
obtenue aprés une double gravure
chimique (Y7 + Dash) suivie d’'une
croissance de 1 nm de germanium a
600 T.

Sur cette surface fortement structurée, une épaisseur équivalente de 1 nm de Ge a été déposée a 600
°C. Sur la Figure III-10 l'auto-organisation des filots de Ge est observée sur les zones fortement
structurées tandis que la formation de gros ilots est observée sur les zones avec des tranchées moins
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profondes. Cette derniére configuration est comparable a une croissance équivalente sur une surface
plane.

Les mécanismes entrant en jeu dans le positionnement et la formation des ilots seront étudiés plus en
détail dans le chapitre suivant. Cette observation illustre cependant clairement l'impact de la
profondeur des tranchées sur l'organisation latérale des nanostructures telles que les flots de
germanium. La profondeur de tranchée semble agir comme une barriére énergétique empéchant la
coalescence des plus petits flots ordonnés.

Dans ce paragraphe, l'efficacité d’une seconde attaque chimique pour augmenter les profondeurs de
tranchées et pour induire un ordre latéral spontané des nanostructures a été mise en évidence.
Cependant, comme nous le montrerons par la suite, les proportions de I'attaque Dash-etch ont besoin
d’étre modifiées afin de mieux contrbler ses effets et ainsi augmenter la reproductibilité des gravures
chimigues basées sur le systeme HNA.

II1.2.2.b) Caractéristiques du systéme CH;COOH-HNO;-HF : Etat de I'art

Avant d'étudier la nanostructuration de surface a partir de ce systéme, il est nécessaire de
connaitre certains mécanismes de gravure spécifique a ce systétme ce qui permettra par la suite de
mieux comprendre les observations MEB et AFM de la structuration de surface obtenue. Les différents
points sont les suivants :

» Vitesses dattague : Les premiers a avoir étudié les mécanismes de gravure dans le systeme HNA
sont Schwartz et Robbins qui ont publié une série d'article ([III-14]-[III-17]) sur le sujet. Leur objectif
était de trouver une solution qui grave de fagon isotrope avec une vitesse relativement rapide pour
des procédés de microélectronique. Ils ont alors établi un diagramme ternaire pour différencier des
domaines et ils ont ainsi déterminé des régions dans lesquelles I'état de surface (par exemple : polie,
rugueuse,...) est caractéristique de la composition des constituants.

HF fag 25%)
L) L
jf Figure IlI-11 : Diagramme Ternaire du
T, N )

systeme HNA avec les courbes d'iso-

s/ \ vitesse de gravure en fonction des

it concentrations de chaque constituant.
) Les vitesses sont exprimées en mils

par minute (soit 25,4 pm/min) [ 1lI-14].

;

3 . 2 i 3 A 4 4
HzQ 30 BO 7O #0030 40 30 20 10 HHO. (60 51 %)

En résumé, dans les régions fortement concentrées en acide nitrique, les vitesses d'attaques sont
limitées par le procédé de gravure de l'oxyde, lui-méme controlé par la diffusion de l'acide
fluorhydrique en solution. Tandis que dans les régions fortement concentrées en HF, la vitesse de
gravure est limitée par I'étape d’oxydation par I'acide nitrique. D'autre part, ils ont également constaté
que la vitesse de gravure est d'autant plus rapide que la surface est rugueuse.
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= Formation dune couche poreuse : Schwartz et Robbins ont mis en évidence le caractére auto-
catalytique de ce systéme. En effet, il est montré que le procédé d’oxydation du silicium par I'acide
nitrique (HNO3) crée un produit qui est, selon les auteurs, soit I'acide nitreux (HNO,) [III-14], soit
I'espece NO* [III-18] qui est lui-méme un fort agent oxydant. Quoiqu'il en soit, 'une de ces espéces
(voir les deux) participe a I'étape d’oxydation de la gravure chimique du silicium et a la formation de
silicium poreux ([III-18]-[III-20]) lorsqu’elle est en quantité suffisante. Du fait de ce caractére auto-
catalytique, il existe un certain temps d’induction qui est inversement proportionnel a la concentration
d’acide nitrique [III-20] avant que se forme le silicium poreux. Ce temps d'induction dépendant de la
rugosité de surface pourrait étre repoussé par une agitation en solution.

» Ftudes théorigues ! Récemment, une série d’études théoriques et expérimentales ont décrit et
prédit les mécanismes de gravure chimique en général mettant en évidence I'impact de paramétres
comme le transfert de masse ou les effets cinétiques sur le caractére de la gravure chimique
considérée ([III-21]-[I11-23]) confirmant les observations de Schwartz et Robbins. Ils ont ainsi montré
que selon la proportion des constituants, cette attaque avait un caractére lissant ou décorant
(sélectivité par rapport aux défauts cristallins). D’autre part, ils ont également montré que la
formation de bulles (dégagement de NO,) au cours de gravure pouvait avoir un effet de masquage et
ainsi affecter la morphologie de surface.

Les effets catalytiques, associés a des effets limitants, sont mentionnés pour étre des paramétres
difficilement controlables et avoir une influence non négligeable sur la vitesse de gravure pouvant
devenir fortement non reproductible. Néanmoins, en travaillant avec des systéemes fortement dilués,
nous allons montrer qu'il est possible de mieux contréler cette vitesse de gravure.

Concernant le caractére sélectif vis-a-vis des dislocations d’une solution issue du systéme HNA, nous
nous sommes fortement intéressés aux travaux de Kashiwagi et al [III-24] qui ont étudié le systeme
HNA dans le but de révéler des dislocations dans les cellules solaires a base de silicium. Pour cette
raison, les principales conclusions de leur étude sont rappelées ce qui permettra de mieux
appréhender les propriétés sélectives de cette attaque vis-a-vis d’une dislocation.

HF :HNO3 :CH3;COOH

Ratio HF/HNO ; constant

A:(6:24:70)
B:(1:4:5)
MD1: (1 :4:95)
CH3COOH constant
C:(24:6:70)
Mkl D : (299 :1:700)
reglon 0 MD2 : (2 :298 :700)
— UL W S S S 1
CHaCOOH ko0 &0 E 60 50 40 30 20 10 HNOg (61%)
MB!I-GI::I'I MDZ-wlch
Figure 1lI-12 : Diagramme ternaire des constituants dans | e systtme HNA. Les différentes
solutions testées par Kashiwagi et al sont indiquée s sur le diagramme. Les solutions A, B et
MD1 ont le méme ratio HF/HNO ;, seule la concentration en acide acétique change, et

réciproquement, les solutions C, D et MD2 sont a vo  lume d’acide acétique constant et seul le
ratio HF/HNO ; change [ 111-24].

Ils se sont appuyés sur le diagramme ternaire développé par Schwartz et Robbins et ont investigué la
zone fortement concentrée en acide acétique ignorée par Schwartz et Robbins. Deux familles de
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solutions ont été testées: a ratio HF/HNO; constant (Solutions A, B, MD1) et a concentration d’acide
acétique constante (solutions C, D, MD2). Ces solutions sont indiquées sur le diagramme ternaire de
la Figure III-12.

Pour déterminer le caractére préférentiel de ces solutions, des observations au microscope optique ont
été réalisées pour déterminer la géométrie des défauts révélés. Pour chaque solution, les vitesses de
gravure au niveau d’'un défaut et au niveau d'une zone parfaite de silicium ont été mesurées a l'aide
d’un profilométre mécanique : en mesurant la profondeur du trou du défaut révélé et en mesurant la
marche entre le silicium masqué par une résine et le silicium gravé.

-
=

¥
==
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BULE ETCH RATE (umMINUTE)
DEFECT ETCH RATE [mm®INUTE])
MULK ETCH RATE [senllivuTE)
o
DEFECT ETCH RATE [amMINUTE)

2001 Ty o
HF NNy ABTIC
(b)

Figure 111-13: (a) Evolution de la vitesse de gravure du  silicium massif (triangles) et sur les
défauts cristallins (cercles) en fonction de la con centration d’'acide acétique pour deux ratios

HF/HNO; donnés et (b) évolution de la vitesse de gravure d  u silicium massif (triangles) et sur
les défauts cristallins (cercles) en fonction du ra tio HF/HNO; et pour deux concentrations
d’'acide acétique données a 50% et a 70% [ [11-24].

L'évolution linéaire des vitesses de gravure en échelle semi-logarithmique (voir Figure III-13(a)) met
en évidence I'évolution exponentielle des vitesses de gravure en fonction de la concentration d’acide
acétique illustrant I'effet auto-catalytique déja observé par Schwartz et Robbins. Ils ont par ailleurs
constaté que pour des concentrations d‘acide acétique inférieures a 50%, et ce quel que soit le ratio
HF/HNOs, aucun défaut ne semblait étre révélé et la surface parait étre lissée. En observant la
géométrie des défauts révélés, ils ont également constaté que plus la concentration en acide acétique
était élevée et plus la solution était sélective vis-a-vis des défauts. Il en est de méme pour le ratio
HF/HNOs;, plus celui-ci est faible et plus la géométrie des défauts révélés était anisotrope illustrant le
caractére préférentiel de la solution. Nous constatons dans cette étude I'importance du ratio HF/HNO;
sur le caractére préférentiel. Le role du HF dans le mécanisme de gravure peut étre vu comme suit :
au début de la gravure, dans la solution hautement diluée, la concentration du catalyseur est trés
faible, de fait, la vitesse de dissolution de l'oxyde due au HF est plus grande que la vitesse
d’oxydation. Puis au fur et a mesure, I'étape de catalyse s'effectue (temps d’induction) et puisque la
concentration de |'espéce responsable de la catalyse augmente exponentiellement, la concentration de
HF a la surface de I'échantillon chute provoquant ainsi une baisse drastique de la vitesse de gravure.

Pour conclure, les auteurs ont constaté que la solution la plus efficace en terme de sélectivité vis-a-vis
des dislocations était la solution nommée MD2 (MD pour MicroDefect) dont les concentrations sont
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indiquées sur la Figure III-14 . C'est d'ailleurs cette derniére qui a été retenue et qui fera l'objet d’'une
attention toute particuliére dans la suite du chapitre.

Aussi, pour des raisons de clarté ne seront présentés que les résultats les plus significatifs des
solutions testées Dash et MD2 (70%). L'attaque MD1 ayant été testée n’a pas montré de résultats
satisfaisants en terme de structuration de surface comparativement a I'attaque MD2.

Les résultats présentés dans la suite du manuscrit proviennent de différentes gravures chimiques
effectuées a température ambiante et sans ultrasons. Les expériences menées avec ultrasons n‘ont
pas montré d'impact sur la nanostructuration de surface et en outre, comme mentionné
précédemment, les nombreuses bulles provoguées par les ultrasons pourraient étre responsables d’un
effet masquant pour la gravure chimique. Cependant ce phénomene n‘a pas été observé au cours de
cette étude.

II1.2.2.c) Etude de I'attaque Dash sur substrat TwSOI

Pour rappel, les proportions en volume de I'attaque Dash sont les suivantes :
CH3COOH (99% ou glacial): HNO; (69.5%): HF (49%) = 10: 3: 1

Pour cette étude, nous nous sommes particuli€rement intéressés aux échantillons de périodicité A =
50 nm. Ne connaissant pas l'effet de cette attaque, nous avons effectué une gravure de 5 minutes sur
un échantillon TwSOI aminci par la premiére gravure préférentielle Y7 @ +1 nm au dessus du réseau
de dislocations. Les observations MEB avant et aprés la seconde attaque chimique Dash sont
présentées sur la Figure III-15.

La vitesse d'attaque de la gravure Dash est de I'ordre de 0.2-0.3 nm.min™ (mesurée sur un échantillon
témoin SOI), par conséquent, aprés 5 min de gravure, le réseau de dislocations enterrées est donc
totalement éliminé. Sur les Figure III-15(b,-bs), qui sont deux observations MEB a deux lieux
différents sur la surface, différentes structurations de surface sont observées. Tout d'abord, I'attaque
Dash semble avoir augmenté les profondeurs de tranchées (Figure III-15(b,)), méme si elle semble
avoir également provoqué l'apparition locale d'une structure ressemblant a du silicium « poreux »
(Figure III-15(bs)) pres d'un trou qui est vraisemblablement un défaut dit « défaut HF ». Il s'agit d’'un
défaut dans la couche mince du film de silicium (trou, précipité traversant, défaut cristallin traversant,
...) qui constitue un chemin de percolation entre la surface et 'oxyde enterré de la structure SOI (voir
Figure III-16(a)). Et comme ces défauts sont révélés par l'acide fluorhydrique, ils sont appelés
« défauts HF ». Ces défauts sont inhérents a la fabrication de substrat SOI et des précautions
particuliéres lors de leur fabrication doivent étre prises afin de les éliminer (nettoyages spécifiques,
traitements thermiques adaptés). La Figure III-15(b;) permet d'estimer la densité extrémement
grande de défauts HF décorés par I'attaque chimique Dash.
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(a) Y7 amenant la surface a +1 nm du réseau de disl ocations

- ’#&Jﬁ.
e

(b1) Y7 + 5 min Dash (bs) Y7 + 5 min Dash (b3) Y7 + 5 min Dash

Figure IlI-15 : Observations MEB de la structuration de su rface (a) aprés la gravure chimique
préférentielle Y7 amenant la surface a +1 nm au des sus du réseau de dislocations et (b 1-b3)
aprés 5 minutes d’'attaque Dash. (b ;) Image a faible grandissement montrant des défauts HF
révélés lors de la gravure Dash. Images a fort gran  dissement respectivement loin (b ,) et proche
(b3) d’'un défaut HF.

Pour mieux comprendre comment se révele un défaut HF, la Figure III-16 présente différentes
configurations de révélations de défauts HF. La Figure III-16(a) présente I'état de surface avant
attaque chimique et montre un précipité d'oxyde, par exemple, qui relie la surface a I'oxyde enterré de
la structure SOI. Au cours de la gravure chimique a base de HF, ce dernier sera gravé et d'autres
précipités d'oxyde enterré dans la couche mince de silicium seront accessibles et deviendront des
défauts HF s'ils sont reliés a l'oxyde enterré comme illustrés sur la Figure III-16(b). Puis au fur et a
mesure que l'attaque chimique se développe, des nouveaux précipités d’oxyde sont décorés mais
puisqu'ils n‘atteignent pas l'oxyde enterré ils ne forment qu'un cratére a la surface. Ce cratére ne
deviendra un défaut HF que lorsque celui-ci atteindra l'oxyde enterré comme illustré sur la Figure
I11-16(d). Le HF contenu dans la solution s'infiltre alors dans les défauts HF décorés et peut alors
attaquer l'oxyde enterré pouvant créer un décollement local du film mince de silicium contenant le
réseau de dislocations.
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Précipités d'oxyde Futurs défauts
Défaut HF de silicium DéfautHE Infiltration  HF

\ AN )
DA \S/L

décoré

Défauts HF décorés Futurs défauts
HF Couche décollée \

Figure 111-16 : Représentation schématique de défauts HF i  ntroduits dans le film mince d'un
substrat SOI. (a) Avant attaque chimique Dash. (b-d ) Au cours de la gravure chimique les
défauts HF enterrés se révélent.

Ce trou génére sans doute un niveau de contrainte plus élevé que le champ de contrainte périodique
du réseau de dislocations enterrées, de fait il est préférentiellement attaqué. En effet, 'oxyde enterré,
a cause de la différence de coefficient de dilatation thermique entre I'oxyde de silicium et le silicium
([II1-25], [I1I-26]), est en forte compression (quelque centaine de MPa). Tant que la couche d’oxyde
est intégre, le film de silicium ne présente aucune contrainte. En revanche, si une surface libre
apparait perpendiculairement a la couche d’oxyde, des effets de bords apparaissent et I'oxyde enterré
tente de relaxer sa compression. La couche de silicium est alors mise localement en tension. Par
conséquent, puisque la gravure Dash est sensible aux contraintes, la vitesse d’attaque devient trés
élevée a ce niveau générant rapidement le catalyseur qui est par la suite responsable de la zone
« poreuse » observée sur la Figure III-15(bs).

Pour limiter ces effets d’auto-catalyse, le temps d’attaque a été diminué. Un résultat intéressant est la
gravure d'un échantillon aminci Y7 a +3 nm au dessus du réseau de dislocations suivi de 3 attaques
successives de 3 minutes de l'attaque Dash (voir Figure III-17). Les observations MEB de la Figure
I11-17 permettent de vérifier 'homogénéité de la structuration de surface sur de grande surface. Ceci
est par la suite confirmé par des observations STM (Figure III-17(d-f)) qui permettent, quant a elles,
la mesure des profondeurs de tranchées obtenues.

Une légere décoration des défauts HF est observée sur la Figure III-17(a) mais comme le montre la
Figure III-17(b) aucune zone poreuse n'est apparue autour de ce défaut. Entre les défauts HF la
structuration de surface quasi-parfaite (voir Figure III-17(c)) peut étre observée. Les profondeurs de
tranchées ont considérablement augmenté, ce qui est confirmé par le profil obtenu des
caractérisations STM (voir insert de la Figure III-17(f)). En effet, les profondeurs de tranchées sont
passées de 1.5 - 2 nm aprés gravure chimique préférentielle Y7 a environ 4 nm aprés l'attaque
chimique Dash.
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Figure 11I-17 : Observations MEB (a-c) et STM (d-f) de la  surface nanostructurée ( A = 50 nm)
aprés une double gravure chimique préférentielle : Y7 + 3x3 min de gravure Dash pour
différentes tailles d’observations. Le profil de la structuration indiqué en insert est mesuré au
niveau du trait blanc.

Si (= 105 nm)

SiO; (= 400 nm)

Si (= 525 pm)

(@)

Figure 111-18 : Images MET en coupe du substrat TwSOI nano  structuré ( A = 50 nm) obtenu aprés
une double gravure chimique préférentielle. (a) Vue en coupe d'un substrat TwSOI structuré.
(b) Agrandissement au niveau de la structuration de surface, et (c) image Haute Résolution
(HRTEM) sur un mésa de silicium permettant d'extrai re les profondeurs de tranchées [D.
Lafond, K. Rousseau (Société SERMA)].
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La Figure III-18 présente une caractérisation MET en coupe de |'échantillon présenté sur la Figure
I1I-17. Les profondeurs de tranchées mesurées par les pointes AFM et STM ainsi que les valeurs
d’épaisseur mesurées par ellipsométrie sont donc confirmées.

Il est intéressant de noter qu’aprés 3x3 min d‘attaque Dash sur une surface préalablement amincie
par la gravure chimique préférentielle Y7 amenant la surface a environ +3 nm au dessus du réseau de
dislocations, la surface se trouve a environ (3 — 3x3x0,2) 1 nm de la surface. Mais ce niveau
correspond au haut des mésas, or les tranchées sont profondes de 3 — 4 nm. Par conséquent, les
dislocations seraient donc gravées ce qui semble étre confirmé sur I'image MET haute résolution (voir
Figure III-18(c)) ol aucune dislocation n'est observée.

Pour discriminer I'impact du réseau de dislocations et de la morphologie de surface initiale, obtenue
par la gravure chimique préférentielle Y7, sur 'augmentation de la profondeur de tranchée aprés une
gravure chimique Dash, un échantillon a été aminci et structuré par une gravure chimique
préférentielle Y7 amenant la surface a environ 3 nm au dessous de l'interface de collage. Le réseau de
dislocations est donc sensé avoir disparu. Sur cet échantillon 3x3 min de gravure Dash a également
été menée. La Figure III-19 présente I'observation AFM de la structuration de surface obtenue.

Z [nm]

0'0 1 1 1
0 50 100 150

X [nm]

(b)

Figure 111-19 : (a) Observation AFM (700 x 700 nm3 d'un é chantillon TwSOI nanostructuré ( A =
50 nm) obtenue aprés une double gravure: Y7 = -3 nm + 3x3 min Dash. (b) Le profil de la
structuration de surface obtenu au niveau du trait blanc en (a) indique des profondeurs de
tranchées de I'ordre de 2 nm.

La structuration de surface est homogéne sur la totalité de la surface mais le profil AFM révele une
profondeur de tranchée de l'ordre de 2 nm contre une profondeur de tranchée de 4 nm lorsque
I'attaque chimique Dash est appliqguée sur un échantillon préalablement structuré par la premiére
gravure préférentielle Y7 stoppée a environ +3 nm au dessus du réseau de dislocations. Cette étude
révele qu'une morphologie de surface seule ne permet pas d’amplifier la structuration. Le champ de
contrainte généré par le réseau de dislocations enterrées est donc bien le moteur responsable de
I'augmentation des profondeurs de tranchées.

Ces résultats encourageants sont cependant difficilement reproductibles. En effet, cette attaque est
extrémement sensible aux défauts HF dont le nombre peut varier d'un échantillon a un autre. Ainsi, le
temps d’induction, autrement dit le temps avant lequel la quantité de catalyseur soit formée pour
induire une zone « poreuse », est trés dépendant de I'état de surface initiale et notamment de la
densité de défauts HF. A titre d’exemple, la surface d’'un échantillon de périodicité 20 nm sur lequel
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une double attaque chimique a été effectuée avec seulement 1 minute de gravure Dash est observée
sur la Figure III-20. De nombreux défauts HF sont décorés (voir Figure III-20(a)), associés a des
zones « poreuses » (Figure III-20(a-b)). Aprés ce type de gravure, il est néanmoins possible de
trouver des zones structurées sans « porosité » comme le montre la Figure II1I-20(c).

@) (b) (c)

Figure I1I-20 : Observations MEB d’'une surface nanostructu  rée (A = 20 nm) apres une double
gravure chimique (Y7 + 1min Dash).

Ainsi dans le but de diminuer I'agressivité de cette attaque et augmenter la reproductibilité de la
structuration de surface, une solution fortement diluée a été développée et est étudiée dans le
paragraphe suivant.

II1.2.2.d) Etude d'une solution diluée en HF sur substrat TwSOI

Nous venons de voir que I'attaque Dash est trop agressive (formation de zones « poreuses »)
et fortement non reproductible pour la nanostructuration de surface. En revanche, les gravures
chimiques basées sur le systeme HNA montrent un fort potentiel pour augmenter considérablement
les profondeurs de tranchées.

Nous nous sommes donc intéressés a I'attaque MD2 étudiée précédemment par Kashiwagi et al.
[III-24]. Cette attaque a été modifiée et les proportions utilisées en volume sont les suivantes:

MD2(70%) = CH3COOH (99%): HNO; (69.5%): HF (49%) = 700: 298: 2
A titre de comparaison I'attaque Dash a en volume les proportions suivantes :
Dash = CH3COOH (99% ou glacial): HNO; (69.5%): HF (49%) = 714: 214: 72

L'attaque MD2(70%) est donc légerement plus oxydante que l'attaque Dash et plus diluée en HF. Le
ratio HF/HNOs (~ 0.006) de la solution MD2(70%) est bien plus faible que le ratio de la solution Dash
(~ 0.34) ce qui, d'aprés les travaux de Kashiwagi et al [III-24], suit la bonne tendance pour
augmenter la sensibilité aux dislocations puisque il est montré que plus ce ratio est faible et plus
I'anisotropie de la vitesse de gravure de la solution vis-a-vis des dislocations est importante.

Pour des raisons de simplicité I'acide nitrique a 69.5% qui existe déja en solution préparée en
bouteille, a été utilisée au lieu de I'acide nitrique a 61% en masse utilisée dans I'article de référence
[III-24]. Aucunes différences en terme de structuration de surface entre les deux solutions n’ont été
observées et dans la suite du manuscrit, cette attaque sera nommée MD2 (70%) ou MD2 par facilité.
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Cette étude a principalement été réalisée sur des échantillons de périodicité 20 nm car ces derniers,
malgré leur forte structuration hétérogéne, ont révélé le plus fort rapport d'aspect (défini comme le
ratio entre la profondeur de tranchée sur la périodicité de la structuration de surface) autorisant plus
facilement 'ordre spontané des nanostructures déposées telles que les flots de Ge (voir Chapitre IV)
et métalliques (voir Chapitre V).

(1) Etude de la structuration de surface au cours d'une gravure chimique MD2 (70%) sur
une surface plane amincie par une gravure chimique isotrope SC1

Avant de vérifier I'impact de la gravure chimique préférentielle MD2 sur la nanostructuration
de surface en tant que seconde attaque chimique préférentielle, cette attaque a également été testée
en tant que premiéere attaque chimique au lieu de l'attaque Y7. L'évolution de la structuration de
surface a été étudiée en fonction du temps de gravure, ou autrement dit en fonction du niveau de la
surface par rapport au niveau du « plan » du joint de grain qui, comme mentionné précédemment,
n‘est pas réellement plan mais plut6t sinueux expliquant la révélation (ou la structuration de surface)
du réseau de dislocations par bandes. Par conséquent, les valeurs du niveau de la surface par rapport
au niveau du « plan» de linterface de collage sont vraisemblablement erronées localement.
Néanmoins elles permettent de suivre d’une maniére globale I'évolution de la structuration de surface
en fonction du temps de gravure.

Pour estimer I'homogénéité de la structuration de surface au cours de la gravure chimique
préférentielle, I'évolution de la révélation du réseau de dislocations enterrées a été suivie au MEB sur
un échantillon TwSOI de périodicité A = 20 nm aminci par une gravure chimique isotrope SC1
amenant le niveau de la surface a +4 nm au dessus du plan du réseau de dislocations. A ce niveau de
la gravure, aucune structuration de surface n‘a été observée. Aprés 30 min de gravure MD2 (70%)
supplémentaires, amenant la surface a environ 2 nm au dessus du réseau de dislocations, toujours
aucune structuration de surface n’est apparue.

Les différentes observations MEB de la structuration de surface obtenues sont ensuite résumées sur la
Figure III-21.

Sur les différentes observations MEB a faible grandissement (Figure III-21(a, b;-e;)), le contraste
permet d'identifier les zones structurées ou non, a savoir les zones en gris claires correspondent aux
bandes structurées et les plus foncées aux zones non structurées. Ainsi la structuration de surface
apparait par bandes et se développe au cours du temps de la gravure chimique préférentielle MD2
(70%) (voir Figure III-21) comme déja observées lors de l'étude de la sélectivité de la gravure
chimique Y7 (voir § I11.2.1.b)).
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(e) 3h 30 min MD2 (70%) < -7 nm au dessous du réseau de dislocations

Figure III-21 : Observations MEB de I'évolution de la stru  cturation de surface ( A = 20 nm) au
cours de la gravure chimique MD2 (70%) aprés aminci ssement SC1 menant le niveau de la
surface a +4 nm au dessus du réseau de dislocations enterrées. Structuration de surface apres
(@ 1h, (b) 1h 30 min, (c¢) 2h, (d) 2h 30 min, () e t 3h 30 min de gravure chimique MD2.
Observations (b ;- e;) a faible et a fort (b , — e,) grandissement. En paralléle est indiqué le niveau
estimé de la surface par rapport au niveau du «pla n» du joint de grain par des mesures
ellipsométriques.

Afin d’apprécier quantitativement cette attaque, I'évolution de la profondeur de tranchée au cours de
la gravure chimique MD2 pour différents niveaux de la surface par rapport au niveau du « plan » du
réseau de dislocations enterrées a été suivie par des mesures AFM (voir Figure III-22).

Comme observée précédemment au MEB, on retrouve a I'AFM une structuration de surface qui
apparait par bandes qui s’agrandit au cours de la gravure chimique comme le montre les Figure III-21
et Figure III-22(f). Pour chaque niveau de la surface par rapport au plan du réseau de dislocations,
différentes profondeurs de tranchées peuvent étre mesurées. Afin de suivre une tendance, nous avons
suivi les différents maxima de profondeurs de tranchées pour chaque niveau de la surface par rapport
au plan du joint de grain (voir profil de la structuration sur chaque observation AFM). Des profondeurs
maximales de tranchées de l'ordre de 2 — 2.5 nm sont alors mesurées (voir Figure III-22(e-f)) lorsque
le niveau de la surface est a environ 4 nm au dessous du niveau du plan du joint de grain.
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(b) 30 min MD2 ¢ +2.1 nm
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(e) 2h MD2 ¢ -3 nm (f) 2h 30 min MD2 & -4.2 nm

Figure [lI-22: Observations AFM de [I'évolution de la
structuration de surface ( A = 20 nm) au cours de la gravure
chimique MD2 (70%) aprés amincissement chimique SC1 . En
insert sont donnés les profils des structurations d e surface au
niveau des traits blancs.

Structuration de surface apres (a) amincissement SC 1 suivi de
(b) 30 min, (c) 1h, (d) 1h 30min, (e) 2h, (f) 2h 30 min, (g) 3h 30
min de gravure chimique MD2 correspondant a des niv. eaux de
surface par rapport au « plan » du joint de grain : (&) +4 nm, (b)
+2.1 nm, (c) -0.4 nm, (d) -2 nm, (e) -3 nm, (f) -4. 2 nm, et (g) -7
nm respectivement.

(g) 3h 30 min MD2 ¢ -7 nm

La Figure III-23 présente I'évolution de la profondeur de tranchée (notée h) et de la vitesse de
gravure du silicium en fonction de la distance « Surface — Plan du Réseau de Dislocations ». Le signe
de la distance « Surface — Réseau de dislocations » (noté z) est comme indiqué sur la Figure III-2, i.e.
positif si le niveau de la surface n'a pas dépassé le niveau du « plan » du joint de grain et négatif
dans le cas contraire. D’autre part, le graphique de la Figure III-23 se lit de droite a gauche puisque
I'attaque chimique préférentielle commence pour des niveaux de surfaces supérieurs au niveau du
joint de grain.

Au début de gravure, la profondeur de gravure augmente linéairement (Figure III-23(a)) a mesure
que la surface libre se rapproche du joint de grain. Le fait que celle-ci augmente également pour des
distances négatives (ou le réseau de dislocations enterrées est sensé avoir disparu) peut s’expliquer
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par le fait que l'interface de collage soit trés sinueuse comme il a déja été mentionné précédemment
et comme il le sera montré par la suite. Localement, il est donc probable que le réseau de dislocations
n‘est pas été totalement gravé contribuant ainsi a cette augmentation.

0,16 Figure 11I-23: (a) Evolution de la
0.12 profondeur de tranchée et de la vitesse
de gravure en fonction de la distance
£ 008 « Surface — Réseau de dislocations » au
E -; cours de la gravure chimique MD2 sur un
é 0.05 2 échantillon TwSOI ( A = 20 nm) de surface
g 0,00 plane aminci préalablement par une
~m—V_ .. desilicium gravure chimique SC1 amenant la
P e i ‘ = e surface & + 4 nm au dessus du joint de
8 6 4 2 0 2 4 grain.

Distance Surface - Réseau de Dislocations [nm]

A la barre d'erreur prés, la vitesse de gravure (estimée par des mesures ellipsométriques) est quasi
constante. On peut néanmoins constater que lorsque celle-ci diminue légérement proche de l'interface
de collage (z = 0), la profondeur de tranchée augmente jusqu’a chuter lorsque la vitesse de gravure
augmente de nouveau. Ce comportement traduit bien le caractére préférentiel de I'attaque chimique
MD2. Autrement dit, @ mesure que la surface se rapproche du plan du joint de grain, l'attaque
chimique devient de plus en plus sensible au champ de contrainte généré par le réseau de dislocations
enterrées, et l'attaque chimique grave préférentiellement les lignes de dislocations formant des
tranchées dont la profondeur augmente jusqu'a ce que le réseau de dislocations soit totalement
gravé.

L'attaque MD2(70%) permet donc de structurer la surface par révélation des lignes de dislocations
avec des profondeurs de tranchées maximales de l'ordre de 2 — 2.5 nm contre seulement 1.5 nm
aprés une gravure chimique préférentielle Y7. En revanche, pour le moment elle ne semble pas
permettre d'atteindre des tranchées de l'ordre de 3 a 4 nm comme déja observée lors d’'une double
gravure chimique préférentielle : Y7 suivie d’une attaque chimique Dash. Nous allons donc maintenant
étudier cette attaque chimique sur une surface préalablement structurée par I'attaque chimique
préférentielle Y7.

(2) Etude de la structuration de surface au cours d'une gravure MD2 (70%) sur une
surface préalablement nanostructurée par une gravure chimique préférentielle Y7

De la méme maniére que précédemment, I'évolution de la structuration de surface en fonction
de la distance « Surface — Réseau de Dislocations » a été étudiée au MEB (Figure III-24) et a I'AFM
(Figure III-25). L'échantillon présenté a été aminci et structuré par une premiére gravure chimique
préférentielle Y7 stoppée a + 3 nm au dessus de l'interface de collage (Figure III-24(a)).
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(9) Y7 + 3h 30 min MD2 (70%) < -10 nm

Figure IlI-24 : Observations MEB de I'évolution de la stru  cturation de surface ( A = 20 nm) au
cours de la gravure chimique MD2 (70%) aprés une gr  avure chimique préférentielle Y7 amenée
a +3 nm au dessus du « plan » du réseau de dislocat ions enterrées. Structuration de surface
apres (a) une gravure Y7, et aprés (b) 30 min, (c) 1h, (d) 1h 30 min, (e) 2h, (f) 2h 30 min, et (g) 3h
30 min de gravure chimique MD2. En paralléle estin  diqué le niveau de la surface par rapport au

« plan » du joint de grain.

Sur les différentes observations MEB de la Figure III-24, on peut de nouveau observer la multiplication
des bandes révélées au cours de gravure. Celles-ci semblent s’étendre en fonction du temps de
gravure et des grandes zones nanostructurées de quelques um2 peuvent étre observées (voir Figure
I11-24(g)). De plus ces bandes semblent plus larges qu’aprés une attaque MD2(70%) seule (voir
Figure III-21).

Les différentes surfaces observées au MEB ont été caractérisées a I'AFM permettant d’extraire
I'évolution de la profondeur de tranchée en fonction du temps de gravure chimique (voir Figure
III-25). Les images AFM de la Figure III-25 révelent que la profondeur de tranchée maximale
augmente avec le temps de gravure et celle-ci atteint des valeurs avoisinant 4 a 5 nm. L'exploitation
des mesures AFM est présentée sur la Figure III-26. Comme précédemment, |'évolution de la
profondeur de tranchée en fonction du niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain a été
suivie en considérant uniqguement la valeur maximale mesurée sur chaque image AFM.
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(9) 3h 30 min MD2 ¢ -10 nm

(e) 2h MD2 & -5.5nm (f) 2h 30 min MD2 ¢ -6.3 nm

Figure [lI-25: Observations AFM de [I'évolution de la
structuration de surface ( A = 20 nm) au cours de la gravure
chimique MD2 (70%) aprés une premiére gravure chimi que
préferentielle Y7 amenée a +3 nm au dessus du résea u de
dislocations. En insert est donné un profil de la s tructuration

de surface au niveau du trait blanc.

Structuration de surface aprés (a) une gravure Y7, et apres (b)
30 min, (c) 1h, (d) 1h 30 min, (e) 2h, (f) 2h 30 mi n, (g) 3h 30 min
de gravure chimique MD2.

Comme précédemment, a la barre d'erreur prés, la vitesse de gravure est quasi constante. Malgré
tout, une tendance peut étre notée. La profondeur de tranchée, h, augmente linéairement (voir Figure
II1-26) jusqu’a ce que la surface libre atteigne environ 2 nm au dessous de l'interface de collage. A ce
niveau, la vitesse de gravure du silicium semble légérement diminuer tandis que la profondeur de
tranchée augmente rapidement pour atteindre une valeur maximale de 4 - 5 nm a environ 5 nm au
dessous du « plan » du réseau de dislocations. Cette forte augmentation dénote une forte sélectivité
de I'attaque chimique. Au-dela, la profondeur de tranchée diminue traduisant la disparition du moteur
responsable de la structuration de surface : le réseau de dislocations. Ce comportement montre
également que cette attaque est plus sensible au champ de contrainte généré par le réseau de
dislocations enterrées que par une morphologie de surface comme déja observé lors d'une gravure

chimique Dash (voir Figure III-19).
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En revanche, la morphologie de surface initiale obtenue par la gravure chimique préférentielle Y7 a
permis d'augmenter considérablement la profondeur de tranchée. En effet, lorsque la gravure
chimique MD2 est appliquée sur une surface plane, la profondeur de tranchée maximale mesurée est
d’environ 2 nm (Figure III-27) contre 4 — 5 nm (Figure III-28) lorsque cette gravure est appliquée sur
une surface préalablement structurée par une gravure chimique préférentielle Y7.

Cette différence semble provenir de la profondeur de tranchée présente initialement avant I'attaque
chimique MD2(70%). En effet, aprés une gravure chimique isotrope SC1, aucune structuration de
surface est présente, autrement dit une profondeur de tranchée nulle contre une profondeur de
tranchée d’environ 1.5 nm aprés une gravure chimique préférentielle Y7. Dans le dernier cas, le fond
des tranchées est plus prés des dislocations, et donc des champs de contrainte qui y sont plus élevés
que sur une surface plane permettant ainsi d'accentuer la structuration de surface illustrant ainsi la
forte sélectivité de I'attaque chimique MD2 vis-a-vis des dislocations.

II1.2.2.e) Conclusion sur la gravure chimique basée sur le systéme HNA

Pour conclure, les gravures chimiques basées sur le systeme HNA ont montré une forte
sélectivité vis-a-vis des lignes de dislocations. Cependant, selon les proportions utilisées, elles sont
susceptibles de dégrader la surface par la formation de silicium poreux. Afin de contrGler ses effets,
une solution fortement diluée en acide fluorhydrique nommée MD2(70%) été développée permettant
de diminuer considérablement la porosité globale méme si une locale apparait au voisinage dun
défaut HF. Il s'est avéré que celle-ci est plus efficace pour augmenter les profondeurs de tranchées de
la structuration de surface lorsqu'elle est appliquée sur surface préalablement structurée par une
gravure chimique préférentielle (Y7).

Dans ce paragraphe, nous avons donc développé un procédé de gravure chimique viable pour
nanostructurer des échantillons TwSOI. L'inconvénient des substrats TwSOI est le nombre aléatoire
plus ou moins important de défauts HF, inhérents a la fabrication du substrat et responsables de
nombreuses zones « poreuses » locales qui sont des points faibles sur la surface. En effet, au niveau
des zones « poreuses », la couche de silicium au dessus de l'oxyde enterré est susceptible d'étre
décollée par « lift-off » car I'acide fluorhydrique contenu dans la solution a tendance a vouloir graver
I'oxyde enterré sous la couche de silicium nanostructurée. C'est la raison pour laquelle nous avons
également étudié en paralléle la structuration de surface des échantillons Tw qui sont pour rappel des
échantillons avec un réseau de dislocations enterrées mais sans la couche d’oxyde enterré.
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II1.3. Etude de la structuration de surface sur substrat Tw

Dans ce paragraphe nous comparons les différentes structurations de surface obtenues sur
des échantillons Tw et TwSOI (respectivement sans et avec une couche d’oxyde enterré) avec les
différentes attaques chimiques développées précédemment. Nous montrons que la structuration de
surface entre les deux types d’échantillons (TWSOI et Tw) est identique aprés une attaque chimique a
base de Chrome (Y7) mais est différente aprés une attaque chimique basée sur le systéme HNA.

II1.3.1. Structuration de surface aprés une attaque CrO; — HF — H,0

Dans le cas de substrats Tw, le niveau de la surface par rapport au plan du joint de grain est
connu initialement avant toute attaque chimique sélective, puisque celle-ci est transférée a partir d’'un
substrat SOI ou I'épaisseur a été mesurée avec précision a l'ellipsométre (voir Chapitre II). Le
probléme consiste a connaitre I'épaisseur du film collé au cours d’une gravure chimique sélective. Pour
ce faire, un échantillon témoin SOI, exempt du réseau de dislocations, est gravé en méme temps que
I'échantillon Tw. Du fait de la couche d'oxyde enterré du témoin SOI, I'épaisseur gravée est déduite
des mesures ellipsométriques et est associée a I'épaisseur gravée sur I'échantillon Tw. Cette technique
est donc beaucoup moins précise que par l'utilisation d’un échantillon TwSOI ou la mesure de
I'épaisseur est directe.

(@ A=20nm (b) A=50 nm

Figure 111-29 : Observations MEB de structuration de surfa ce obtenue aprés une gravure
chimique préférentielle Y7 sur un échantillon Tw de périodicité (a) A =20 nm et (b) A =50 nm
menant la surface a 5 nm au dessous du plan du rése  au de dislocations enterrées.

La Figure III-29 présente les résultats d'une gravure chimique préférentielle Y7 amenant la surface a
environ 5 nm au dessous du plan du réseau de dislocations sur deux échantillon Tw de périodicité A =
20 et 50 nm respectivement. La révélation du réseau de dislocations enterrées de périodicité A = 20
nm apparait par bandes (voir Figure III-29(a)) tandis qu'elle est homogéne pour un réseau de
périodicité A = 50 nm (Figure III-29 (b)). La structuration de surface hétérogéne pour un réseau de
20 nm n'est donc pas due au type de substrat puisque le méme type de structuration est également
observé sur des échantillons TwSOI.
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Ainsi, la structuration de surface dun €Echantillon Tw et TwSOI aprés une gravure chimique
préférentielle Y7 est équivalente en dépit dun manque de contrdle des Epaisseurs gravées pour les
échantillons Tw.

II1.3.2. Structuration de surface aprés une attaque du systéme HNA

II1.3.2.a) Structuration de surface aprés une attaque Dash

= Etude d'un échantillon de périodicité A = 50 nm

La Figure III-30 présente les résultats d’une structuration de surface d'un échantillon TwSOI
(Figure III-30(a;)) et Tw (Figure III-30(b;)) obtenue aprés une gravure Dash (3 minutes) sur une
surface plane amincie par une gravure chimique isotrope SC1, a environ 14 nm au dessus du réseau
de dislocations.

Aucune structuration de surface n’apparait pour I'échantillon TwSOI contrairement a I'échantillon Tw
qui met en évidence une légére structuration piquée au niveau des tranchées. Dans les deux cas le
silicium parait « poreux ».

(ay) éch. TwSOI (b,) éch. Tw

(a2) éch. TwSOI (by) éch. Tw

Figure I11-30 : Observations MEB de la surface ( A = 50 nm) aprés 3 minutes de gravure Dash
obtenue sur un échantillon TwSOI (a 4) et Tw (b,) et aprés 6 minutes supplémentaires sur les
mémes échantillons (a ,) pour I'échantillon TwSOI et (b ) pour le Tw (en insert est montrée un
agrandissement de la surface).
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Par la suite, la gravure chimique Dash a été poussée sur ces deux échantillons, et les Figure I1I-30(a;)
et Figure III-30(b,) présentent respectivement les structurations de surface des échantillons TwSOI et
Tw. Aprés cette gravure supplémentaire, aucune structuration de surface n'est apparue sur la surface
de I'échantillon TwSOI, (si ce n'est peut étre a quelques endroits comme au centre de la Figure
I11-30(ay)), tandis que pour I'échantillon Tw la structuration de surface s'est développée en rendant
complétement « poreux » la totalité de la surface. Sachant que la vitesse de gravure de l'attaque
Dash est environ 0.2 — 0.3 nm/s, aprés les 9 min de gravure Dash, le niveau de la surface des deux
échantillons est a environ 12 nm au dessus du « plan » du joint de grain.

Plusieurs hypothéses peuvent étre émises concernant ce résultat.

- Soit la vitesse de gravure de la solution Dash est plus rapide sur un substrat Tw que sur un substrat
TwSOI, ce qui est probable car dans le cas contraire, nous aurions obtenu des profondeurs de
tranchées d’environ 10 nm puisque nous sommes sensés avoir commencé |‘attaque a environ 14 nm
au dessus du plan du joint de grain.

- Soit I'épaisseur de la couche mince au dessus du réseau de dislocations dans le cas d’un substrat Tw
est surestimée et donc dans ce cas, la surface est beaucoup plus proche du joint de grain que ce que
nous pensions. Seules des caractérisations MET en coupe avant et aprés |'attaque Dash sur les deux
types de substrats (Tw et TwSOI) permettraient ainsi de trancher.

Une derniére hypothése serait de supposer que le mécanisme de gravure est différent sur un substrat
Tw et sur un substrat TwSOI qui pourrait s'expliquer par une différence de transfert de charge lors
des mécanismes de gravure sur les deux types de substrats. En effet, ce type de gravure fait appel a
des couples d'oxydo-réduction et I’ « isolation » électrique du film du SOI vis-a-vis de son substrat
pourrait perturber les potentiels de surface développés au cours de la gravure ([III-19], [III-20],
[1I1-27]).

* Etude d’un échantillon de périodicité A = 20 nm

De la méme maniere, pour des échantillons de pas 20 nm amincis par une gravure chimique isotrope
SC1 a environ 15 nm au dessus de l'interface de collage, I'attaque Dash a été testée sur des
échantillons TwSOI et Tw. Sur les deux types d’échantillons (Tw et TwSOI) la structuration de surface
est apparue par bandes dont la densité semble plus importante sur un échantillon Tw que sur un
TwSOI. D’autre part, nous pouvons constater une forte « porosité » sur la surface de I'échantillon Tw
(Figure III-31(b;)) comparativement a la surface de I'échantillon TwSOI (Figure III-31(b,)).

Par ailleurs, il est intéressant de noter que sur la Figure III-31(a,), il semble apparaitre des
alignements de bandes structurées suivants les directions <110>. Cependant cet alignement ne
s'observe pas sur tous les échantillons nanostructurés ou seulement partiellement (voir Figure
I11-24(c)). Nous n'avons pas d’explication a ces alignements pour le moment, mais comme les bandes
de structuration sont liées a l'oscillation du joint de grain, on peut imaginer que ces directions <110>
soient bien des directions privilégiées de I'oscillation.
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(a1) éch. TwSOI (ap) éch. Tw

(by) éch. TwSOI (by) éch. Tw

Figure 11I-31 : Observations MEB de la structuration de su  rface (A = 20 nm) aprés 5 minutes de
gravure Dash obtenue sur un échantillon TwSOI (a ; — b;) et un échantillon Tw (a , — b,) pour
différentes tailles de balayages.

Comparativement a I'échantillon TwSOI de périodicité 50 nm (voir Figure III-30), la structuration de
surface est apparue sur un échantillon TwSOI de périodicité 20 nm (voir Figure ITI-31(b,)). Il est peu
probable que la différence de périodicité soit responsable de la différence de comportement entre le
TwSOI (50 nm) et TwSOI (20 nm). Il est vraisemblable que l'oscillation du joint de grain ait permis
d’approcher le joint de grain de la surface dans le cas du TwSOI (20 nm) expliquant la
nanostructuration de surface de I'échantillon de périodicité 20 nm. La raison de l'inefficacité de la
nanostructuration sur I'échantillon TwSOI (50 nm) semble donc étre liée a I'épaisseur entre la surface
et le joint de grain. Comme I'échantillon Tw (50 nm) s’est nanostructuré, il est vraisemblable que la
vitesse d’attaque soit plus rapide sur un substrat Tw que sur un substrat TwSOI.

La différence de structuration de surface entre un échantillon Tw et TwSOI obtenue aprés une
gravure chimique Dash a été mise en évidence :

Lapparition d'un silicium « poreux » est quasi systématique sur un échantillon Tw tandis quelle
napparait quau voisinage des défauts HF sur une structure type SOI lors dune gravure chimique
Dash.

Par la suite, nous avons également étudié la structuration de surface lors d’'une double attaque
chimique préférentielle (Y7 suivie d'une gravure Dash (ou MD2)).
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II1.3.2.b) Structuration de surface aprés une double attaque chimique préférentielle

Afin d'augmenter les profondeurs de tranchées, des attaques Dash et MD2 ont également été
réalisées sur des échantillons Tw préalablement structurés par l'attaque chimique Y7. A titre
d’exemple la Figure III-32 présente la structuration de surface d’'un échantillon Tw (A = 50 nm)
aminci Y7 a +2 nm au dessus du réseau de dislocations puis aminci par l'attaque Dash.

La structuration de surface obtenue aprés la gravure chimique sélective Y7 est relativement
homogéne (Figure III-32(a)). Aussi d'aprés I'étude précédente sur TwSOI, a ce niveau de la surface
(+2 nm au dessus du plan du réseau enterré) la structuration de surface n’est pas sensée étre aussi
homogeéne (Figure III-5(b)) que ne l'est sur cet échantillon. Si I'on suppose que les champs de
contraintes sont équivalents dans les deux types déchantillons (Tw et TwSOI), ces observations
impliquent que la valeur mesurée a partir de I'échantillon témoin SOI n’est pas réellement la valeur de
I'épaisseur gravée sur I'échantillon Tw illustrant ainsi l'inconvénient majeur du substrat Tw sur le
TwSOL.

gl £ = e s

L
o

(a) Aprés Y7 (b) Aprés Y7 + 3min Dash-etch

Figure 111-32 : Observations MEB de la structuration de su  rface aprés une gravure Y7 (a) et suivi
de (b) 3 minutes d’'attaque Dash sur un échantillon Tw de périodicité A =50 nm.

Mise a part ce probléme de reproductibilité, la structuration de surface obtenue aprés une attaque
Dash est fortement « piquée » et « poreuse » (Figure III-32(b)) en dépit d'une réelle augmentation
des profondeurs de tranchées. Contrairement aux échantillons TwSOI, sur les échantillons Tw il n'y a
pas de défauts « HF » (trou dans la couche aboutissant sur la couche d'oxyde enterré) qui sont,
d’aprés I'étude précédente, des lieux de forte activité auto-catalytique engendrant de la « porosité »
locale. La structuration « poreuse » obtenue sur un échantillon Tw révéle une forte activité auto-
catalytique sur la totalité de la surface puisque celle-ci est totalement « poreuse ».

Ces observations montrent une nouvelle fois que l'attaque Dash est trop agressive. L'attaque
MD2(70%), développée précédemment, a alors été testée sur des échantillons Tw (Figure III-33).

Les observations MEB présentées sur la Figure III-33 révelent une structuration de surface par bandes
ainsi qu’une forte « porosité » qui est absente sur des échantillons TwSOI (voir §II1.2.2.d)(2)).
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Figure 111-33 :Observations MEB de la structuration de sur face d'un échantillon Tw de
périodicité A =20 nm obtenue aprées une double gravure Y7 + 1h M D2(70%) pour deux tailles de
balayages.

Par conséquent, sur des échantillons Tw, dépourvus de couche d'oxyde enterré, les solutions Dash et
MD2(70%) rendent le silicium « poreux » systématiqguement tandis que sur des échantillons TwSOI,
seules les régions présentant des défauts HF sont affectées par la « porosité ».

Ces différences de structurations de surface montrent des mécanismes de gravures différents qui sont
discutés dans le paragraphe suivant.

II1.3.3. Discussion sur la différence de structuration entre un échantillon TwSOI et Tw a
partir d'une gravure chimique du systéme HNA

Comme il a été mentionné dans le premier paragraphe de ce chapitre, les gravures chimiques
préférentielles consistent en une série de réactions d’oxydo-réduction. Dans la solution chimique Y7,
I'agent oxydant est I'oxyde de Chrome, CrOs, et dans les solutions basées sur le systeme HNA, I'agent
oxydant est l'acide nitrique, HNOs, qui est susceptible de donner, aprés réaction, un acide nitreux
HNO, qui a lui-méme un fort pouvoir oxydant engendrant une réaction d’auto-catalyse. Dans les deux
cas, I'agent réducteur est I'acide fluorhydrique.

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que la structuration de surface apres une attaque Y7 est
équivalente sur un échantillon Tw et TwSOI contrairement aux attaques basées sur le systéme HNA
qui rend systématiquement « poreux » la surface d’'un échantillon Tw (exempt de I'oxyde enterré).

Pour expliquer cette différence de comportement, dans ce paragraphe nous évoquons qualitativement
quelques points qui peuvent expliquer I'apparition d'une surface de silicium poreuse.

La raison pour laquelle une couche poreuse se forme sur du silicium lorsqu’il est gravé chimiquement
par le systéme HNA a été étudiée par Turner et al [III-19]. La gravure chimique peut étre considérée
comme un procédé électrochimique. D'un point de vue microscopique, les sites oU s'effectuent
I'oxydation et la réduction, autrement dit, 'anode et la cathode respectivement, ne sont pas forcément
fixés et peuvent varier sur la surface de I'échantillon au cours de la gravure. La réaction de I'anode
consiste principalement a dissoudre le silicium, tandis que la réaction de la cathode consiste en de
nombreuses réactions complexes de réduction de I'acide nitrique (HNOs) qui injectent des trous (noté
h*) au sein du silicium. Les réactions chimiques proposées sont les suivantes [III-20]:
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Anode: Si + 2H,0 + nh™ =& Si0, + 4H* + (4-n)e’ (1)
SiO, + 6HF = H,SiFg + 2H,0 (2)
Cathode: HNO; + 3H* & NO + 2H,0 + 3h* (3a)

Auto-catalyse:

Si + 4HNO, = SiO, + 2H,0 + 4NO (trés rapide) (30)
4NO + 2HNOj; +2H,0 & 6HNO, (rapide) (3d)
Bilan: 3Si + 4HNO; + 18HF & 3H,SiFs + 4NO + 8H,0 + 3(4-n)h* + 3(4-n)e’ 4)

Il a été observé expérimentalement que l'acide nitrique [III-19], HNOs, est sensible aux défauts
cristallins a la surface tels que les dislocations et joints de grain. Selon les réactions chimiques
proposées, la région ol l'acide nitrique attaque deviendra la cathode locale (Eq. 3a) en injectant des
trous dans le silicium. Si les trous injectés réagissent avec le silicium, un oxyde de silicium se formera
(voir Eq. 1) qui sera ensuite dissout par le HF en solution (Eqg. 2), et la position de I'anode deviendra
la future position de la cathode. Les protons H* résiduels seront alors susceptibles de réagir de
nouveau avec l'acide nitrique (Eg. 3a) et le cycle se répétera. Si les sites anodiques et cathodiques
alternent de fagon aléatoire et rapidement sur la surface de I'échantillon, la gravure sera homogene et
induira une surface de faible rugosité.

En revanche, si les trous produits par réduction de I'acide nitrique se recombinent avec des électrons
(d'aprés les auteurs « libres » en solution®) avant de réagir avec la surface de silicium, la durée de vie
du site cathodique augmentera engendrant une surface rugueuse susceptible de devenir poreuse. Ce
type de réaction induirait également une gravure chimique préférentielle dont le mécanisme est
toujours en cours d’étude [III-20]. Par conséquent, les caractéres poreux et préférentiels semblent
donc aller de paire.

De plus, l'oxyde résiduel sur la surface de silicium est supposé faire barriere entre les trous et le
silicium empéchant I'échange des sites anodiques/cathodiques et provoquant ainsi la formation d’une
couche poreuse. Ainsi plus la vitesse d’échange entre ces sites sera importante et plus la couche
d’'oxyde résiduel responsable du blocage des sites d'oxydoréduction, et donc de la couche
« poreuse », sera faible diminuant ainsi la sélectivité de I'attaque chimique. Par conséquent, plus la
solution est concentrée en acide nitrique et plus la couche d’oxyde résiduel est importante engendrant
rapidement une couche poreuse mais augmentant également le caractére préférentiel de I'attaque
chimique.

D’autre part, au niveau de la cathode de nombreuses sous-réactions auto-catalytiques se produisent
selon les Eq. 3 dans lesquelles HNO, participe également a l'oxydation du silicium selon I'équation 3c.
Le dégagement gazeux de monoxyde d‘azote produit également du HNO, par réaction avec l'acide
nitrique présent en solution entrainant une réaction en chaine. De ce fait, plus la quantité de HNO; est
importante et plus la quantité de HNO, I'est également, formant ainsi une importante quantité d’oxyde

! En toute rigueur dans une solution il n'y a pas d‘électron, mais puisque les auteurs considérent la gravure comme un procédé
électrochimique ou les électrons sont sensés circuler dans les électrodes, ils considerent que les électrons circulent en solution.
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résiduel a la surface du silicium participant a empécher les trous d‘attaquer le silicium et donc
d’échanger les sites de réaction qui a pour conséquence la formation d’une couche poreuse. Les
réactions d'auto-catalyse contribueraient donc a la formation de la couche poreuse mais également a
augmenter le caractére préférentiel de I'attaque chimique. Néanmoins, la couche poreuse ne
commence a apparaitre qu'a partir d’une certaine quantité d’acide nitreux. Il existe donc un temps
d’induction avant que les réactions auto-catalytiques ne jouent un réle important dans le mécanisme
de gravure chimique.

Ces différentes explications permettent de mieux comparer les attaques Dash et MD2(70%). Ces deux
solutions chimiques ont a peu prés, en proportion, la méme quantité de CH;COOH et de HNOs, mais la
solution Dash est 36 fois plus concentrée en acide fluorhydrique qui dissout donc plus efficacement la
couche résiduelle d'oxyde responsable de la formation de la couche poreuse et du caractére
préférentiel de |'attaque. Les sites anodiques/cathodiques alternent donc plus rapidement dans la
solution Dash que dans la solution MD2(70%). Ainsi, la solution Dash est beaucoup moins sélective
que l'attaque MD2(70%) comme montrée précédemment mais en revanche l'attaque MD2(70%)
aurait d(i également provoquer l'apparition d’'une couche poreuse sur les échantillons TwSOI, ce qui
n‘a pas été observée en dehors des zones au voisinage des défauts HF. De plus, sur des échantillons
Tw, les deux attaques ont systématiquement provoqué I'apparition d'une couche poreuse
contrairement a ce qui a été constaté sur les échantillons TwSOI. L'existence de la couche poreuse sur
les échantillons Tw signifierait donc que les trous, résultant de la réduction de I'acide nitrique, auraient
trés peu réagi avec le Si et qu'ils se seraient essentiellement recombinés avec les électrons « libres
présents en solution ». La couche résiduelle d’oxyde semblerait donc étre plus importante sur un
échantillon Tw que sur un échantillon TwSOI produisant donc une couche poreuse plus facilement sur
un échantillon Tw que sur un échantillon TwSOI.

Ces différences de structurations peuvent sans doute étre dues a des problemes de transfert de
charge. En effet, P. Zhang et al [III-28] ont récemment montré une différence dans le transport
électronique dans des films ultraminces de SOI a I'échelle nanométrique. Nous pouvons par exemple
supposer que l'oxyde enterré de la structure SOI joue un r6le non négligeable dans le transfert de
charge et donc dans la formation de la couche poreuse et par voie de conséquence dans le caractére
préférentiel de I'attaque chimique.

Dans tous les cas, que ce soit sur des substrats Tw ou TwSOI, les études précédentes ont montré que
la structuration de surface par la révélation du réseau de dislocations enterrées s'effectue de maniéere
hétérogene pour des périodicités de 20 nm et homogéne pour des périodicités de 50 nm, et ce quelle
que soit la gravure chimique préférentielle utilisée. Cette différence de structuration est discutée dans
le paragraphe suivant et par suite, une solution est proposée afin d’obtenir une structuration de
surface homogéne indépendamment de la périodicité du réseau de dislocations formées.

II1.4. Discussion sur I'hétérogénéité de la structuration de surface

Suite aux résultats de gravure chimique préférentielle, nous avons cherché a comprendre les
raisons pour lesquelles la révélation d’'un réseau de dislocations de périodicité 50 nm se révéle de
facon homogéne tandis qu’elle s'effectue de fagon hétérogéne pour des réseaux de dislocations de
périodicité 20 nm.

Pour tenter d'expliquer cette différence de structuration de surface, nous avons mené une étude
bibliographique suivie de caractérisations MET en vue transverse afin d’observer le joint de grain pour
différentes étapes de gravures.
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II1.4.1. Etude bibliographique

Dans la littérature, il a été montré que le joint de grain constitué d'un réseau de dislocations
vis pouvait se dissocier en deux dislocations partielles 30° séparées d'une faute d’empilement [III-29].
Une telle faute est illustrée sur la Figure III-34 tirée de la référence [I1I-32].

Figure 1lI-34: Image MET Haute
Résolution d'un échantillon avec un
angle de torsion de 0.84° L'interface
semble « rugueuse » et les dislocations
sont dissociées. Les fautes
d’empilements sont indiquées par des
fleches et ont une longueur de 4.5 nm
[n-32].

D'autres travaux ([III-30]-[III-32]) ont montré que la longueur de dissociation des fautes
d’empilement diminue avec I'angle de torsion imposé au moment du collage moléculaire. En outre, ils
ont également remarqué l'existence d'une certaine « rugosité » du joint se traduisant par une
différence d’altitude des fautes d’empilement dépendant aussi de I'angle de torsion. Ces différentes
observations sont résumées dans le Tableau III-3 et la Figure III-34.

wE) e Aréseauvis  Mréseau mixte Longueur de Largeur du joint de
(nm) (nm) dissociation (nm) grain (nm)

0.84 0.23 26.0 67.8 4.5 5.0 £1.0

1.28 0.46 17.2 33.8 3.4 1.5 £0.5

2.75 0.85 7.3 18.2 2.0 1.3+0.4

5.04 0.70 4.3 50.9 1.0 £0.3

6.37 0.31 3.5 50.9 0.5 +£0.3

9.55 0.23 2.3 65.8 0.5 0.3
Tableau 111-3: Tableau récapitulatif des échantillons tiré de la réf. [1I-32]. ¥ et 6 sont
respectivement les angles de rotation (twist) et de flexion (tilt). Awgseau vis €t Arsseau mixte SONt
respectivement les distances entre dislocations du réseau vis et du réseau mixte.

La gravure chimique préférentielle est donc tout d'abord sensible a I'extrémité « haute » de la faute
d’empilement qui a une longueur de I'ordre de 3 nm. La rugosité du joint de grain, qui se présente par
une différence d‘altitude des fautes d’empilement, permettrait d’expliquer en partie cette structuration
locale, ainsi que le développement des bandes structurées lorsque le joint de grain est sensé étre
totalement gravé (conclusion déduite des mesures ellipsométriques).

Cependant, d'aprés ces résultats nous aurions donc dd obtenir une structuration de surface plus
homogene pour un pas de 20 nm (W = 1.1°) que pour un pas de 50 nm (W = 0.44°) puisque cette
rugosité diminue avec I'angle de torsion (voir Tableau III-3). Or ce n'est pas ce qui a été observé (voir
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les observations MEB précédentes). Dans I'étude précédente citée en référence (cf Tableau III-3), les
surfaces de Si (001) collées n‘ont pas le méme angle de vicinalité (dit de « miscut ») engendrant un
réseau de dislocations mixtes alternées et consécutives supplémentaires. Ce réseau, dont nous nous
sommes affranchis (voir chapitre précédent concernant |I"élaboration du joint de grain de torsion quasi-
pure) aurait un impact sur le joint de grain de torsion pure ? Se traduisant par une instabilité du
joint grain?

Pour mieux comprendre les différences de révélation du réseau de dislocations enterrées en fonction

de sa périodicité, une étude structurale du joint de grain a été menée par une campagne de
caractérisations MET en vue transverse.

II1.4.2. Etude structurale d'un joint de grain de substrats TwSOI

Deux caractérisations MET en vue transverse ont été réalisées sur des échantillons TwSOI de
périodicité 20 nm. La premiére aprés une gravure chimique isotrope SC1 et la seconde aprés une
gravure chimique préférentielle Y7. Une caractérisation MET en coupe a également été effectuée sur
un échantillon TwSOI de périodicité 50 nm aminci SC1 a environ + 30 nm afin de comparer les deux
joints de grain.

* Etude du joint de grain d'un échantillon TWSOI avec A = 20 nm

Le premier échantillon analysé a été aminci par la gravure chimique isotrope SC1 a environ +
34 nm de l'interface de collage. La Figure III-35 présente les différentes observations MET en coupe:

T Siz (20 nm)  Siz (80 ) ‘ =o2Sip. oS
. ; T'T*M

Si (525 um) = TSI )

Figure IlI-35: Images MET en vue transverse d'un échantil lon TwSOI de périodicité 20 nm
aminci par une gravure chimique SC1 amenant la surf  ace a environ +34 nm de l'interface de
collage. L'interface de collage entre les deux cris  taux de silicium apparait avec une certaine
fluctuation verticale [V. Poydenot].

Les caractérisations MET en coupe indiquent que toutes les interfaces enterrées sont planes et
paralléles (lignes blanches en pointillées) a la surface de I'échantillon. Seule l'interface de collage
présente des fluctuations a grande échelle (du méme ordre de grandeur que sur les observations AFM
et MEB) induisant de fortes irrégularités de I'épaisseur du film collé (Si,). En se calibrant sur
I'épaisseur de I'oxyde enterré, mesurée par ellipsométrie, de 400 nm, I"épaisseur du film (notée Si, sur
la Figure III-35) peut fortement varier localement de, par exemple, 20 nm a 80 nm comme le montre
la Figure III-35. Ces valeurs oscillent autour de la valeur mesurée par ellipsométrie de 34 nm qui est
donc localement erronée. En revanche, I'épaisseur totale de film mince au dessus de l'oxyde enterré
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(Si; + Si,) est constante et égale a 137 nm, qui est une valeur cohérente avec celle mesurée par
ellipsométrie.

De la méme maniére, le joint de grain aprés |'attaque chimique préférentielle Y7 a été observé au MET
(voir Figure III-36).

D’aprés les mesures ellipsométriques, la gravure chimique préférentielle Y7 est sensée s'étre arrétée a
environ +5 nm au dessus du réseau de dislocations, or les différentes observations MET de la Figure
I11-36(a et b) révelent la disparition locale du film aminci comme indiqué par le cercle rouge sur la
Figure III-36(b). La Figure III-36(b) permet également d’observer la structuration de surface ainsi que
le joint de grain qui n’est pas paralléle a la surface.

@) (b)

Figure 111-36 : Observations MET en vue transverse d'un éc  hantillon TwSOI de périodicité 20 nm
apres attaque chimique préférentielle Y7. (a) Le ce  rcle rouge indique une zone ou le réseau de
dislocations est encore sous la surface mais dont | es extrémités sont déja gravées. (b) Zone
structurée (indiquée par un cercle rouge) avec disp  arition locale du réseau de dislocations. [V.
Poydenot].

Ces différentes observations indiquent la forte hétérogénéité de I'épaisseur du film de silicium au
dessus du réseau de dislocations. Cette hétérogénéité n'est pas due a I'attaque chimique sélective Y7
car elle est également observée avant cette derniére. D'autre part, I'épaisseur du film totale de
silicium semble étre constante et |'épaisseur mesurée au MET est cohérente avec celle mesurée a
I'ellipsométre spectroscopique. Les gravures chimiques isotropes SC1 et préférentielle Y7 ne sont donc
pas responsables de cette hétérogénéité d’épaisseur. Seule une fluctuation du joint de grain peut
expliquer ces observations et celle-ci ne peut avoir lieu qu'au moment de sa formation lors du recuit
thermique (> 1100 °C).

Ces différentes observations permettent donc de comprendre les raisons pour lesquelles la
structuration de surface pour une périodicité A = 20 nm apparait par bandes et que celles-ci se
développent méme pour des niveaux de gravure ou le réseau de dislocations est sensé avoir disparu.
Qu’en est-il de la planéité d'un joint de grain d'un réseau de dislocations enterrées de périodicité A =
50 nm ?
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* Etude d’un joint de grain d'un échantillon TwSOI avec A = 50 nm

Un échantillon TwSOI de périodicité A = 50 nm aminci par la gravure chimique isotrope SC1 a
environ + 27 nm de linterface de collage (mesure ellipsométrique) a été caractérisé au MET afin
d’observer la planéité du joint de grain de la méme maniére que précédemment.

L'image MET en coupe de la Figure III-37(a) a été réalisée en juxtaposant plusieurs observations le
long de la tranche afin d'avoir une grande zone d’observation. La surface libre et l'interface Si/SiO,,
indiquées par des lignes noires pointillées, sont parfaitement paralléles. Les épaisseurs mesurées au
MET sont cohérentes avec celles mesurées a l'ellipsométre et le joint de grain semble étre assez plan
avec certes de légeéres fluctuations (de l'ordre de 5 nm en moyenne) mais qui sont bien moins
importantes (voir Figure III-37(b)) que dans le cas d’un réseau de périodicité 20 nm (voir Figure
I1I-35).

(b)

Figure 111-37 : (a) Observations MET en coupe juxtaposées pour obtenir une grande zone
d'observation. Le joint de grain d’'un échantillon T wSOIl (A = 50 nm) aminci par gravure
chimique isotrope SC1 amenant la surface a environ + 27 nm est bien visible et semble plan
malgré une légeére fluctuation. (b) Agrandissement d e I'image (a) indiquant la faible oscillation
du joint de grain. [D. Lafond, K. Rousseau (Société =~ SERMA)].

Ces différentes observations indiquent que le joint de grain de périodicité 20 nm est beaucoup moins
plan que le réseau de périodicité 50 nm. Ces différences ne peuvent pas étre dues aux gravures
chimiques puisque, d'une part, elles s'effectuent a température ambiante (les dislocations sont donc
immobiles étant donné que la température ductile/fragile est au voisinage de 550 °C [III-33]) et
d’autre part, la surface libre et l'interface Si/SiO, sont planes indiquant une attaque homogéne de la
solution chimique. Seule I'activation thermique lors de la formation du joint de grain semble donc étre
responsable de cette fluctuation dépendante de la périodicité du réseau de dislocations.

Afin d’expliquer ce comportement, nous pouvons considérer la Figure III-38(a) qui présente I'évolution
de la densité d’énergie élastique en surface induite par un réseau de dislocations vis en fonction de la
distance normalisée h/l [III-34], ou h est I'épaisseur du film de silicium au dessus du réseau de
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dislocations et « | » la périodicité du réseau de dislocations (voir Figure III-38(b)). La décroissance
exponentielle de la densité d’énergie élastique met en évidence I'écrantage du champ de contrainte
lorsque la périodicité du réseau de dislocations diminue. En effet, pour avoir la méme densité
d’énergie donnée, la surface libre doit étre plus proche du réseau de dislocations de périodicité 20 nm
que pour un réseau de périodicité 50 nm. Autrement dit, le champ de contrainte d’'un réseau de
dislocations de périodicité 50 nm s'étend plus dans le volume que le champ de contrainte généré par
un réseau de dislocations de périodicité 20 nm. Les interactions entre dislocations sont donc plus
importantes dans un réseau de périodicité 20 nm que dans un réseau de périodicité 50 nm.

o
o

»
o

4o
o

Energy density (gdis')
w
o

-
o

b
(@) (b)

Figure 111-38 : (a) Evolution de la densité d'énergie élas tique (en unité de G w?avec G le module
de cisaillement et g I'angle de désorientation) en fonction de la dista  nce normalisée h/l ou h
est I'épaisseur de film au dessus du réseau de disl  ocations et | la périodicité du réseau de
dislocations comme illustré en (b) [ 111-34].

A partir de ces considérations, on peut supposer que la tension d'interface d’'un réseau de dislocations
de périodicité 20 nm soit plus faible que celle d'un réseau de périodicité 50 nm. Par conséquent, un
réseau de dislocations de périodicité 20 nm est plus facilement sujet a une instabilité (comme la
température) qu’un réseau de périodicité 50 nm.

Lors de la fabrication du joint de grain, pour les deux périodicités étudiées (20 et 50 nm), nous avons
collé un film de Si de 100 nm sur un substrat de silicium. La force image devrait donc avoir plus
d’impact sur un réseau de périodicité 50 nm que sur un réseau de périodicité 20 nm du fait d'une plus
grande étendue du champ de contrainte. La force image ne permet donc pas a priori d’expliquer la
fluctuation du joint de grain dépendant de la périodicité du réseau de dislocations. Une expérience
permettant de discriminer les effets (tension d'interface et extension du champ de contrainte) serait
de coller un film beaucoup plus épais (environ > 200 nm) pour voir I'impact de la force image sur un
tel joint de grain.

II1.4.3. Révélation d'un réseau de dislocations issu d’un recuit thermique < 1100 °C

Puisque cette instabilité semble étre activée thermiquement, d‘autres substrats ont été
élaborés avec des températures de recuit plus faibles (< 1100 °C), a savoir a 1100 °C et 900 °C. Afin
de vérifier la planéité de ce type de joint de grain, deux échantillons issus de ces deux substrats Tw
ont été structurés par une double gravure chimique préférentielle (Y7+ Dash). La Figure III-39
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permet d'observer I'évolution de la structuration de surface par révélation d'un réseau de dislocations
issues d'un recuit thermique a 900 °C.

Le fait marquant est I'observation d’'une structuration de surface homogéne pour une périodicité de 20
nm (Figure III-39(c;)) malgré une surface assez endommagée due a l'attaque Dash qui comme on I'a
vu précédemment rend le silicium « poreux ». La Figure III-39(c;) montre des zones ou la
structuration de surface est absente. Cette absence peut étre due a la gravure chimique Dash trop
agressive ou peut étre a des précipités d'oxydes devenus vraisemblablement plus nombreux a
I'interface de collage lors d’un recuit < 1100 °C.

(a) Y7 + 4min Dash

(cy) Y7 + 12 min Dash (c 2) Y7 + 12 min Dash

Figure 111-39 : Révélation homogéne du réseau de dislocati  ons enterrées ( A = 20 nm) issu d'un
recuit thermique a 900 T. Observations MEB de la s urface aprés (a) une double gravure
chimique préférentielle (Y7 (+5 nm) + 4 min Dash), suivie de (b) 4 min et de (c :-C») 8 min
supplémentaires d’'une attaque Dash.

Il est intéressant de noter sur la Figure III-39(a) que les tranchées apparaissent au milieu d’'une arréte
d’un carré avant de se développer le long de la ligne de dislocations. Cette observation peut étre liée a
la densité d'énergie élastique stockée qui, comme l'ont montré certains auteurs ([III-11], [III-34],
[11I-35]), se trouve a I'aplomb du milieu des lignes de dislocations (voir Figure III-40).
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Figure 1lI-40: Energie élastique
EA2[110] ; stockée sous la surface due a un
2['"°] . réseau carré de dislocations vis
pures [ I11-35].

Le méme type de gravure chimique a été réalisé sur un échantillon Tw de périodicité 20 nm issu d'un
recuit & 1100 °C (Figure I1I-41).

(@) Y7 + 4 min Dash (b) Y7 + 8 min Dash

(cy) Y7 + 12 min Dash (c ») Y7 + 12 min Dash

Figure 111-41 : Révélation homogene du réseau de dislocati  ons enterrées ( A = 20 nm) issu d’'un
recuit thermique a 1100 . Observations MEB de la surface aprés (a) une double gravure
chimique préférentielle (Y7 (+5 nm) + 4 min Dash), suivie de (b) 4 min et de (c ;-c,) 8 min
supplémentaires d'une attaque Dash.

De la méme maniéere que précédemment, la structuration de surface est apparue de fagon homogeéne.
En plus de mettre en évidence I'homogénéité de la structuration de surface, la Figure III-41(cy)
montre également de nombreuses marches. L'origine de ces marches n’est essentiellement pas due a
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I'angle de flexion résiduel mais vraisemblablement aux marches présentes initialement sur les deux
surfaces avant collage. Une solution pour minimiser ces marches serait de coller les deux plaques
aprés un recuit thermique sous hydrogéne. Le recuit permettrait ainsi d'aligner les marches atomiques
avant collage et I'atmosphére hydrogénée permettrait la saturation des liaisons par des atomes
d’hydrogeéne.

Une mesure AFM (voir Figure III-42) permet d’extraire une profondeur de tranchée de l'ordre de 4 a 5
nm équivalente a celles mesurées lors des révélations des réseaux de dislocations issues de recuit
thermique > 1100 °C.

(8) 2 x 2 ym? (b) 200 x 200 nm?2

Figure 11I-42: Observations AFM d'une surface nanostructu rée (A = 20 nm) obtenue par
révélation d’'un réseau de dislocations issu d'un re cuit thermique a 1100 T suite a une double
gravure chimique préférentielle (Y7+Dash).

Ainsi, les révélations des réseaux de dislocations issues des recuits plus basses températures (< 1100
°C) étant devenues homogénes, le joint de grain est vraisemblablement devenu plan. Des
caractérisations au MET en vue transverse sont donc nécessaires pour confirmer ce point.

Ce résultat étant arrivé tardivement au cours de ce travail, aucunes croissances de nanostructures
n‘ont pu étre réalisées. Néanmoins comme nous allons le voir dans les chapitres suivants, les
structurations de surfaces réalisées précédemment (structurations de surface non homogeénes) ont
tout de méme permis l'organisation latérale spontanée de nanostructures (Ge et métaux).

Apreés avoir étudié la révélation du réseau de dislocations par gravures chimiques préférentielles, nous
allons maintenant étudier les structurations de surfaces par la diffraction des rayons X en incidence
rasante et étudier I'impact d'une oxydation thermique sur la structuration de surface.

II1.5. Etude de la nano-structuration de surface par la diffraction des rayons X en
incidence rasante

Ces surfaces nanostructurées ont été étudiées par la diffraction des rayons X en incidence
rasante (GIXRD pour « Grazing Incidence X-Ray Diffraction » pour GIXRD) menées sur les lignes
BM32 et ID01 a I'ESRF (European Synchrotron Radiation Facilities) a Grenoble.
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La diffraction des rayons X est a la fois sensible aux contraintes et a la morphologie de surface (voir
Annexe B pour plus de détails sur cette technique). Nous montrons qu‘avec cette technique, le retrait
du film collé sur toute la surface de I"échantillon (disparition du réseau de dislocations enterrées) peut
étre vérifié. En absence du réseau enterré, le signal de diffraction contient donc uniquement des
informations sur le facteur de forme des objets diffractants (morphologie périodique de surface). Ainsi
en simulant le signal de diffraction, il est possible d'extraire les principales caractéristiques de la
nanostructuration de surface obtenue a partir des différentes gravures chimiques préférentielles : la
périodicité, les profondeurs de tranchées, et la largeur des mésas. Ces mesures de diffractions de
rayons X permettent ainsi d'ajouter une valeur statistique aux mesures ponctuelles de microscopie a

force atomique (AFM) ou a effet tunnel (STM) ou bien encore de microscopie électronique a
transmission (MET).

II1.5.1. Notations

La Figure III-43(a) présente la configuration de la mesure sur une surface nanostructurée et
Figure III-43(b) présente le réseau réciproque autour de la réflexion (220) dans le référentiel moyen,
a savoir situé a l'interface de collage, et donc a W/2 du réseau de la couche supérieure et a W/2 du
réseau de la couche inférieure avec W l'angle de torsion imposé lors du collage par adhésion
moléculaire.

Nceuds du Réseau de Dislocations
(ou de la structuration de surface 2D)

Q,
k Couche Supérieure
(ou couche collée)
X
X
X Balayage Transverse
o X
x (w —scan)
// X
’ x
AW
’ X Couche inférieure
72 9220 (ou substrat)
h
(a) (b)
Figure IlI-43: (a) Schéma des angles et vecteurs utilisés en diffraction des rayons X en
incidence rasante. (b) Espace réciproque autour de la raie (220) dans le référentiel moyen. Les

croix noires représentent les nceuds du réseau récip roque du réseau de dislocations enterrées
(ou de la structuration de surface 2D). Les deux ro  nds rouges symbolisent les pics de Bragg
de la couche collée (couche supérieure) et du subst  rat (couche inférieure). L'arc de cercle est
le trajet du transfert de moment lors d’un balayage angulaire suivant w (appelé w-scan).

Les vecteurs d’'ondes en incidence et en émergence sont notés respectivement K; et K; et de norme
égale a K=2n/\ avec A la longueur d’'onde du rayonnement synchrotron. L'intensité diffractée est
mesurée en un point de l'espace réciproque repéré par l'extrémité du vecteur de transfert de moment

Q ((3 = Rf _Ri) dont les composantes peuvent s’exprimer en fonction des angles d’incidences et

d’émergences :
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Q, = K(cosa, cod, — cog;, cdd i
Q, = K(cosa, sing, + cos, siff (Eq. III-1)

Q, = K(sina, + sina, )

Lors de la rotation (w) de I'échantillon autour de sa normale pour une position du détecteur fixe,
autrement dit a angles d'incidence et d'émergence fixes, le transfert de moment Q effectue un
mouvement transverse dans l'espace réciproque (voir Figure III-43(b)) et permet de sonder les pics
de diffraction de la couche supérieure et inférieure vis-a-vis du joint de grain. Un tel balayage est
appelé w-scan et permet de déterminer rapidement la présence du réseau de dislocations enterrées
et, si tel est le cas, de vérifier I'angle associé définissant la périodicité de ce réseau.

II1.5.2. Mise en évidence de la gravure du réseau de dislocations enterrées

Dans ce paragraphe, nous présentons des mesures de diffractions des rayons X en incidence
rasante qui permettent de confirmer les mesures elllipsométriques. Pour ce faire, nous présentons des
mesures réalisées sur des échantillons de périodicité 50 nm qui, du fait de leur faible fluctuation
verticale du joint de grain comparativement aux échantillons de périodicité 20 nm, permettent d’étre
relativement confiant sur les mesures ellipsométriques.

Présence du Réseau de Dislocations = 2 cristaux
Gravure du Réseau de Dislocations = 1 cristal

Pic Substrat 10°F T T 3
a =0.15°
! " (ou couche Inf.)
£ a,=0.18
= 0.24°
—~10'k u‘ . Pic Couche
o (ou couche Sup.) i
2 3
2 2
g g
& 10 £
£ E
1 | 1
16 17 18 19 20 17 18
o (degré °) o (degré °)
Figure |IlI-44 : Balayages angulaire ( w-scan) Figure 1lI-45: Balayages angulaires w-scan
autour de la raie (220), pour trois incidences autour de la raie (220) sur un méme échantillon
différentes permettant la détermination des avec deux niveaux de gravure différents : pour
pics de Bragg (couche supérieure ou inférieure la courbe noire, la gravure s’est arrétée avant
par rapport au plan du réseau de dislocations). d’atteindre le réseau de dislocations (environ
. +5 nm) et pour la courbe rouge, la gravure s’est
Energie : 10 keV. )etp 9 g

arrétée au-dela du réseau de dislocations
(environ -5 nm). a; = a; =0,24°et E = 10 keV.

La Figure III-44 présente des résultats de diffraction de rayons X en incidence rasante lors d'un
balayage angulaire w-scan autour de la raie (220) et pour différents angles d’incidences sur un
échantillon TwSOI nanostructuré de périodicité A = 50 nm dont le niveau de la surface est mesuré par
ellipsométrie a environ 5 nm au dessus du réseau de dislocations. Les clichés de diffraction présentent
de nombreux pics dont I'évolution de l'intensité diffractée avec I'angle d'incidence permet I'indexation
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des pics. Nous pouvons constater la présence des pics de Bragg correspondants a la couche
supérieure et inférieure (resp. couche collée et substrat pour un substrat Tw) indiquant la présence du
joint de grain et donc du réseau enterré. Les autres pics, de part et d'autre ([I1I-11], [I1I-36]-[III-38])
des pics de Bragg, sont des pics de sur-structures qui sont a la fois dus au champ de contrainte
périodique généré par le réseau de dislocations enterrées et a la structuration de surface de
périodicité égale a celle du réseau sous-jacent.

Pour déterminer la nature des pics de Bragg, en pratique une mesure est effectuée avec un angle
d’incidence trés rasant, au dessous de l'angle critique, afin d‘augmenter considérablement la
sensibilité du signal provenant de la surface (mesure non montrée dans ce manuscrit). Dans ce cas, le
pic de Bragg de la couche supérieure apparait beaucoup plus intense que celui de la couche
inférieure. Cette technique a donc été utilisée pour indexer les pics de Bragg de la Figure III-44.
L'espacement angulaire entre ces deux pics de Bragg permet de mesurer directement I'angle de
torsion imposé au moment du collage par adhésion moléculaire et donc d’en déduire la périodicité via
la formule de Frank, soit A = 48.57 nm. Cette mesure permet de controler ainsi la précision de
I'alignement.

L'indexation des pics de Bragg peut étre confirmée en supprimant le cristal au dessus du joint de grain
par gravure chimique préférentielle comme observé sur la Figure 111-44,

En effet, en poursuivant la gravure chimique préférentielle au-dela du plan du réseau de dislocations
enterrées (environ -5 nm au dessous du plan du réseau de dislocations enterrées), nous avons
mesuré le cliché de diffraction présenté en rouge sur la Figure III-44. Nous pouvons observer la
gravure du pic de Bragg associé a la couche supérieure laissant la place a un pic satellite dd a la
structuration périodique de surface. Ce cliché permet donc de confirmer la nature des pics de Bragg
ainsi que la disparition de la couche supérieure et par suite du réseau de dislocations enterrées
confirmant également la mesure ellipsométrique.

Dans ce cas, le champ de contrainte périodique induit par le réseau de dislocations enterrées ne
contribue plus au signal de diffraction, et seule la morphologie périodique de surface est responsable
des pics satellites de part et d’autre du pic de Bragg de la couche inférieure (ou substrat pour les
substrats Tw). La périodicité de la structuration périodique peut donc étre extraite en mesurant la
distance angulaire entre chaque pic satellite.

Par conséquent, le signal de diffraction provenant d'une telle surface contient des informations
moyennées sur la structuration de surface : périodicité, largeur de mésa et profondeur de tranchée.
L'extraction de ces paramétres peut étre réalisée en modélisant ce signal.

Le paragraphe suivant présente le modeéle utilisé pour exprimer l'intensité diffractée permettant
I'extraction des caractéristiques moyennes de la surface nanostructurée.

II1.5.3. Modélisation de l'intensité diffractée d’'une surface nanostructurée périodique 2D
en absence du réseau de dislocations

Considérons une onde plane et négligeons tout effet géométrique, d'absorption ou de
diffusion multiple. Soit 6 le vecteur transfert de moment et I'amplitude diffractée par un ensemble
d’atomes identiques de facteur de diffusion f peut s'écrire :

AQ=fy o (Eq. 11I-2)
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les E décrivant I'ensemble des positions atomiques. L'intensité diffractée s'écrit simplement:
I (h,k,I) :|A(h, K, I)| 2 (Eq. I1I-3)

Cette expression peut étre réécrite comme le produit d’'un facteur de forme F par un facteur de
structure S. Ce dernier prend en compte la périodicité de la structuration diffractante. Nous avons
finalement :

AQ=FQ.5Q

1@ =[AQ): (Fa. 1014

L'objectif est donc d’exprimer les facteurs de structures et de formes des surfaces nanostructurées
TwSOI sans réseau de dislocations enterrées, donc sans champ de contrainte périodique pouvant
contribuer a I'expression du facteur de forme.

II1.5.3.a) Expression du facteur de structure : S(q)

Afin de simuler le signal GIXRD provenant de la structuration de surface de périodicité A, le
facteur de structure peut étre exprimé par la fonction suivante :

(Eq. III-5)

sinmA QA /2)}2

S(Q=340Q) { SiNAQA /2)

Avec m une constante qui définit la largeur du pic illustrant I'nomogénéité de la structuration de
surface. Cette fonction est donc périodique en 2N/ (A étant la périodicité de la structuration de
surface) comme illustrée sur la Figure III-46 :

Figure 11I-46 : Simulation du facteur de

5102 structure avec m = 40 et A = 50 nm.
% L’intensité est tracée en fonction de la
§ 10" variation du transfert de moment projeté
B dans la direction x (avec AQ,=2z/A).
198,04 -0,02 0,00 0,02 0,04

Delta Qx(A™)

Le facteur de structure peut donc étre directement exprimé par la seule connaissance de la périodicité
de la structuration de surface qui est elle-méme déduite du cliché de diffraction expérimental.
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II1.5.3.b) Expression du facteur de forme : F(q)

L'intensité diffractée provient d'une surface structurée périodique constituée de nanoplots de
silicium séparés par des nano-tranchées plus ou moins profondes. Pour exprimer le facteur de forme
de cette morphologie de surface, nous avons utilisé le modéle développé par Baumbach et al
([111-39]-[I1I-41]) en associant le profil de la structuration de surface a une forme trapézoidale comme
illustrée sur la Figure I1I-47 avec A la périodicité de la structuration de surface, b la largeur de mésa,
h la profondeur de tranchée et P, (resp. P;) la pente de la tranchée a gauche (resp. a droite) du mésa.

Figure -47 : Représentation

| b |
! !
o f \ - I > schématique de la structuration de
P\(2) T P.(z) surface utilisée pour la modélisation du
signal GIXRD: trapéze symeétrique
A !

(P=P,=P). A étant la périodicit¢ de la
structuration de surface, b la largeur du
mésa et h la profondeur de tranchée.

L'amplitude diffractée d’une surface nanostructurée périodique dépend uniguement de la transformée
de Fourier de la fonction de forme Qu(z) de I'objet diffractant périodique, soit:

Fi(Q)=[Q, (9% d: (Eq. I11-6)

ou la fonction de forme Q(z) peut s'écrire [11I-39] :

a(d
Q,(29= je"”xdx
a(2)

>

Avec (Eq. I1I-7)

i b
ama—gp(adzz

b z
a(a:5+£p(adz

Les limites d'intégration a(z) et a(z) sont données par les limites sur le mesa (a la cote z = 0)
ar(z=0) = £b/2 et par les fonctions pentes p,(z) = +dx/dz (voir Figure III-47).

Pour simplifier les calculs, et compte tenu des différents profils mesurés par STM (et/ou AFM) des
structurations de surface, nous avons imposé une forme trapézoidale symétrique qui implique une
pente constante p,.(z)=p=2h/(A-b) de part et d'autre du mésa. En introduisant les vecteurs de
diffusion, il vient:

= +H 3
{OL Q.+ Hp (Eq. I1I-8)

0 =Q-Hp
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L'expression du facteur de forme se réécrit comme suit :

1 —j +
F.(Q,) T PRR(Q) - R( Q)
Avec (Eq. I11-9)

@ Hb/2 (e_iq”_h -1)

Fi7(Q) = .
_|q+/-

Dans le paragraphe suivant, nous présentons les résultats du modéle développé sous le logiciel de
simulation Mathématica confrontés a un cliché expérimental d’une surface nanostructurée TwSOI.

II1.5.3.c) Résultats de simulations du signal de diffraction appliquée a des substrats
nanostructurées de périodicité A = 50 nm sans réseau de dislocations enterrées

Avant de mesurer I'échantillon par la diffraction des rayons X, ce dernier a été observé au
MEB pour vérifier 'nomogénéité de la structuration de surface et a I'AFM pour mesurer les
profondeurs de tranchées afin de pouvoir comparer ces mesures avec les parameétres déduits de la
simulation du signal de diffraction des rayons X.

(@) (b) (©

Figure 111-48 : Observations MEB de la surface nanostructu  rée (A = 50 nm) issue d’'une double
gravure chimique Y7+MD2 pour différentes tailles d*  observations.

La Figure III-48 présente des observations MEB de la surface nanostructurée en différents endroits de
la surface aprés une double gravure chimique préférentielle. La premiére gravure chimique
préférentielle (Y7) s'étant arrétée a +5 nm au dessus du réseau de dislocations et la seconde (MD2
(70%)) a environ -5 nm au dessous du réseau de dislocations. Ce dernier est donc sensé avoir
complétement été gravé. Sur les différentes observations, et notamment a grand champ sur la Figure
I11-48(a), nous pouvons constater la grande homogénéité de la structuration de surface. Une mesure
AFM a ensuite été effectuée pour déterminer la profondeur de tranchée (voir Figure III-49).
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0,0 - s :
0 20 40 60 80 100 120 140
X [nm]
(a) 1x1 um? (b)

Figure 111-49 : (a) Observation AFM de la surface nanostru  cturée (A = 50 nm) obtenue aprés une
double gravure chimique préférentielle (Y7+MD2). (b ) Profil AFM de la structuration de surface
au niveau du trait blanc (a) donnant une profondeur de tranchée h =3 nm.

Les observations MEB et AFM permettent d’affirmer que I'échantillon étudié a une structuration de

surface homogene (sur une surface de I'échantillon d’environ 1x1 c¢m2) avec une profondeur de
tranchée de I'ordre de 3 nm.

Par la suite, cet échantillon a été analysé par diffraction des rayons X en incidence rasante lors d’un
balayage angulaire w-scan autour de la raie (220) (Figure III-50).

10°F

107 Figure 111-50 : Cliché de diffraction de rayons X
5 ol obtenu a partir d’'un balayage angulaire  w-scan
o autour de la raie (220) tracé en fonction du
é 10° ¢ 1 transfert de moment projeté dans la direction x.

10t 4 Energie=11.043 keV et angles d’incidence et

d’émergence «;=a;=0.166°
1o’ -0?04 -U,LUZ O.JDU 0,52 0,64
AQ_[A™)

La présence d'un seul pic de Bragg sur la Figure III-50 confirme la gravure compléte du réseau de
dislocations par la double gravure chimique préférentielle, et la finesse des pics traduit une grande
homogénéité de la structuration de surface comme observée précédemment au MEB. D’autre part, ce
balayage angulaire a été tracé en fonction du transfert de moment Q projeté dans la direction x, soit :

Armrsing, _ 2
A A

Avec 6 I'angle de Bragg pour la diffraction des plans (220), wg la valeur de I'azimut pour laquelle 6, =
0z = B,5. En mesurant précisément la distance entre deux pics satellites consécutifs, la périodicité de
structuration de surface peut directement étre déterminée, soit A = 50,08 nm. Cette valeur déduite
des mesures de diffraction est cohérente avec I'angle mesuré aprés le collage moléculaire (x + 0.01°)
et montre de nouveau la grande précision avec laquelle I'étape d'alignement est réalisée.

AQ, =AwQ = (w- ). (Eq. I11-10)
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Connaissant précisément la périodicité de la structuration de surface, le facteur de structure est
directement déterminé par I’ Eq. III-5.

Par suite, nous avons étudié la sensibilité du facteur de forme en fonction des paramétres
géométriques de la structuration de surface pour différentes valeurs de profondeurs de tranchées (h)
et de largeurs de plot de silicium (b) pour une périodicité donnée A = 50 nm (voir Figure III-51).

10°
- 10° b=49,5nm hs b =495 nm
/
o 10
/ X \
8 10°
=
10" A =50 nm
10-2 1 1 1
-0,04 -0,02 0,00 0,02 0,04
Delta Qx [A™]
(ay) b =49.5 nm (a2)
10°
10
- b =45nm he b =45nm
S 10
=
2 10°
8
£ |
10" A=50nm
10-2 L 1 L
-0,04 0,02 0,00 0,02 0,04
DeltaQx [A™]
(b)) b=45nm (b,)
10°
10° N
- b =40 nm h b =40 nm
% 10’
g /
2 10°
8
=
10" A=50nm
10-2 1 1 1
-0,04 -0,02 0,00 0,02 0,04
DeltaQx [A™]
(c)) b=40 nm (c2)
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10
- b=35nm NS pb=35nm
g 10'
=]
n
2 10
8
=

10" A =50 nm

1072 1 1 1

-0,04 -0,02 0,00 0,02 0,04
DeltaQx[A™]
(dy) b=35nm (dy)
10
b=30nm hs b=30nm

T 10’ ——
=
e
B 10°
8
=

10" A=50nm

10-2 L 1 N

-0,04 -0,02 0,00 0,02 0,04
DeltaQx [A™]
(e1) b=30 nm (e2)

Figure 1lI-51 : (a; — e;) Evolution du facteur de forme F en fonction de la profondeur de tranchée
pour différentes valeurs de largeur de plot pour un e périodicité donnée A =50 nm. E = 11.043
keV. Angle d'incidence et d’émergence «;=a;= 0.166° (a, — e,) Représentation schématique des
différentes structurations de surface étudiées pour différentes profondeurs de tranchées et de
largeurs de mésa.

La principale observation de I'évolution du facteur de forme pour différents rapports d‘aspect (Figure
I11-51) est la forte sensibilité des minima du facteur de forme lorsque la largeur de mésa est proche
de la périodicité de la structuration de surface (voir Figure III-51(a;)) comparativement aux autres
configurations. De plus, quelle que soit la périodicité, I'intensité du facteur de forme augmente avec la
profondeur de tranchée.
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S Simulation ' T T
107 Facteur de Structuie 3 —— Cliché expérimental
10°F Facteur de Forme 4 10" f — Simulation
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Figure 111-52 : (a) Simulation du facteur de forme (en ver t), du facteur de structure (en rouge). La
courbe noire présente le produit FxS. (b) Le signa | GIXRD expérimental (courbe noire) et le
signal simulé avec b = 48 nm et h =3 nm (courbe ro  uge).

En étudiant ces paramétres et en confrontant les résultats de simulations au cliché de diffraction
expérimental, nous en avons déduit les différents paramétres de la structuration de surface. Plusieurs
couples (b, h) permettent de simuler plus ou moins bien le signal expérimental. La fluctuation du
paramétre b est de l'ordre de + 5 nm et est de I'ordre de 0.5 nm pour le paramétre h. Les paramétres
de la simulation permettant au mieux de rendre compte l'intensité diffractée® sont donc b = 48 +5 nm
et h = 3 0.5 nm (Figure III-52(b)). Le facteur de structure (en rouge) et de forme (en vert) simulés
avec ces parametres sont présentés sur la Figure III-52(a).

A la barre d'erreur prés, les valeurs extraites du modeéle sont donc cohérentes avec les valeurs de
profondeurs de tranchées, h = 3 nm, et de largeur de mésa, b = 40 — 45 nm, mesurées a I'AFM
(Figure III-49(b)).

Aprés avoir étudié la structuration de surface a l'aide des rayons X en incidence rasante, dans le
paragraphe suivant nous étudions l'impact d’'une oxydation thermique sur les caractéristiques de la
structuration de surface.

II1.6. Impact de I'oxydation thermique sur une surface nanostructurée TwSOI

II1.6.1. Estimation de la profondeur de tranchée aprés une oxydation thermique

Sur un échantillon TwSOI nanostructuré obtenu par une double gravure chimique
préférentielle (Y7+MD2) de périodicité 20 nm et de profondeur de tranchée de I'ordre de 4 nm (voir
caractérisations AFM précédentes), nous avons formé un oxyde de silicium thermique a 900 °C épais
de 10 nm. La Figure III-53 présente la surface nanostructurée aprés une double gravure chimique
préférentielle (Figure III-53(a)), et aprés une oxydation thermique (Figure III-53(b)).

2 e fond diffus du signal expérimental de diffraction est principalement du aux inhomogénéités statiques de surface telles que
les fluctuations de période, défauts de collage, de gravure ...) mais provient également de la diffusion par les phonons (TDS
pour Thermal Diffuse Scattering en anglais). Ces différentes contributions n‘ont pas été prises en compte lors de la simulation.
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Figure IlI-53 : Observations MEB de la surface nanostructu  rée (A = 20 nm) avant (a) et apres (b)
I'oxydation thermique. (c) Observation AFM (700 x 700 nm? de la surface nanostructurée
oxydée. En insert est indiqué un profil de la struc  turation de surface.

Le profil indiqué en insert de la Figure III-53(c) révéle une profondeur de tranchée dans l'oxyde
d’environ 2 nm contre une profondeur de tranchée de l'ordre de 4 nm dans le silicium (voir les
différents profils mesurés précédemment) aprés une double gravure chimique préférentielle et avant
oxydation thermique. Cette perte de profondeur est a priori prévisible car la formation de l'oxyde de
silicium se traduit par un « gonflement » de la maille cristalline. Le ratio entre I'épaisseur d’oxyde de
silicium formé et I'épaisseur de silicium oxydé est d’environ 0.46 [III-42]. C'est d'ailleurs grace a ce
ratio que nous pouvons prévoir |'épaisseur d’oxyde a former pour amincir un film de silicium par
exemple. Néanmoins, aprés une désoxydation chimique, comme nous allons le voir dans le
paragraphe suivant, nous retrouvons bien la profondeur de tranchée initiale.

Malgré cette perte de profondeur de tranchée, la structuration de surface (oxydée) est toujours
présente et nous verrons dans les chapitres suivants que ce type de structuration permet I'obtention
d’un ordre a longue distance d‘llots de Ge et de nanoparticules de Nickel et d’Argent.

II1.6.2. Evolution de la structuration de surface au cours d’'un amincissement thermique

Sur un échantillon TwSOI nanostructuré obtenu aprés une double gravure chimique
préférentielle (Y7+MD2) de périodicité 50 nm, nous avons suivi I'évolution de la structuration de
surface en fonction de I'amincissement thermique afin de se rapprocher de l'oxyde enterré de la
structure SOI. Partant d’un film de silicium d’épaisseur ~ 110 nm, nous avons tout d'abord effectué un
oxyde thermique épais de ~ 65 nm amenant la surface, aprés une désoxydation chimique au HF, a
environ 80 nm au dessus de I'oxyde enterré. La Figure III-54 présente différentes observations de la
surface avant et aprés oxydation (et désoxydation).
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(a) Aprés une double attaque (b) Aprés une oxydation (c) Aprés Désoxydation
chimique préférentielle thermique a 900 € chimique HF 14,

(d) Vue 2D aprés Désoxydation (e) Vue 3D aprés Dés oxydation

Figure IlI-54 : Observations MEB de la surface nanostructu  rée (A = 50 nm) (a) aprés une double
gravure chimique préférentielle et (b) aprés une ox  ydation thermique. (c) La méme surface

aprés la désoxydation par un traitement HF 14, (€n insert est montrée une observation de la

surface en vue légérement transverse). Aprés la dés  oxydation HF, la surface est a 80 nm au
dessus de I'oxyde enterré. Observations AFM 2D (700 X 700 nm? (d) et 3D (e) de la surface
apres une désoxydation.

Les observations MEB permettent de controler la présence de la structuration de surface avant et
aprés oxydation et désoxydation sur la totalité de la surface de I'échantillon. D’'un point de vue
qualitatif, d'aprés les images de la Figure III-54(a-b), nous pouvons constater la diminution de la
profondeur de tranchée aprés oxydation comme déja observée précédemment avec un échantillon de
périodicité 20 nm. Aprés la gravure de l'oxyde thermique par l'acide fluorhydrique, nous pouvons
toujours constater la structuration de surface dont les mésas semblent moins abruptes ce qui est
confirmé par une caractérisation AFM (voir Figure III-54(d-e)). Le profil AFM a également permis
d’extraire une profondeur de tranchée de l'ordre de 4 nm qui est comparable a une valeur de
profondeur de tranchée avant oxydation, i.e. aprés une double gravure chimique préférentielle, ce qui
révele la conformité de I'oxydation thermique.

Nous avons poursuivi le procédé d’oxydation sacrificielle en formant de nouveau un oxyde thermique
d’épaisseur ~ 55 nm amenant la surface a environ 55 nm de l'oxyde enterré aprés désoxydation au
HF.
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(c) Apres Désoxydation : 3x3 um2 (d) Aprés Désoxydation : 700 x 700 nm?

Figure IlI-55: Observations MEB avant (a) et apres (b) dé soxydation par HF 1. (c-d)
Observations AFM apres désoxydation. La surface est a environ 55 nm au dessus de l'oxyde
enterré. Les cercles blancs indiquent des zones ou la désoxydation ne s’est pas achevée
complétement.

Les observations MEB de la Figure III-55 permettent de confirmer la présence de la structuration
homogéne de surface. Le profil AFM de la Figure III-55(d) permet d’extraire une profondeur de
tranchée de l'ordre de 2 nm qui est deux fois plus faibles que la mesure précédente (voir Figure
I11-54(d)). D'autre part, apres la désoxydation au HF;s,, de nombreuses « taches » sont présentes a la
surface (voir Figure III-55(c-d)) comme également observées sur la Figure III-54(d) mais en plus
faible densité.

Ces taches semblent étre des résidus d'oxyde lors de la désoxydation par le traitement HFyq,. En effet,
I'oxydation thermique étant connue pour étre un procédé d’amincissement conforme (possibilité de
conserver des marches atomiques par différentes oxydations sacrificielles successives ([III-36],
[11-43]), il est surprenant d'observer une perte de profondeur de tranchée aussi importante.
L’hypothése repose donc sur le fait que la désoxydation chimique par le traitement HF ne s’est pas
totalement achevée, méme si au cours de ce traitement, la surface de I'échantillon est devenue
hydrophobe (démouvillage de la surface dans I'eau DI).

Le probléme lors de ce traitement de désoxydation par gravure chimique HF est le risque de décoller
la couche mince de silicium du SOI par l'infiltration du HF au sein des nombreux défauts HF présents
sur les échantillons TwSOI. Par conséquent, I'étape de désoxydation est délicate et dans le cas
précédent (Figure III-55) la gravure de l'oxyde par le HF;y, n'a pas été trop poussée pour éviter ce
probléme, d’ou les reliquats d’oxydes observés sur les images MEB et AFM.
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D’autre part, puisque cet amincissement thermique est réalisé sur un échantillon TwSOI structuré et
que I'amplitude de la structuration reste constante au cours de I'amincissement, il est envisageable
d’amincir le film de Si nanostructuré de telle maniére que le fond des tranchées atteigne I'oxyde
enterré (Figure III-56(c)). Par conséquent aprées la désoxydation, il ne restera plus en surface que les
plots de silicium sur une couche d'oxyde qui constitueront des nanocristaux de silicium ordonnés
[I1I-44] de hauteur équivalente a celle des tranchées (environ 3 — 4 nm) et de taille latérale de 50
nm. La Figure III-56 illustre schématiquement I'’évolution de I'amincissement thermique du film mince
de Si nanostructuré d'un échantillon TwSOI aboutissant a la formation de nanocristaux de Si.

Nanocristaux de Si

sio,
Sio,
Si
@) (b) (©)
Figure 111-56 : Représentation schématique de I'évolution de I'amincissement thermique (a-b)
d'un film de Si nanostructuré issu d’un échantillon TwSOI pour 'obtention (c) de nanocristaux

de Si sur oxyde de silicium.

Dans le but d'étre dans la configuration de la Figure III-56(c), une troisitme étape d’oxydation
thermique a été réalisée amenant l'interface SiO,/Si a environ 1 nm de l'oxyde enterré. Autrement dit,
il ne reste quasiment plus de film de silicium au dessus de I'oxyde enterré de la structure SOI, si ce
n‘est peut étre les mésas de silicium de la structuration de surface amincie.

Figure 11I-57 : Observations MEB de la
surface aprés une troisieme oxydation
thermique amenant la surface a environ 1
nm de I'oxyde enterré.

La Figure III-57 présente la surface de I'échantillon TwSOI aprés la troisieme oxydation thermique
indiquant la présence de la nanostructuration de surface. Pour vérifier la présence de nanocristaux de
Si formés par les étapes d’oxydation — désoxydation, la surface présentée sur la Figure III-57 a été
désoxydée. Suite a I'étape de désoxydation aucuns nanocristaux de Si n‘ont été observés au MEB. Soit
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I'oxydation a été trop poussée oxydant entierement le film de Si résiduel; soit les nanocristaux de Si
ont été décollés par « lift-off » lors de I'étape de désoxydation dans la solution de HFq.

II1.7. Synthése

Dans ce chapitre, nous avons étudié la structuration de surface par la révélation d'un réseau
de dislocations enterrées a I'aide de gravure chimique préférentielle. Une premiere gravure chimique
préférentielle nommée Y7, a base de CrOs;, HF et d'eau, a été développée et a permis d'obtenir des
profondeurs de tranchées de l'ordre de 1,5 a 2 nm qui sont cependant insuffisantes pour autoriser
I'auto-organisation dflots de Ge par exemple. Par conséquent, une seconde attaque chimique de
nature différente a été appliquée afin d’augmenter le rapport d‘aspect. Nous avons développé une
gravure chimique préférentielle nommée MD2 (a base de CHsCOOH, HNO; et HF) fortement diluée en
HF permettant de limiter I'apparition d’une structuration d’apparence « poreuse » sur substrat TwSOI.
En combinant ces deux gravures chimiques préférentielles, des profondeurs de tranchées d’environ 4
nm sont mesurées.

Au cours de cette étude, nous avons également mis en évidence la fluctuation du joint de grain
dépendante de la périodicité du réseau de dislocations. Il s’est avéré que la fluctuation d’un réseau de
dislocations de périodicité 20 nm est plus importante qu’un réseau de périodicité 50 nm se traduisant
par une structuration de surface par bandes pour le premier et une structuration de surface
homogéne pour le second. La diminution de la température de stabilisation du joint de grain (< 1100
°C) a permis l'obtention d’une structuration de surface sur la totalité de la surface de I'échantillon
illustrant I'atténuation de la fluctuation du joint de grain du réseau de dislocations de périodicité 20
nm.

Par des mesures de diffraction des rayons X en incidence rasante, le retrait du réseau de dislocations
enterrées par gravures chimiques préférentielles a été vérifié confirmant les mesures ellipsométriques.
La simulation de l'intensité diffractée d’une surface structurée sans réseau de dislocations a permis
I'extraction des valeurs moyennes d’une structuration de surface de périodicité 50 nm, a savoir la
largeur moyenne des mésas, la périodicité moyenne de la structuration de surface et la profondeur
moyenne des tranchées.

Nous avons également montré qu’une oxydation thermique a 900 °C permettait un amincissement du
film structuré sans perte d’amplitude de la structuration de surface. En revanche, une surface
structurée oxydée présente une diminution des profondeurs de tranchées mais comme nous le
verrons dans les chapitres suivants, ce type de surface permet tout de méme I'obtention d'un ordre a
longue distance de nanostructures.

Aprés avoir structuré les surfaces par révélation du réseau de dislocations enterrées, dans les
chapitres suivants nous étudions la croissance de nanostructures (ilots de Ge et métalliques) sur les
différentes surfaces structurées issues de recuit de stabilisation (> 1100 °C).
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Aprés avoir étudié la nanostructuration de surface, nous allons désormais nous intéresser aux
dépdts de nanostructures sur ces surfaces nanostructurées. Un systéme modéle pour étudier [auto-
organisation sur substrat de silicium est le systéeme Si-Ge. Dans ce chapitre, nous étudions /a
croissance dTlots de germanium sur les substrats obtenus par double gravure chimique. A l'aide dun
modeéle trés simple, basé uniguement sur des considérations énergétiques, nous montrons que le
positionnement des ilots est conditionné par la minimisation du potentiel chimique qui dépend de la
profondeur de tranchées. Par la suite, la morphologie des ilots de Ge ainsi que les déformations
engendrées sont analysées par STM, MEB et par des techniques de diffraction et diffusion des rayons
X en incidence rasante (GIXRD et GISAXS) menées a I’ESRF.
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IV.1. Introduction

L'objectif des études de croissance de nanostructures, telles que les ilots de Ge et les ilots
métalliques (systéme étudié dans le chapitre suivant), est de déterminer les paramétres (quantité de
matiére déposée, profondeur de tranchée de la structuration de surface) qui permettent le contréle du
positionnement périodique des nanostructures vis-a-vis de la structuration de surface obtenue aprés
gravure chimique préférentielle.

Dans ce chapitre, nous montrons que l'ordre latéral des ilots de Ge peut étre influencé par des
paramétres cinétiques de croissance ainsi que par le rapport d'aspect de la structuration de surface.
Ce rapport d’aspect, qui est défini par le ratio h/A avec h la profondeur de tranchée et A la périodicité
latérale de la structuration de surface, peut étre ajusté par la gravure chimique préférentielle
employée pour la révélation de ce réseau comme montrée dans le Tableau IV-1:

Gravures chimiques préférentielles A=20nm A=50nm
Aprés une gravure chimique sélective Y7 (hmax & 2 nm) 0.1 0.04
Apres une double attaque chimique sélective (hmoyen & 4 NM) 0.2 0.08

Tableau IV-1: Estimation des rapports d'aspect pour différ  entes structurations de surface
selon l'attaque chimique utilisée. Les valeurs des profondeurs de tranchées « h » sont celles
mesurées dans le chapitre précédent.

Le rapport d'aspect le plus faible est obtenu pour une surface structurée aprés une gravure chimique
préférentielle Y7 pour une périodicité A = 50 nm et le rapport d’aspect le plus fort est obtenu pour
une surface structurée obtenue aprés une double attaque chimique sélective (gravure Y7 suivie d’une
gravure MD2(70%)) pour une périodicité A = 20 nm. Les rapports d'aspect étudiés varient donc entre
0.04 et 0.2.

Dans les paragraphes suivants, nous présentons des résultats de croissance de Ge qui ont été
réalisées dans trois batis d'épitaxie par jets moléculaires différents: I'un localisé au CEA/DRFMC couplé
a une chambre STM permettant I'observation /n-situ et les deux autres sont localisés sur deux lignes
de I'ESRF (European Synchrotron Radiation Facility situé a Grenoble): la ligne CRG/IF (BM32) qui
permet d'effectuer des caractérisations /n-situ des rayons X au cours de croissance et la ligne IDO1.

IV.1. Influences de parameétres cinétiques et morphologiques sur I'organisation latérale
spontanée d'ilots de Ge

IV.1.1. Influence de la vitesse de refroidissement aprés croissance

Dans ce paragraphe, nous étudions la croissance de Ge d'une épaisseur équivalente de 1 nm
déposée a 600 °C avec une vitesse de dépdt de l'ordre 0.07 nm.s? sur des échantillons TwSOI
nanostructurés de périodicité 50 nm avec des profondeurs de tranchées d’environ 4 nm (voir Figure
I1I-17 du chapitre précédent). D'aprés le Tableau IV-1, le rapport d'aspect de ce type d'échantillon
n‘est pas le plus important mais il est tout de méme deux fois plus grand que celui obtenu aprés une
simple gravure chimique préférentielle Y7 qui, comme il a été montré dans le chapitre précédent (voir
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Figure III-8), ne permet pas d'induire un ordre spontané dflots de Ge dans des conditions de
croissance équivalentes.

Les observations MEB (Figure IV-1(a; et a;)) et STM (Figure IV-1(as)) présentent la morphologie finale
de cette croissance. Contrairement a une croissance sur une surface faiblement nanostructurée issue
d’'une gravure chimique préférentielle Y7, aucun gros flot facetté n’est observé indiquant un fort
impact de la forte structuration de surface sur la croissance des flots de Ge. En revanche, de
nombreux petits flots de différentes tailles sont présents sur chaque mésa de Si. Sur certains mésas,
on peut mesurer des flots de hauteur d’environ 5 nm (voir le profil d'un flot obtenu par une pointe
STM indiqué par un trait noir entouré d’'un cercle sur la Figure IV-1(as)). Dans l'objectif d’obtenir plus
qu’un seul flot de Ge sur chaque mésa en modifiant la morphologie et la densité, la vitesse de rampe
de descente en température a été modifiée (échantillon B) pour des conditions de croissance de Ge
équivalentes.

Echantillons Epaisseur déposée Condition de remise a Température Ambiante
A 1 nm de Ge a 600C descente lente a Température A mbiante
B 1 nm de Ge a 600C descente rapide a Température Ambiante

Tableau IV-2 : Caractéristiques des croissances réalisées.

Contrairement a I"échantillon A qui est resté sur le four en suivant une cinétique de descente en
température lente imposée par linertie thermique du four jusqua la température ambiante,
I'échantillon B a été remis a température ambiante trés rapidement aprés croissance en le
désolidarisant du four.

Les observations MEB (Figure IV-1(by,;)) et STM (Figure IV-1(bs)) présentent les résultats de la
croissance réalisée sur I'échantillon B.

Dans le cas d’une croissance de Ge suivie d’une descente rapide a température ambiante (échantillon
B) plusieurs flots de Ge par mesa de silicium sont également observés, mais ils sont de tailles plus
petites (environ 2 nm, voir profil sur la Figure IV-1(bs)) que les ilots issus d’'une descente lente jusqu’a
la température ambiante. De plus, les ilots résultants d’un refroidissement rapide de I"échantillon, ont
une forme plus arrondie (Figure IV-1(bs)) que les ilots obtenus aprés une rampe en température
beaucoup plus lente (Figure IV-1(a3)) qui sont presque plats avec des flancs assez abrupts.

Les différences de forme et de taille des flots de Ge entre les deux méthodes de refroidissement sont
essentiellement dues a une limitation du mdrissement thermique des flots dans le cas d'une descente
rapide en température jusqu’a la température ambiante. Dans ce cas, les ilots n‘ont pas eu le temps
de coalescer et d’explorer d’autres configurations pour minimiser leurs énergies.

126



Chapitre 1V ! Etude de la Croissance de Nano-Structures de Germanium

.. o
: * i.c
&'&’3«. & &

(by) (b2) (bs) 500 x 500 nm?

Figure IV-1: Observations MEB (a 1, et b;,) et STM (a3 et b3) de la surface nanostructurée aprés
croissance de 1 nm de Ge : avec une rampe de descen te en température (jusqu’a I'ambiante)
lente (a,— as) et rapide (b ; — bs). Les inserts montrent les profils des flots de Ge sur un mesa de
silicium indiqué par le trait noir entouré par un ¢ ercle noir.

Aprés avoir observé l'impact cinétique sur l'organisation latérale spontanée des ilots de Ge, nous
étudions dans le paragraphe suivant l'influence du rapport d’aspect sur le positionnement des flots de
Ge lorsque la température de I'échantillon revient lentement a température ambiante en suivant
I'inertie thermique de descente en température du four.

IV.1.2. Influence du rapport d’aspect de la structuration de surface sur l'organisation
latérale des ilots de Germanium

Dans le but de vérifier I'efficacité des profondeurs de tranchées sur I'organisation latérale de
nanostructures, obtenues apres différentes attaques chimiques préférentielles, des croissances de Ge
ont été effectuées sur des échantillons ayant des facteurs de formes assez différents les uns des
autres. La croissance de Ge sur une surface faiblement structurée (aprés Y7) a déja été illustrée dans
le chapitre précédent (Figure III-12) et il a été mis en évidence I'absence d'ordre latéral. De gros flots
facettés, semblables a une croissance sur substrat plan, ont été observés. Pour des raisons de clarté
dans la lecture du manuscrit, je ne vais m’attarder que sur un seul échantillon (A = 20 nm) qui, de fait
de sa grande hétérogénéité en terme de structuration de surface, permet d'observer les différentes
configurations possibles.

Les Figure IV-2(a; — as) présentent les observations MEB de la structuration de surface avant
croissance de Ge. La structuration de surface apparait par bandes comme illustrées dans le chapitre
précédent et différentes structurations de surface coexistent sur la surface. Des zones non
structurées, fortement structurées séparées par des zones faiblement structurées peuvent ainsi étre
observées.
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Sur ce type d'échantillon, une épaisseur équivalente de 6 monocouches de Ge (environ 0.85 nm) a
500 °C a été déposée avec une vitesse de dépdt de 0.07 nm.s™. Les Figure IV-2(b; — bs) présentent
les observations MEB illustrant I'impact des profondeurs de tranchées sur 'organisation latérale des
flots de Ge.
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Figure IV-2 : Observations MEB pour différentes échelles d  ’une structuration de surface ( A =20
nm) apres (a ; — ag) une double gravure chimique préférentielle et apr  és (b; — bz) une croissance
d’une épaisseur équivalente de 6 monocouches (envir  on 0.85 nm) de Ge déposées a 500 C.

Selon la profondeur de tranchée, deux tailles d'ilots sont observées sur les Figure IV-3(a-b) :
- de petits ilots de Ge par mesa de silicium dans les régions fortement structurées,

- de larges flots recouvrant plusieurs mesas de silicium dans les régions faiblement structurées (au
bord des bandes fortement structurées) dont la taille est semblable aux flots formés sur les zones non
structurées.

Ces observations mettent en évidence le faible impact des tranchées faiblement gravées sur
I'organisation latérale des ilots. Tandis que dans le cas des tranchées profondes, le phénoméne de
diffusion qui était responsable de la coalescence des ilots de Ge de part et d’autre des tranchées peu
profondes, semble étre cinétiquement bloqué par une barriére énergétique locale dépendante de la
profondeur des tranchées.
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Height (nm)

(a) (b)
Figure 1V-3: Observation MEB de la surface structurée (A = 20 nm) aprés les 6 monocouches
de germanium déposées avec (a) en insert un profil STM de la surface et le schéma

représentatif est donné en (b).

Pour vérifier la localisation des flots de Ge vis-a-vis de la morphologie de surface, une caractérisation
MET en coupe a été réalisée (Figure IV-4). Sur la Figure IV-4(a) nous pouvons observer la
structuration de surface avec un léger contraste au niveau des mésas qui laisserait penser a une trace
des ilots de Ge. En mode haute résolution (Figure IV-4(b)), nous pouvons estimer la hauteur totale du
mésa a environ 6 nm. Sachant que les tranchées sont profondes d’environ 4 nm, nous avons tracé sur
Iimage haute résolution la hauteur correspondante qui se situe quasiment au niveau du contraste.
Ces observations laissent supposer que le Ge est bien positionné sur les sommets des mésas et non
dans les tranchées. Des études plus approfondies devraient étre menées pour confirmer cette
hypothése en utilisant par exemple la spectroscopie de perte d’énergies des électrons (EELS pour
«Electron Energy Loss Spectroscopy») ou encore la diffusion des rayons X (voir la fin de ce chapitre).

Figure IV-4: Observations MET d’'une surface nanostructuré e (A = 20 nm) par une double
gravure chimique préférentielle (Y7+MD2) aprés une croissance de 6 monocouches de Ge a
faible grandissement (a) et en mode Haute Résolutio  n (b). [D. Lafond, K. Rousseaul].
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Aprés avoir montré expérimentalement le positionnement des ilots de Ge vis-a-vis de la morphologie
de surface, dans le paragraphe suivant, nous développons un modele simplifié prenant en compte
uniquement des considérations énergétiques pour expliquer la localisation préférentielle des ilots de
Ge en fonction de la profondeur de tranchée.

IV.1.3. Modélisation analytique du positionnement des flots de Ge en épitaxie cohérente
sur un substrat de silicium nanostructuré

Comme mentionné dans le premier chapitre, les sites préférentiels de nucléation sont guidés
par la minimisation locale du potentiel chimique p. Pour rappel, le potentiel chimique est une grandeur
thermodynamique qui permet de décrire localement I'énergie du systéeme. Il décrit le changement
d’énergie libre de Helmholtz (H) lorsque le nombre de particules (N) du systeme change [IV-1],
p=[dH/dN];. a température T et déformation ¢ fixées. Appliquée a une surface a une dimension et
dans le cas de faibles perturbations cette expression peut s'écrire localement ([IV-2], [IV-3]):

H(X) = py + Qo[(N(6) +y () k(X + E( 3] (Eq. IV-1)

avec Hg le potentiel chimique d'une surface plane non contrainte, Q, le volume atomique, y(8)
I'énergie de surface libre dépendant de l'orientation de la surface, y”(8) la dérivée seconde de
I'énergie de surface par rapport a la normale a la surface, x(x) la courbure de surface locale, et Ey(x)
la contribution de I'énergie de contrainte locale prenant en compte les effets de relaxations.

Dans le cas d'une croissance hétéroépitaxiale (telle que la croissance de Ge sur Si) la minimisation
locale du potentiel chimique sera déterminée par le résultat d'une compétition entre I'énergie de
surface et I'énergie de contrainte élastique (qui n'est autre que la contrainte épitaxiale due a la
différence de paramétre de maille entre le Ge et le Si qui est d’environ 4.2 %)

A partir de ces considérations énergétiques, de nombreux auteurs ([IV-4] - [IV-9]) ont utilisé le
potentiel chimique afin d’expliquer les différentes observations expérimentales (voir Chapitre I). Mais
dans la plupart des cas, les dimensions des morphologies périodiques de surface mises en jeu sont au
moins d’un ordre de grandeur plus grand que ceux obtenues a partir des échantillons nanostructurés
Tw (ou TwSOI).

Sans avoir recours a une description atomistique comme utilisée par M. Bavencoffe et al.[IV-10], dans
le paragraphe suivant, nous allons exprimer analytiquement la morphologie périodique de surface qui
va nous permettre a partir d'un modeéle simple, basé sur des considérations énergétiques d’exprimer
les termes de surface et élastiques permettant ainsi I'expression du potentiel chimique et ainsi prédire
le positionnement des flots de Ge sur une surface structurée.

IV.1.3.a) Estimation de la courbure de surface modélisée par un profil de forme cycloidale

Pour estimer analytiquement le potentiel chimique en chaque point de la surface
nanostructurée et notamment la courbure de surface locale, nous avons modélisé la structuration
périodique de surface par un profil de forme cycloidale qui permet alors de moduler simplement le
rapport d’aspect (profondeur de tranchées sur périodicité de la structuration de surface). En effet,
I'équation paramétrique de la cycloide met en jeu deux paramétres R (>0) et o (0< o <1) qui
décrivent respectivement la périodicité et la profondeur de tranchée :
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X(0) = R[@+asind)
z(6) = R1+acosfd) (Eq. IV-2)
O<axl

La Figure IV-5 montre limpact du paramétre o sur la structuration de surface, I'amplitude de la
structuration augmentant avec le paramétre a pour une périodicité donnée.

Figure IV-5: Morphologie de la
surface modélisée par une
cycloide avec R=200/2 m
(périodicité A = 20 nm) et pour

L ; différentes valeurs de a.
— W, Il est important de noter la forte
a=05 1 dilation de I'axe Z.
10y «=09 ‘ |
0 1 1 L
100 200 300 400 500

X [A]

A partir de I'équation paramétrique (Eq. IV-2), la courbure de surface locale peut étre calculée
analytiguement. En posant par convention une courbure négative pour une morphologie concave, il
vient :

1 __ (x'z"- X' 2) _ a(a +cosf)
06  (x2+2'?? Rl+a?+ 2 cod ¥?

ol p(0) est le rayon de courbure local, a et R les paramétres décrivant I'amplitude (ou la profondeur
de tranchée) et la périodicité de la cycloide (ou de la structuration de surface).

k(6) = - (Eq. IV-3)

Sur cette surface de forme cycloidale (Figure IV-5), on considére une couche de mouillage de Ge en
épitaxie cohérente (i.e. sans dislocations de désaccord paramétrique) avec le substrat de Si
nanostructuré. L'énergie de surface sera donc celle du Ge, et dans notre cas nous considérons cette
énergie comme constante et égale a yge = 1.927 J/m2 [IV-11] tout en ne prenant pas en compte
également I'anisotropie de I'énergie de surface.

A partir de ces simplifications, la densité volumique d'énergie du terme de surface peut donc étre

calculée localement :

a(a+cosf)
R(L+ a2+ 2o cod §?

Yok (0) = Voo (Eq. Iv-4)

Pour exprimer complétement le potentiel chimique, il faut alors déterminer I'énergie stockée dans des
flots de Ge dont I'expression est détaillée dans le paragraphe suivant.

IV.1.3.b) Estimation de I'énergie de contrainte épitaxiale

Dans le calcul de I'énergie de contrainte élastique, la relaxation du substrat et I'interdiffusion
du Si au sein des ilots de Ge ne seront pas pris en compte pour des questions de simplicité de la
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discussion. On considére simplement la contrainte due au désaccord paramétrigue entre le Si et le Ge,
cette contrainte pourrait étre modifiée au premier ordre pour tenir compte de phénomeénes plus
réalistes comme par exemple linterdiffusion qui peut jouer un r6le important dans la relaxation
élastique (cf §IV.2.2.c). L'estimation de la contrainte élastique calculée dans ce paragraphe est donc
dans tous les cas surestimée.

Considérons un flot de Ge cohérent (en épitaxie avec le substrat de Si, i.e. exempt de dislocations)
comme une pastille localisée de longueur « L » et d'épaisseur « e » avec une base courbée conforme
au profil du substrat de silicium comme illustrée sur la Figure IV-6. Il est important de rappeler que
cette pastille est positionnée sur une fine couche de mouillage (typiqguement 2 - 3 monocouches
comme dans le cas des croissances sur surface plane).

Cette hypothése implique une condition aux limites a l'interface Ge/Si (y = 0): g(y=0) = g, qui est la
valeur de la déformation due au désaccord paramétrique entre le silicium et le germanium (environ
4.2 %) (voir Figure IV-6(a)).

e y Couche de
Lol Lol ce | —l | —T %3 Position mouillage de Ge
« Sommet » L
— ag Position N Ge
«Flanc» ©
| Position

« Vallée »

Ge

=

£ = (age-ag))/ag;

Ge
(@) (b)
Figure IV-6: Schéma de la contrainte élastique biaxiale d 'une pastille de Ge plate (a) et (b)
courbée. Les différentes positions envisageables de I'llot de Ge sont indiquées. Les courbures

sont exagérées pour montrer les phénomenes.

Pour y = 0, la pastille de Ge a une longueur L = p8 avec p (=1/x) le rayon de courbure local défini
dans le paragraphe précédent par I'Eq. IV-3. En y # 0, la longueur de la pastille est L' = (p+y) 6, ce
qui conduit a I'expression de la déformation € = AL/L = (L-L")/L = -yp. En tenant compte de la
condition limite en y = 0 décrite précédemment, il vient :

E(Y,X) =&~ ¥k(X (Eq. IV-5)

La déformation varie donc linéairement dans I'llot pour une courbure de surface donnée. De plus, a
cause du signe de la courbure de surface locale, la contrainte compressive de la pastille de Ge est plus
relaxée au sommet de la morphologie de surface que dans les vallées (voir Figure IV-6). Lorsque Ilot
est positionné sur une forme convexe (au sommet d’'un mésa de Si), le paramétre de maille au sein de
Ilot de Ge en épitaxie cohérente avec le Si est plus proche de la valeur du paramétre de maille du Ge
pur relaxé qu‘au niveau de l'interface Ge/Si, et la configuration contraire se produit lorsque Ilot est
positionné dans une morphologie concave comme les tranchées.

D’aprés la théorie de I'élasticité linéaire continue et isotrope, I'énergie de contrainte par unité de
surface s'écrit :
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Ct ,
B (%, 9= [£( ) () dy (Eq. 1v-6)
0

avec 0(Yy) =Ee(y) (la loi de Hooke) ou E est le module d'Young et C = 1/(1-y) une constante

élastique (y est le coefficient de Poisson). Le module d'Young et le coefficient de Poisson du Ge sont
pris égaux a : E = 103 GPa et y = 0.273 [IV-11].
Soit en explicitant le résultat :

3
Eélast ( X e) = Ci [(m _1)3 + 1] (Eq IV-7)
6k (X)) &

Il est intéressant de noter que I'Eq. IV-7 remplit les conditions aux limites classiques :

Eqesi(€=0,6(X))=0

1 (Eq. IV-8)
E...(65(X - O):§ Ce’

Lorsqu’il n" y a pas de Ge, Iénergie élastique est nulle, et lorsque la courbure tend vers 0, autrement
dit lorsque la surface structurée tend vers une surface plane, I'énergie calculée correspond a la
formule d'une couche 2D de I'épitaxie cohérente.

Les termes de capillarité et de contrainte compris dans I'expression du potentiel chimique p (Eq. IV-1)
sont calculés pour différentes épaisseurs « e » de Ge. La variation locale de I'énergie du systéme,
relativement a une surface plane, est donc :

AE(x,6a)= W% €)= B=A Epeel M)A Bogiqud X &)
Avec: (Eq. IV-9)
AEg, e X ) = K (X Q)

Ce’ [(e/((x,a)
6k (X,a) &

-1)® +1]—i2C£02]/e

AEEIastique(X’ ea) = [

Dans le paragraphe suivant, nous étudions I'impact de la structuration de surface, via le paramétre «,
ainsi que la quantité de matiére déposée (« e ») sur ces différents termes et nous étudions la position
du minimum local du potentiel chimique déterminant la position la plus favorable a la nucléation des
flots de Ge d’un point de vue énergétique.

IV.1.3.c) Résultats et Discussion

= Etude du terme de surface en fonction de la morphologie de surface

La variation de la densité d’énergie de surface en fonction de la morphologie de surface,
fonction du paramétre a, est tracée sur la Figure IV-7. Plus le rapport d'aspect de la structuration est
grand (a proche de 1), et plus la variation de la densité d'énergie est grande: de I'ordre de quelques
meV/A3 pour une faible structuration (o = 0.1) contre une centaine de meV/A® pour la structuration la
plus importante (a = 0.9). D'autre part, les minima de I'énergie de surface sont principalement
localisés dans les vallées. En effet, plus 'amplitude augmente et plus se forme un puit de potentiel
profond et étroit au niveau des vallées (voir Figure IV-5 et Figure IV-7(b)). Pour une forte valeur de a
(= 0.9) il y a deux minima locaux d'énergie : dans les vallées, définies par les puits de potentiel, et au
niveau des sommets. Les minima correspondants aux sommets ont une barriere énergétique de
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I'ordre de 1 meV/A3 beaucoup plus faible que celles des vallées (centaine d’eV/A%). En absence de
contrainte élastique, ce terme capillaire aurait donc tendance a induire la nucléation dans les formes
concaves comme mentionné précédemment.
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Figure V-7 : Variation de la densité d’'énergie de surface pour différentes structurations de
surface paramétrées par les valeurs de  a pour une périodicité donnée (A =20 nm).

Dans le paragraphe suivant, nous montrons qu’en introduisant les contributions élastiques, le terme
de surface peut étre contre balancé et que les positions des minima locaux du potentiel chimique
peuvent étre différentes de celles définis précédemment.

* Etude du potentiel chimique pour différents rapports d’aspect en fonction de
I'épaisseur déposée

Les Figure IV-8, Figure IV-9 et Figure IV-10 présentent les variations des différentes contributions
énergétiques introduites dans I'expression du potentiel chimique en fonction de I'épaisseur déposée
pour différentes structurations de surface avec des profondeurs de tranchées différentes (o = 0.1,
0.5, et 0.9). Les courbes vertes, noires et rouges correspondent respectivement a la variation
d’énergie surfacique, élastique et du potentiel chimique. En bleu pointillé est également tracé le profil
cycloidal représentant la structuration de surface étudiée dans chaque cas.

Etude du positionnement pour un faible rapport d’aspect : o = 0.1

La Figure IV-8 présente les variations des énergies de surface, élastiques ainsi que le potentiel
chimigue pour trois épaisseurs déposées et pour une faible profondeur de tranchée h =~ 0,6 nm (voir
le profil tracé en bleu sur la Figure IV-8).

Les minima d’énergie (indiqué par les fleches sur la Figure IV-8) du potentiel chimique (courbes
rouges) définissent les sites préférentiels de nucléation d’'un point de vue énergétique. Ces minima
locaux changent en fonction de I'épaisseur déposée d’une position « vallée » ( Figure IV-8(a;)), a une
position « sommet » (Figure IV-8 (a,)) puis a une position intermédiaire sur les flancs (Figure
IV-8(a3)) de la structuration. Ce comportement indique une augmentation relative du terme de
contrainte comparée a celui de capillarité. Pour une épaisseur de 10 nm (Figure IV-8(as)), il y a en fait
deux minima locaux correspondant aux flancs.
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Notons qu’entre ces deux positions sur les flancs, il y a une barriére énergétique beaucoup plus faible
que celle qui donnerait une position dans les vallées du profil. Dans ce dernier cas les positions
« flancs » et « sommets » sont équivalentes d’un point de vue énergétique.

D'une fagon générale, dans cette configuration de faible profondeur de tranchée, les barrieres
énergétiques impliquées sont relativement faibles (quelques meV/A%) et les effets cinétiques
pourraient alors jouer un role important dans le développement de gros ilots chevauchant plusieurs
petites tranchées comme observée précédemment au MEB avec la croissance de Ge (voir Figure IV-3).

Etude du positionnement pour un rapport d'aspect moyen (0. = 0.5)

La Figure IV-9 présente les variations des contributions énergétiques pour trois épaisseurs déposées
et pour une profondeur de tranchée équivalente a celle obtenue aprés une gravure chimique
préférentielle Y7, soit h = 2 nm.

La position « vallée » est de nouveau (Figure IV-9(a)) privilégiée pour des faibles épaisseurs déposées
puis en augmentant I'’épaisseur, les minima locaux indiquent deux positions équivalentes (indiqué par
les fleches): les positions « sommets » et « flancs » (Figure IV-9(b,, ¢,)). En effet, la barriére
énergétique entre ces deux positions est trés faible (quelques meV/A%) devant celle qui sépare ces
positions de la position « vallée » (quelques eV/A3, voir Figure IV-9(c,)). La barriére énergétique entre
les deux positions «flancs » augmentant avec |'épaisseur déposée, les positions sur les flancs
deviennent de plus en plus favorable a la nucléation.
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Figure 1V-9: Variation des différentes contributions éner  gétiques du potentiel chimique en
fonction de I'épaisseur déposée « e » pour  a = 0.5. Le profil de la structuration de surface ( a=
0.5) est tracé en pointillés bleus, la variation d*  énergie de surface est tracée en vert, celle de
I'énergie élastique en noire et la variation du pot  entiel chimique est tracée en rouge. (b, — ¢y)
sont des agrandissements des zones proches des tres faibles énergies pour observer les
faibles variations énergétiques. Les fleches indiqu ent les minima locaux de la variation du
potentiel chimique.

Etude du positionnement pour un fort rapport d’aspect (0. = 0.9)

La Figure IV-10 présente les variations des contributions énergétiques pour trois épaisseurs déposées
et pour une forte profondeur de tranchée sensiblement équivalente a celle obtenue aprés une double
gravure chimique préférentielle, h ~ 6 nm (voir profil en pointillés bleus sur la Figure IV-10).

Pour des facteurs de forme encore plus importants, les positions « sommet » sont systématiquement
favorisées et les barriéres énergétiques sont devenues trés grandes : de l'ordre de I'eV/A® pour e = 0.
2 nm (voir Figure IV-10(a;)), a dizaine d’eV/A> pour e = 1 nm (voir Figure IV-10(b,)) et une centaine
d’eV/A® pour e = 2 nm (voir Figure IV-10(c;)). Dans cette configuration, les variations de la densité
d’énergie élastique prédominent devant les termes d’énergie surfacique et par conséquent, la variation
du potentiel chimique peut quasiment étre assimilée a la variation d’énergie élastique.
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Figure 1V-10: Variation des différentes contributions éne  rgétiques du potentiel chimique en
fonction de I'épaisseur déposée « e » pour  a = 0.9. Le profil de la structuration de surface ( a=
0.9) est tracé en pointillés bleus, la variation d’  énergie de surface est tracée en vert, celle de
I'énergie élastique en noire et la variation du pot  entiel chimique est tracée en rouge. (a , — C»)
sont des agrandissements des zones proches des tres faibles énergies pour observer les
faibles variations énergétiques. Les fleches indiqu ent les minima locaux de la variation du
potentiel chimique.

Malgré les nombreuses approximations (énergie de surface constante en fonction de l‘orientation
cristalline, relaxation du substrat et interdiffusion négligées), ces différents résultats, basés sur des
calculs simples d‘élasticité continue, montrent la grande sensibilité du positionnement des flots en
fonction de la morphologie de surface et de I'épaisseur déposée. On peut donc en tirer un important
résultat du point de vue expérimental. Plus les profondeurs de tranchées sont importantes et plus la
variation énergétique entre deux positions sera grande bloquant localement la diffusion des flots et
empéchant la coalescence.

Aprés avoir présenté les mécanismes conditionnant le positionnement des nanostructures de Ge sur
un substrat de silicium nanostructuré, nous étudions dans le paragraphe suivant, la forme et les
déformations des flots de Ge par des mesures de diffractions des rayons X en incidence rasante
menées a I'ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) situé a Grenoble.
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IV.2. Etude de la croissance de Germanium par la diffraction des rayons X en incidence
rasante (GIXRD)

Des croissances de Ge ont été réalisées sur des échantillons Tw et TwSOI nanostructurés
dans deux batis d’épitaxie ultravide situés sur les lignes CRG - BM32 et ID01 de I'ESRF pour effectuer
des mesures de diffraction des rayons X en incidence rasante.

IV.2.1. Description de la technique de diffraction des rayons X en incidence rasante
(GIXD) appliquée aux substrats nanostructurés TwSOI

Afin de minimiser la pénétration du faisceau de rayons X dans le volume et d'étre sensible aux
contraintes (dislocations, motifs enterrés ...) et a la croissance d"lots de Ge, la diffraction s'effectue en
incidence rasante (GIXRD pour « Grazing Incidence X-Ray Diffraction »), pour un angle proche de
I'angle critique de réflexion totale (voir Annexe B pour une bréve description de la technique). La
Figure IV-11(a) présente la configuration de mesure dans l'espace réel et la Figure IV-11(b) un
schéma dans I'espace réciproque.

L'intensité diffractée est mesurée en un point de I'espace réciproque repéré par I'extrémité du vecteur
de transfert de moment Q (=2n/d avec d la distance inter-réticulaire) dont les composantes peuvent
s’exprimer en fonction des angles d'incidences et d'émergences définis sur la Figure IV-11(a) (voir
chapitre précédent et annexe B pour plus de détails). Le référentiel tracé sur la Figure IV-11(b) est le
référentiel moyen, autrement dit situé a l'interface de collage, et donc a W/2 du réseau de la couche
supérieure et a W/2 du réseau de la couche inférieure avec W I'angle de torsion imposé lors du collage
par adhésion moléculaire.
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Figure 1V-11 : (a) Définition des angles et vecteurs utili  sés en diffraction en incidence rasante.
(b) L'espace réciproque, autour d'une raie de diffr  action, dans le plan Q , = 0. Le référentiel
tracé est le référentiel moyen, les points orange r  eprésentent les nceuds du référentiel moyen,
les points gris représentant une partie des pics de diffraction dus au réseau de dislocations de
torsion pure. Les deux points rouges symbolisent le s pics de Bragg de la Couche (L) et du
Substrat (S) (couche supérieure et inférieure de pa  rt et d’autre du réseau de dislocations pour
un substrat TwSOI) et W l'angle de désorientation entre les deux cristaux. Les différents
balayages angulaires utilisés sont indiqués par les fleches rouges (balayage radial) et bleues
(balayage transverse).

139



Chapitre 1V ! Etude de la Croissance de Nano-Structures de Germanium

Construction de l'espace réciprogue du réseau de dislocations de torsion pures !

- Le réseau réciproque du réseau de dislocations (ou de la structuration de surface) peut étre
positionné dans le référentiel moyen associé au collage. Le réseau réciproque d’un réseau carré de
périodicité A est un réseau carré de périodicité 2n/A. Chaque noeud du réseau réciproque du réseau de
dislocations est donc séparé de 2n/A.

- D'autre part, le noeud (220) du référentiel moyen se trouve exactement au milieu des noeuds des
pics de Bragg de la couche et du substrat. En effet, d'apres la formule de Frank, pour de faibles
angles de torsion W, la distance entre deux nceuds du réseau réciproque du réseau de dislocations est
qus = 2n/(agV2/2W). La distance, dans I'espace réciproque, des deux pics de Bragg de la couche et du
substrat séparés d’un angle W se trouve a : W X g0 = W X 21 X 2V2/ay = 2q, A partir d'un calcul
similaire, la distance entre les pics de Bragg de la couche et du substrat autour de la raie (440) du
référentiel moyen est égale a 4q,; (voir schéma de I'espace réciproque Figure IV-11).

Construction de la cartographie des déformations dans l'espace réciproque induites par le
réseau de dislocations :

Pour étudier les contraintes proches de la surface lors de la croissance des flots, nous nous
intéressons uniquement a la diffraction de plans perpendiculaires a la surface, c'est-a-dire aux noeuds
de l'espace réciproque du type {hk0}, et plus particulierement aux réflexions mesurables (220) et
(440). Autour de ces noeuds, I'espace réciproque du réseau de dislocations (ou de la structuration de
surface) est sondé par le vecteur de transfert de moment Q grace a différents balayages angulaires :

- Le balayage transverse (souvent appelé w-scan) du vecteur de transfert de moment Q (constant) est
réalisé en effectuant une rotation de I'échantillon autour de sa normale (pour une position du
détecteur fixe). Ce type de balayage permet de sonder I'espace réciproque comme illustré par les
fleches bleues sur la Figure IV-11(b). Le trajet de ce balayage est en réalité un arc de cercle mais
puisque I'amplitude du balayage est trés faible, il est approximé par une droite. Ce balayage permet,
en autre, de déterminer le facteur de forme de I'objet diffractant pour une valeur de paramétre de
maille donnée (comme cela a été montré dans le chapitre précédent lors de la simulation du signal de
diffraction permettant I'extraction des paramétres caractéristiques de la structuration de surface en
absence du réseau de dislocations) ainsi que la présence du réseau de dislocations enterrées.

- Le balayage radial du vecteur de transfert de moment Q (= 4xsinB;/\) est réalisé en effectuant une
rotation simultanée de I'échantillon autour de sa normale (Aw) et du détecteur (2xAw). Ce type de
balayage permet de sonder I'espace réciproque comme illustré par les fleches rouges sur la Figure
IV-11(b), i.e. un déplacement du vecteur de transfert de moment le long d'une droite passant par
I'origine du réseau réciproque et le point (hk0) considéré. Dans cette configuration, la variation du
module du vecteur de transfert de moment permet de sonder différents paramétres de mailles
puisqu’il peut également s'écrire dans I'espace réciproque : Q = 2r/d avec d = a/V(h2+k2+I2) ou a
est le paramétre de maille de I'objet sondé et h,k,l les coordonnées du nceud sondé dans I'espace
réciproque. Ce type de balayage permet ainsi de déterminer les déformations et par conséquent les
contraintes.

Du fait du grand nombre de nceuds du réseau de dislocations (ou de la structuration de surface), il est
plus aisé de travailler avec les indices de Miller liés au réseau de dislocations (H,K). Pour ce faire, nous
supposons le collage commensurable ol la coincidence entre les deux cristaux est strictement
périodique. En d'autres termes, I'hypothése consiste a dire que la périodicité du réseau de dislocations
dont les lignes de dislocations sont orientées dans les directions <110> est un multiple de la distance
inter-atomique dans la direction <110>, a;v2/2, soit A = n x agV2/2, avec n un entier. Par exemple,
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si I'on considére le nceud (440) du silicium, les nceuds du réseau de dislocations dans |'espace
réciproque peuvent ainsi étre indexés a partir du ratio : A/dw4) avec A la périodicité du réseau de
dislocations et d440) la distance inter-réticulaire des plans (440) (voir schéma de la Figure IV-12).

<010>

Figure  IV-12: Schéma de

L.(Ndmw}’ -2) 'espace réciproque (dans le
° H plan Q, = 0) indexé avec les
(440) <> (A/d 440, 0) indices de Miller du réseau de
7 dislocations (H,K). Un exemple

S (Nd 440y, +2) est montré pour le nceud (440)
/ du référentiel moyen et avec un
K réseau de dislocations de

périodicité A.

—
(H, K) = (0, 0)

Les cartographies de l'intensité diffractée des rayons X en incidence rasante ont été effectuées autour
du noeud (440) du référentiel moyen afin d'augmenter la séparation des pics dans |'espace réciproque
(voir Figure IV-11(b)). En effet, I'arc de cercle défini par I'extrémité du vecteur de transfert de
moment Q est plus grand au voisinage de la réflexion (440) qu’au voisinage de la réflexion (220)
comme illustré sur la Figure IV-11(b). L'ordre 0 du réseau de dislocations (autrement dit le noeud
(440) du référentiel moyen) est indexé par (H,K) = (A/du40), 0) et les pics de Bragg de la couche
collée (L) et du substrat (S) (respectivement couche supérieure et inférieure pour un échantillon
TwSOI) sont respectivement (A/d40), -2) et (A/d(a0), +2) comme indiqué sur le schéma de la Figure
Iv-12.

IV.2.2. Résultats de diffraction sur des échantillons de périodicité A = 20 nm

IV.2.2.a) Estimation de la contrainte et de l'interdiffusion

Les expériences de diffraction ont été réalisées sur la ligne ID01 de I'ESRF sur un échantillon
Tw Bulk (sans couche d'oxyde enterré) nanostructuré par une double gravure chimique préférentielle
de périodicité de l'ordre de 20 nm. Cette valeur a été vérifiée a partir d'un balayage transverse (w-
scan) autour de la réflexion (440). La distance angulaire entre les pics de Bragg de la couche et du
substrat (non présenté) ont permis d’en déduire une périodicité A = 19.68 nm. La cartographie des
intensités diffractées de cet échantillon a été mesurée dans l'espace réciproque du réseau de
dislocations et la matrice d’orientation du réseau de dislocations permettant d'indexer les pics a partir
des indices de Miller liés au réseau de dislocations (H, K) a été calculée a partir du ratio : A/d40) =
N[ag/(4V2)] =~ 205 u.r.r. (unité du réseau réciproque en 2r/A). Par conséquent, dans le plan (H, K),
la réflexion des pics de Bragg de la couche et du substrat peuvent étre indexées par (205, -2) et (205,
+2) respectivement, comme illustrée sur la Figure IV-12 et Figure IV-13(b).

La Figure IV-13 présente la morphologie de la structuration de surface de I"échantillon mesurée par
STM ainsi que la cartographie de l'intensité diffractée des rayons X en incidence rasante dans 'espace
réciproque autour des plans de diffraction (440) exprimés a partir des indices de Miller liés au réseau
de dislocations [IV-12].
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La mesure des pics de Bragg de la couche et du substrat confirme la présence du joint de grain et
donc que la gravure chimique préférentielle s'est stoppée avant que la surface n’atteigne l'interface de
collage. Autrement dit, les fonds des nano-tranchées n‘ont pas atteint les lignes de dislocations
enterrées.

214 4
212 .
2104
208+
206-5,- ;
204 TH SN
2028
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K (unité du réseau réciproque)
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S

H (unité du réseau réciproque)

Figure IV-13: (a) Image STM (200 x 200 nm?3 d’'une surface nanostructurée de périodicité A =
19.68 nm obtenue par une double gravure préférentie lle (Y7+Dash). (b) Cartographie de
l'intensité diffractée autour des pics de Bragg (44  0) de la couche (L) (205,-2) et du substrat (S)
(205, +2) dans l'espace réciproque du réseau de dis locations enterrées. Le point (205, 0)
correspond a l'ordre O du réseau de dislocations. E  nergie : 10 keV et angle d'incidence et
d’émergence = 0.175°

Sur ce méme type d'échantillon, des croissances de Ge ont été réalisées afin d'étudier la morphologie
et la déformation des ilots de Ge avant et aprés un recuit thermique. Sur deux morceaux d'un
échantillon de périodicité A ~ 19.86 £ 0.2 nm, déterminée par un balayage transverse autour de la
réflexion (440), avec une structuration de surface équivalente a celle illustrée sur la Figure IV-13, une
épaisseur d'environ 1 nm de Ge a été déposée a 600°C avec une vitesse de dépot de l'ordre de 0.07
nm/s. Un des échantillons a été ramené a température ambiante immédiatement aprés la croissance,
tandis que le second est resté une demi-heure a 600°C. Sur ces deux échantillons, des
caractérisations STM et des cartographies de l'intensité diffractée ont été réalisées.

La Figure IV-14 présente les observations STM et les cartographies de l'intensité diffractée des deux
échantillons. La valeur du ratio A/d40) €st environ égale dans ce cas a 207. Les pics de diffraction de
la couche et du substrat sont donc respectivement indexés par (207, -2) et (207, +2).

La Figure IV-14(a;) présente l'organisation latérale des ilots de Ge sur la surface pré-nanostructurée
par une double gravure chimique préférentielle. En fonction du recuit thermique, la morphologie des
flots de Ge a évolué. En effet, sur la Figure IV-14(a,) les flots de Ge avant le recuit sont presque plats
avec des tranchées assez abruptes dont la profondeur est de l'ordre de 5 nm, tandis que, aprés le
recuit (Figure IV-14(b,)) les ilots sont arrondis avec des tranchées moins abruptes et moins profondes
(entre 2 et 3 nm).
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Figure IV-14: Observations STM (100 x 100 nm? de la morp hologie des Tlots de Germanium
obtenus aprés une croissance d’'une épaisseur équiva lente de 1 nm avant (a ,) et aprés (b ;) un
recuit de 30 min a 600<C. Cartographie de l'intensi  té diffractée avant (a ,) et aprés (b ») le recuit
thermique autour de la raie (440) dans I'espace réc  iproque du réseau de dislocations enterrées.
Les cercles en pointillés indiquent la contribution du Ge avant (a,) et aprés (b,) un recuit
thermique.

D’autre part, sur la cartographie d'intensité diffractée de la Figure IV-14(a,) issue de I'échantillon
avant recuit, une large contribution du Ge est clairement apparente pour (H, K) ~ (201, -2) indiquant
une épitaxie des flots de Ge (ou de l'alliage SiGe) avec la couche collée (L). Celle-ci apparait pour une
valeur de H plus faible que pour le Si puisque le paramétre de maille du Ge (0.566 nm) est plus grand
que celui du silicium (0.5431 nm). De plus, sachant que le pic de Bragg d’un flot de Ge complétement
relaxé devrait étre situé a environ H = 199.1 u.r.r. (2n/A), les ilots de Ge ont dans ce cas une
déformation de l'ordre de 1% (=AH/H=(201-199.1)/199.1). Autrement dit, en absence de recuit, le
Ge a déja fortement relaxé sur la couche collée.

Apres le recuit (voir Figure IV-14(b,)), un fort élargissement de l'intensité diffractée se produit menant
a une dilution du signal dans le fond diffus du substrat et de la couche collée. Lors du recuit
thermique a 600°C, les atomes de Ge interdiffusent dans le silicium. Le paramétre de maille du
systéme devient alors celui d'un alliage dilué en Ge et les contributions de chaque élément sont trés
rapprochées sur la cartographie de la Figure IV-14(b,).

Ces observations ont également été observées lors de croissances sur substrat plan. Ce phénoméne
n‘est donc pas directement lié a la structuration de surface. Afin d’estimer la concentration de Ge dans
les flots, des mesures de diffraction anomales ont été réalisées sur I'échantillon non recuit.
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1V.2.2.b) Description de la technique de diffraction anomale des rayons X

Avant d'estimer la concentration de Ge au sein des ilots, nous allons tout d‘abord décrire
brievement la méthode de la diffraction anomale. Cette méthode non destructive permet d'étre
sensible au contraste chimique d’un élément au sein d’un alliage (en l'occurrence Si;,Ge,). L'intensité
diffractée étant proportionnelle au carré du facteur de diffusion atomique, une variation du facteur de
diffusion atomique d’une espéce (ici le Ge) va induire une modification de la valeur de lintensité
diffractée. C'est au voisinage d’un seuil d’absorption que cette variation sera la plus importante
[IV-13]. Dans le domaine des rayons X, les transitions électroniques K et L sont généralement
utilisées. La dépendance en énergie (E) et en transfert de moment (Q) du facteur de forme de
diffusion atomique peut s’exprimer par :

f(QE)= ((Q+ f(B+if (B (Eq. Iv-10)

avec fy la valeur du facteur de diffusion atomique (loin de la résonance) répertoriée dans les tables
internationales, f(E) et f(E) sont respectivement les parties réelles et imaginaires des corrections
dépendantes de I'énergie qui peuvent fortement varier au voisinage d’'un seuil d'absorption. La partie
réelle contribue a la diffusion et la partie imaginaire contribue a I'absorption des rayons X. Le facteur
de forme f, représente la transformée de Fourier de la densité électronique. Sa dépendance en Q (voir
Figure IV-16(a) dans le cas du Ge et du Si) refléte la distribution spatiale des électrons dans I'atome.
Pour une géométrie en transmission (6 = 0), f, est égal au nombre total d’électrons de I'atome et
diminue pour les grands transferts de moments Q. La diminution des termes correctifs f' et f* en
fonction du transfert de moment est généralement négligée car les électrons des couches internes,
qui sont responsables des termes correctifs, sont fortement localisés dans I'espace et par conséquent
leur facteur de diffusion s'étend davantage en Q (propriété de la transformée de Fourier) de telle
maniére qu'ils sont quasi constants en fonction de Q. Quant a leur dépendance en énergie, elle est
tracée sur la Figure IV-15. En pratique le facteur correctif f'(E) est mesurée par fluorescence (ou par
absorption), puis f(E) est déduit a partir de la relation de Kramers-Kronig [IV-16] pour les valeurs de
f'(E) proches du seuil dabsorption. Les autres valeurs de f'(E), loin du seuil, sont extraites des valeurs
des tables internationales (qui peuvent également étre extraites des réf. [IV-17] et [IV-18]).

L'approche la plus simple, et c'est celle qui a été retenue au cours de ce travail pour estimer la
concentration de Ge au sein des flots, consiste ensuite a mesurer deux balayages radiaux (sensible au
parametre de maille) a deux énergies différentes dont I'une est proche du seuil d'absorption de
I'espéce considérée (voir Figure IV-15) afin d'avoir une forte variation de lintensité diffractée
mesurée. D'autres équipes utilisent plus de deux énergies (par exemple 9 pour la réf. [IV-14] et 12
pour la réf. [IV-15]) de part et d'autre du seuil d’absorption pour augmenter la précision de
I'estimation de la concentration de I'espéce considérée. Aprés avoir mesuré les intensités diffractées a
ces différentes énergies on effectue le ratio de ces intensités, qui dans le cas d’un alliage Si;,Ge,
s'écrit :

lsi.0a (B _| @=X)[f(Q+ B(E)+ (BN + X §(Q+ £ B + ify( B
500 (B) W= XS(Q+ (E) +If(EN+ X £ Q+ £L ) + ifyf B)]|

Dans notre cas, il va s'agir de faire varier le facteur de diffusion atomique du Ge (pour un facteur de
diffusion atomique de silicium fixe) et pour ce faire deux énergies proches de la transition K du Ge
(environ 11,109 keV, voir Figure IV-15) sont choisies. Sachant que les énergies des seuils d'absorption
du Si (environ 1.83 keV pour la raie K) sont inférieures a celle de la transition K du Ge, les facteurs
correctifs (f(E) et f'(E)) du Si sont négligeables. Par conséquent, seul le facteur de diffusion atomique

|2

(Eq. IvV-11)
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du Ge sera modifié en fonction de I'énergie. Par ailleurs, le terme correctif f* du Ge peut étre négligé
car celui-ci est trés petit pour les deux énergies prises au dessous du seuil d'absorption du Ge (Figure
IV-15). Compte tenu de ces considérations, le ratio des intensités diffractées peut étre simplifié en :

lsice (B _|@-XU2(Q1+ 4 £1Q + £ B[
s 0o (E) |- Q1+ K i(Q + £ B)|

D’autre part, la sensibilité du signal peut étre nettement améliorée si les mesures sont effectuées pour
des transferts de moment Q grand. La Figure IV-16(b), extraite de la référence [IV-19], présente
I'évolution des ratios des intensités diffractées en fonction du transfert de moment Q pour deux
énergies proches du seuil d'absorption du Ge (E; = 11.043 keV et E, = 11.103 keV), dans le cas du Ge
pur et pour deux alliages : Siy.;Geg o et Sip3Geg 7. Il est montré que plus la mesure s'effectue a haut Q
et plus la différence des ratios d'intensité entre un Ge pur et un alliage est grand traduisant ainsi une
augmentation de la sensibilité de détection au Ge.

(Eq. IV-12)

I'I'Il'TI‘I'I'I'I'I_
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Figure 1V-15: Dépendance en énergie de la partie Figure 1V-16 : (a) Evolution de la partie réelle
réelle f et imaginaire f’ des facteurs correctifs du du facteur de diffusion atomique pour le
facteur de diffusion du Ge. silicium (pointillés) et le Ge a deux énergies

E; = 11043 eV (trait plein) et E , = 11103 eV
(tirets) en fonction du transfert de moment Q.

(b) Deépendance théorique du ratio des
intensités diffractées a E ; = 11.043 keV et a
E, = 11.103 keV en fonction du transfert de
moment Q pour le Ge pur (trait plein), pour
lalliage  Sio1Gepo (tirets) et Sio3Gep7
(pointillés) [ 1V-19].

Les lignes perpendiculaires indiquent les
positions des plans de diffraction sondés.

Les lignes perpendiculaires indiquent les deux
énergies E; et E, choisies pour étudier la
diffraction anomale [ 1V-19].

En effet, pour la raie (220), le ratio des intensités diffractées atteint 1.7 pour le Ge pur (voir Figure
IV-16(b)) et les différences de ratio d'intensité entre le Ge pur et les alliages SiGe sont tres faibles
comparativement aux différences obtenues pour des mesures réalisées a des réflexions plus grandes
(par exemple la réflexion (800)). Pour des valeurs de Q proches de la réflexion (220), le facteur de
diffusion du Ge est plus important que celui du Si, d’olu une trés faible variation du ratio des intensités
entrainant une extraction délicate de la concentration en Ge. Tandis pour des valeurs de Q proches de
la réflexion (800), le facteur de diffusion du Si devient plus important que celui du Ge, et le ratio des
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intensités pour du Ge pur atteint 4.7. De ce fait, la variation de ce ratio est de I'ordre de 22% pour
des valeurs de Q proches de (800) contre 9% proche de (220) pour une variation de Ge pur a l'alliage
Sip3Geg;. Par conséquent, la mesure des intensités pour des grandes valeurs de Q augmente
considérablement la détection d’une faible variation de la concentration de Ge dans un alliage Si,.Ge,.

En combinant les balayages transverses (qui détermine le facteur de forme de l'objet diffractant) et
radiaux (qui détermine le paramétre de maille au sein de I7lot), il est possible d’extraire le profil de
concentration de Ge dans Ilot [IV-19].

Ainsi, en mesurant les réflexions de Bragg pour des grands transferts de moment Q, on améliore a la
fois la sensibilité de la détection de la contribution du Ge ainsi que le pouvoir de séparation de deux
pics d'intensités.

IV.2.2.c) Estimation de la concentration de Germanium au sein des ilots

Cette technique a donc été utilisée pour estimer la concentration de Ge dans les flots auto-
organisés tout de suite aprés la croissance et avant le recuit de 30 min a 600°C. Les deux énergies
utilisées pour cette étude sont E; = 11.050 keV et E, = 11.103 keV (voir Figure IV-17).

107 3 T T T T 3 118 T T T T
[ ——E=11.050 keV

.o —E,=11.103 keV 16k
';‘ F
EX ~~
K} lé{ 14+
£ 12+

1 1 1 1 110 AMA 1 1 1
195 200 205 210 195 200 205 210
H [u.r.r.] H [u.r.r.]
(@) (b)

Figure 1V-17 : Balayage radial autour de la raie (440) sur le pic de la couche collée (autrement
dit autour de la raie (H,K) = (201, -2)) de I'échan tillon présenté sur la Figure 1V-14(b) pour deux
énergies (E ;= 11. 050 keV et E,=11.103 keV ) au dessous du seuil d'absorption du Germanium.
(b) Ratio des deux intensités en fonction de I'indi  ce de Miller H du réseau réciproque du réseau
de dislocations.

La Figure IV-17 présente les résultats de mesure des intensités diffractées pour les deux énergies
considérées au dessous du seuil d'absorption de Ge et le rapport des intensités mesurées a ces deux
énergies autour de la raie (440). Nous pouvons vérifier que l'intensité diffractée pour I'énergie E; est
plus grande que l'intensité diffractée pour I'énergie E, du fait que le facteur correctif f' du facteur de
diffusion (négatif voir Figure IV-15) est plus important a I'énergie E, qu'a E;. La Figure IV-17(b)
présente I'évolution du ratio des deux intensités diffractées en fonction de l'indice de Miller H du
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réseau réciproque du réseau de dislocations enterrées. La contribution du Ge autour de (H, K) = (201,
-2) est clairement mise en évidence comme illustré sur la Figure IV-14(b)".

A partir de ce ratio via I'Eq. IV-12, nous pouvons donc en déduire la concentration x de Ge au sein des
flots. Cependant, il faut avant tout déterminer les facteurs de diffusion atomique fy(Q) du Si et du Ge
aux valeurs de Q balayés lors du balayage radial en H. Pour ce faire, nous écrivons :

Q(H) = H.2—” (Eq. IV-13)
N
Avec H lindice de Miller balayé dans l'espace du réseau réciproque du réseau de dislocations
enterrées et A la périodicité du réseau de dislocations déterminée lors du balayage transverse (=
19.86 nm). Connaissant les valeurs de Q pour chaque valeur de H, nous pouvons en déduire les
valeurs des facteurs de diffusion atomique fy(Q) (voir Figure IV-16(a)) via les tables internationales et
par conséquent la valeur de la concentration x de Ge.

La concentration x de Ge peut étre tracée en fonction du paramétre de maille sondé lors du balayage
radial (voir Figure IV-18). L'extraction du parameétre de maille (a,) peut s'effectuer a partir de I'Eq. IV-
14:

H ,
a,(H)=agy+ aSi(1—2—07) (Eq. 1v-14)

Avec Hs; = 207, la valeur de lindice de Miller de la réflexion (440) du Si exprimée dans le réseau
réciprogue du réseau de dislocations.

Figure IV-18: Estimation de la
concentration de Ge a partir des valeurs
du ratio des intensités diffractées pour les
deux énergies (E ; = 11.050 keV et E, =
11.103 keV) au dessous du seuil
d’'absorption du Ge pour la réflexion (440).

Concentration de Ge [%]

53 54 55 56 5,7 5,8
Paramétre de maille [A]

Les ilots formés lors de la croissance ont une concentration maximum de Ge prés de 40 £10%
confirmant la forte interdiffusion au cours des 14 minutes de dépot. Pour tenter de quantifier cette
interdiffusion, nous allons extraire de l'intensité diffractée la contribution du Si et du Ge en estimant
leur facteur de structure respectif.

! Le pic de droite résulte probablement des effets de fond diffus a la base du pic intense de Si. Des effets identiques sont
observés pour des croissances de boites quantiques sur substrat plan. Ils sont difficiles a estimer quantitativement.
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1V.2.2.d) Extraction des facteurs de diffusion atomique du Si et du Ge

La technique de diffraction anomale a également été utilisée pour extraire les facteurs de
diffusion atomique du Si et du Ge. En reprenant I'Eq. IV-10 pour le Si et le Ge, il vient :

foe(Q E) = f,6e(Q + fou( B+ if e B) (Eq. IV-15)
et pour les autres atomes (Si) :
f$(Q.E)= f,5(Q+ f5(B+ ifg (B (Eq. IV-16)

Selon un formalisme introduit par J. Karles [IV-20], trois facteurs de structures peuvent étre définis
pour exprimer l'intensité diffractée :

@ =3 (@ =3 (& =| R &

. Ge I, Ge — idee ) , IV
Feo(Q) = z fo. ce(Q) doR =Z £.{Q e‘” j =|| Feu e (Eq. IV-17)
! j

F Q) =F..(Q+Fy(Q =|F| &

Fee regroupe la contribution de Thomson (fonction de Q) des atomes de Ge, et Fs; la contribution des
atomes de Si. Parmi les 6 inconnues IIFgell, ¢ce lIFsill, ¢si, IIF7ll, et o7 seules 4 sont indépendantes
puisque Fr = Fge + Fg. La Figure IV-19 représente dans le plan complexe les 6 inconnues ainsi
définies.

 /m
Figure 1V-19: Construction dans le

plan complexe des facteurs de
structure et de leurs phases [ 1V-22].

Dans l'approximation de Born (i.e. de diffusion simple) le facteur de structure s'écrit, en un point Q de
I'espace réciproque, pour une énergie donnée, et en tenant compte des corrections anomales [IV-21]:

_ I | CS)) ,
F(Q.E)=R(Q +f—@[ B B + ifed B] & (Eq. Iv-18)
D’ou l'intensité diffractée :
— — H FGe(é)H . N
1Q,BE)=|R Q)2+ —= fhc.( B+ Te(B)F+
fO,Ge((?) ,
_ _ (Eq. Iv-19)
Fo Q| @] . S |
2 : [foce(E)COS@r =@ )+ Ty c(E)SING 0 &),
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Pour une réflexion donnée (Q fixé), et connaissant notamment les variations des termes correctifs
anomaux du Ge avec |'énergie (voir Figure IV-15), il suffit a priori de 3 mesures de l'intensité pour en
déduire Ap = ¢r — ¢ge, Fr, €t Fee. Il est alors possible d’en déduire o1 - ¢g; et Fg;, ainsi que ¢o— ¢ge

Cependant, I'utilisation de 3 énergies est trés souvent insuffisante pour extraire ces paramétres. Pour
augmenter la précision d’extraction, nous avons utilisé une méthode développée par V. Favre-Nicolin
[IV-21] qui consiste a utiliser 12 énergies (de part et d’autre du seuil d’absorption du Ge dans une
gamme de 100 eV) pour affiner les paramétres structuraux Ag, Fr, et Fg. en ajustant une intensité
calculée I, (E) (Eq. IV-18) aux différentes intensités expérimentales I, (E;) par la méthode des
moindres carrés. Pour davantage de détails le lecteur pourra se reporter aux références [IV-21] et
[IV-22]. Ce programme permettant d’extraire ces paramétres est nommé NanoMAD (pour
« Multiwavelength Anomalous Diffraction ») et a été écrit en langage C++ par V. Favre-Nicolin
[Iv-21].

L'échantillon étudié est celui observé au MEB sur la Figure IV-2. Il s'agit d'un échantillon TwSOI
nanostructuré par une double gravure chimique préférentielle de périodicité 20 nm. Nous avons donc
effectué un balayage radial autour de la réflexion (220) pour chague monocouche de Ge déposée a
500 °C (Figure 1V-20(a)).

10°
®— 6MC - Substrat TwSOI »
> ®- BMC - Substrat plan Si(001) ||
10 |
Bl
g 5 10° I
E: a .'l.i
\ B} L
b = 10° " owem
E c - "y g b [
[} ﬁ " = ] m
t £ 4 ! \ Lt
= 10 | .
| N
L !
10° ) | 1\\
I 1 1 1 1 1 1
2.05 1,90 1,92 1,94 1,96 1,98 2,00 2,02 2,04
H [u.r.r]
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Figure 1V-20: (a) Balayages radiaux en incidence rasante  autour de la raie (220) du silicium
pour chague monocouche de Ge déposée a 500 € sur u  n substrat TwSOI nanostructuré ( A =
20 nm). (b) Comparaison de l'intensité diffractée i  ssue d'une croissance de 6 monocouches de
Ge a 500C sur un substrat TwSOI nanostructuré (A = 20 nm) et sur un substrat de Si (001)
plan. Energie = 11 keV. Angles d’incidence et d’éme  rgence : a; = a; = 0.166 °

Sur la Figure IV-20(a), nous pouvons constater les pics satellites dus a la structuration de surface
périodique et au champ de contrainte périodique engendrée par le réseau de dislocations enterrées.
On peut également constater un début de relaxation du Ge dés la seconde monocouche déposée se
traduisant par un épaulement du signal. En d’autres termes, la couche de mouillage semble étre de
I'ordre d’'une monocouche contrairement a ce qui est observé sur un substrat de Si (001) plan
(équivalent @ 3 - 4 monocouches). Au dessus de 2 monocouches, I'épaulement se décale
progressivement vers les faibles valeurs de H se rapprochant de la valeur théorique de l'indice de
Miller d’'une couche de Ge complétement relaxée (H = 1.92). Ceci indique une augmentation relative
de la relaxation au sein, ou au dessous, de ITlot. Il est intéressant de noter que cette relaxation est
plus faible que celle obtenue, a la méme température de croissance, sur un substrat plan puisque
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I'épaulement du signal provenant d’un substrat plan s’étale moins en H que celui obtenu a partir d’'un
échantillon Tw comme illustré sur la Figure IV-20(b).

Par la suite nous avons effectué ce méme type de mesure pour 9 énergies (E; = 11.093 keV, E, =
11.098 keV, E; = 11.101 keV, E; = 11.102 keV, Es = 11.103 keV, Es = 11.104 keV, E; = 11.105 keV,
Eg = 11.108 keV, Eq = 11.153 keV) dans le but d’extraire les facteurs de structure du Ge et du Si pour
chaque monocouche déposée de la Figure IV-20. Autrement dit, nous allons extraire les contributions
du Si et du Ge contenues dans le signal mesuré de diffraction. La Figure IV-21(a-b) présente les
facteurs de structure du Ge (Fg.) et du Si (Fg) extraits de la méthode développée précédemment en
fonction du nombre de monocouches déposées.
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Figure 1V-21: Facteurs de structure du (a) Ge et du (b) S i extraits des mesures GIXRD pour 9
énergies de part et d’autre du seuil d’absorption d u Ge. (c¢) Evolution de la valeur maximale du
facteur de structure du Si et du Ge en fonction du nombre de monocouches déposées de Ge.
(d) Evolution de la position du maximum du facteur de structure (indexé par I'indice de Miller

H) en fonction du nombre de monocouches déposées de Ge.

Dés la seconde monocouche de Ge déposée, le facteur de structure du Ge et du Si augmente en
fonction de la quantité de matiére déposée. Les deux signaux se décalent vers les faibles valeurs de
H. En ce qui concerne le Ge, ce comportement est logique puisqu'il tend vers sa valeur relaxée (H =
1,92), en revanche pour le Si, ce décalage indique que, soit le Si a diffusé au sein de I'lot de Ge, soit
on assiste a la relaxation/déformation du substrat structuré (le plot de Si se déforme pour s'adapter
au paramétre de maille du Ge). Des simulations atomistiques sont actuellement en cours pour tenter
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de répondre a cette question®. Ces observations confirment néanmoins les analyses précédentes avec
les cartographies d'intensité diffractée et I'estimation de la concentration de Ge au sein de Ilot.

La Figure IV-21(c) présente I'évolution du maximum du facteur de structure du Ge et du Si pour des
valeurs de H inférieures a 1.98 en fonction du nombre de monocouches déposées de Ge. L'évolution
du facteur de structure du Ge en fonction du nombre de monocouches de Ge déposées est beaucoup
plus rapide que celui du Si. La position de ces maxima en terme d’indice de Miller H est également
tracée en fonction du nombre de monocouche de Ge déposée (Figure IV-21(d)) et ces maxima
tendent vers des faibles valeurs de H et plus particulierement vers la valeur du Ge complétement
relaxée a environ 1.92.

Aprés avoir étudié la croissance de Ge par la diffraction des rayons X en incidence rasante sur des
surfaces nanostructurées de périodicité 20 nm, dans le paragraphe suivant nous étudions la
croissance de Ge sur une surface structurée de périodicité 50 nm par la diffusion des rayons X en
incidence rasante.

IV.3. Etude de la croissance de Germanium par la diffusion des rayons X aux petits angles
en incidence rasante (GISAXS)

Dans cette partie, nous étudions une croissance dilots de Ge sur un substrat TwSOI
nanostructuré obtenu par une double gravure chimique préférentielle de périodicité 50 nm en
combinant la diffraction et la diffusion des rayons X en incidence rasante. La diffraction des rayons X
permet d'estimer les contraintes, la diffusion des rayons X permet I'étude d'objets de tailles
nanomeétriques (en surface ou enterrés a de faibles profondeurs) en donnant des informations sur la
taille moyenne et la morphologie des objets (présence de facettes) ou les corrélations spatiales entre
les objets. Cette technique permet de suivre I'évolution d'une morphologie de surface in-situ pendant
un dépdt (lent en général) [IV-23].

Avant d’analyser les résultats issus des observations MEB et des techniques des rayons X en incidence
rasante, la technique de diffusion des rayons X aux petits angles en incidence rasante (GISAXS pour
« Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering ») est brievement présentée.

IV.3.1. Description de la technique de la diffusion des rayons X aux petits angles en
incidence rasante (GISAXS)

La géométrie de la mesure est présentée sur la Figure IV-22(a). En complément de la
réflectivité X qui consiste a mesurer l'intensité spéculaire permettant d’accéder aux variations de
densité électronique perpendiculaire a la surface, la technique GISAXS mesure l'intensité diffusée hors
spéculaire au voisinage de 'origine du réseau réciproque.

2 Calculs basés sur le code développé par C. Priester (voir réf.[IV-10])
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tige spéculaire

tige de diffusion rebond d'intensité

par des facettes
d'argent (111)

(a) (b)

Figure IV-22 : (a) Géométrie d'une expérience de GISAXS av ec respectivement a;et a;les angles
d’'incidence et d’émergence. Le signal diffusé par |  a topographie de surface est collecté par
une caméra CCD (Charge Coupled Digital) [ IV-23]. (b) Cliché expérimental obtenue pour un
dépdt équivalent de 2 nm d'argent sur MgO(001) & 55 0 K. Le faisceau est aligné selon la
direction <110> du substrat. L’échelle des intensit  és est logarithmique : a un changement de
couleur correspond une décade d'intensité, le maxim um étant la couleur blanche, h et d sont
respectivement la hauteur et la taille latérale des agrégats ; D est la distance moyenne entre
agrégats [ 1V-24].

Des informations sur les corrélations latérales, les formes et les tailles d'agrégats peuvent étre
extraites comme illustré sur la Figure IV-22(b) qui présente un cliché expérimental GISAXS obtenu lors
d’'un dépot équivalent de 2 nm d’Ag sur MgO(001) a 550 K (Figure IV-22(b)) extrait de la theése de F.
Leroy [IV-24].L'image GISAXS, qui est une image enregistrée par une caméra CCD, donne donc une
cartographie d'intensité diffusée dont I'abscisse est une mesure de I'angle 20 et I'ordonné une mesure
de I'angle & Connaissant la distance « échantillon — caméra CCD », le nombre de pixel sur la caméra
(1152 x 1241) et la taille des pixels (56.25 pum), limage peut directement étre convertie en
coordonnées Q; et Q.. En effet, d'aprés la Figure IV-22(a), nous pouvons écrire :

Sin(26) = (largeur du pixel x n° Pixel)/ distance (Ech. — Cam. CCD)
Sin(as) = (largeur du pixel x n° Pixel)/ distance (Ech. — Cam. CCD)

Et connaissant, I'expression de Qy, Q,, et Q, en fonction de 6 et o; (voir Eq. III-1), il vient :

— 2 2
Q=VR*Q (Eq. IV-20)
QD = Qz

Le cliché est symétrique par rapport a la tige spéculaire en Q;, = 0 qui est masquée par un puit pour
masquer les faisceaux directs et réfléchis de forte intensité. De part et d'autre de cette tige, deux pics
de corrélations caractéristiques d'une interférence constructive entre les ondes diffusées par les
nanoparticules peuvent étre distingués. L'écart angulaire entre ces lobes est inversement
proportionnel a la distance moyenne D entre les agrégats. La hauteur h des nanostructures peut étre
obtenue en mesurant la décroissance de l'intensité du pic principal le long de Qu. Une caractéristique
particuliére de ce cliché est la présence d'une tige inclinée par rapport a la normale a la surface qui
peut s'interpréter en évoquant la diffusion par les facettes des nanostructures.

D’un point de vue quantitatif, en considérant le faisceau incident comme une onde plane, I'amplitude
diffusée peut s'écrire :
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A@) = A(df p(p) e dy (Eq. Iv-21)

Avec A.(q) I'amplitude diffusée par un électron et p(r;) la densité électronique. L'intensité est obtenue
en multipliant I'amplitude diffusée par son complexe conjugué :

(@) O[] p(r) p(r,)e ™" drdr, (Eq. Iv-22)

Le changement de variable r=r;-r, permet décrire lintensité diffusée par une particule comme la
transformée de Fourier de la fonction de Patterson :

P(r)O H o(r)p(r, —r)r, (Eq. IV-23)
La fonction de Patterson P(r) est directement liée a la fonction de corrélation des fluctuations de

densité G(r) a travers la relation G(F) = P(F) -V p,° (V étant le volume diffusant pour lequel la

fonction de Patterson est calculée et py la densité électronique moyenne). L'intensité diffusée est donc
sensible a toute variation de densité électronique. L'intensité s'écrit donc :

1(q) = j G(r)e™" dr (Eq. IV-24)

Cette expression de l'intensité diffusée par une particule n'est autre que le facteur de forme de la
particules que nous noterons F(q). Pour décrire les corrélations latérales entre les particules a la
surface, nous pouvons introduire une fonction S(q), nommée facteur de structure. L'intensité peut
s'écrire alors :

1 (@) = ANF(d) ¥ g Tay) (Eq. IV-25)
avec A une constante, N le nombre de nanoparticules et T le coefficient de Fresnel en transmission.

Pour une présentation plus exhaustive des techniques de diffusion centrale, et pour un formalisme
plus approfondi, on se reportera aux travaux de Guinier et Fournet [IV-25] et de Levine [IV-26], aux
théses de Robah [IV-27] et Revenant [IV-28] et pour l'analyse et la simulation du GISAXS on se
reportera aux travaux de Lazzari [IV-29] ainsi qu‘aux travaux de Renaud ([IV-23], [IV-30]).

Dans le paragraphe suivant, nous présentons les résultats d'une étude GISAXS combinée a la
diffraction des rayons X lors d’une croissance d‘llots de Ge sur un substrat TwSOI nanostructuré de
périodicité 50 nm.

IV.3.2. Etude de la croissance de Ge sur substrat TwWSOI nanostructuré par les techniques
de rayons X en incidence rasante.

L'échantillon étudié ici est identique a celui ayant été analysé pour extraire les paramétres de
la structuration de surface (voir Chapitre précédent). Le réseau de dislocations enterrées a
complétement été gravé comme on a pu le vérifier par ellipsométrie et le confirmer par des mesures
de GIXRD (voir par exemple la Figure IV-23). Les profondeurs de tranchées sont de l'ordre de 3 nm.
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GIXRD

Figure 1V-23: Cliché GIXRD et GISAXS suivant l'azimut <11 0> d'un échantillon TwSOI
nanostructuré ( A = 50 nm) avant croissance de Ge. E = 10 keV et ang les d'incidence et
d'émergence : a,=a; = 0.166°

Lors de l'analyse de I'échantillon par les rayons X, nous mesurons simultanément la diffraction et la
diffusion. Le cliché GISAXS de la Figure IV-23 présente des tiges régulierement espacées de part et
d’autre de la tige spéculaire paralléles a I'axe Q,. Ces tiges sont caractéristiques d’une organisation
périodique de la structuration périodique de surface. La périodicité de la nanostructuration de surface
peut donc étre extraite en mesurant la distance entre chaque tige qui dans ce cas donne une
périodicité de = 50 nm. La seconde remarque est que le cliché GISAXS n’est pas tout a fait symétrique
par rapport a la tige spéculaire ce qui est dii a un désalignement par rapport a w. D’autre part,
I'absence de tiges inclinées indique que les plots de Si ordonnés ne sont pas facettés suivant l'azimut
<110>.

En effectuant des profils le long de Q,, et en utilisant le programme ISGISAXS développé par R. Lazzari
[IV-29], il est possible d’extraire les profondeurs de tranchées ainsi que la largeur des mésas et la
périodicité de la structuration de surface. Ce type de traitement quantitatif est actuellement en cours.

Sur cet échantillon, 7 monocouches de Ge ont été déposées a 500 °C, et pour chague monocouche
déposée, des mesures GIXRD et GISAXS ont été réalisées afin de suivre respectivement I'évolution
des contraintes, la forme et la corrélation spatiale des ilots de Ge en cours de dépot.

La Figure IV-24 présente les observations MEB de la surface structurée finale aprés la croissance des
7 monocouches de Ge. Sur les différentes images, de nombreux ilots de différentes tailles sont
observés et notamment la présence d'ilots facettés ainsi que la présence de la structuration de
surface. En vue plane (Figure IV-24(a-b)), il est difficile d’observer la présence du Ge sur les mésas,
en revanche en vue légérement transverse (Figure IV-24(c-d)) un léger gonflement au niveau des
mésas peut étre observé qui serait vraisemblablement d{i au Ge. Il est donc difficile de conclure quant
a l'auto-organisation latérale des ilots de Ge.
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(©

Figure 1V-24 : Observations MEB en vue plane (a-b) et déso rientée (« tiltée ») en coupe (c-d) de
la surface d'un échantillon TwSOI nanostructuré (A = 50 nm) aprés une croissance de 7
monocouches de Ge a 500 C. Les cercles noirs indig  uent quelques Tlots de Ge facettés.

= Etude GIXRD

Pour chaque monocouche de Ge déposée, des mesures de diffraction des rayons X en incidence
rasante ont été effectuées autour des raies (220) et (440) du Si.

Sur la Figure IV-25(a) nous pouvons constater, dés la seconde monocouche déposée de Ge, la
relaxation du Ge. Puis au fur et a mesure de la croissance, la relaxation augmente avec I'épaisseur
déposée et le pic de diffraction associé tend vers la valeur d’une couche de Ge complétement relaxée
(H = 1.92). En effectuant un balayage radial autour de la réflexion (440), nous pouvons également
constater la relaxation du Ge mais dans ce cas deux épaulements semblent se développer au cours de
la croissance (indiqué par le cercle sur la Figure IV-25(b)). Ceci dénote une croissance bimodale, a
savoir une croissance induisant majoritairement deux tailles dllots. Comme déja mentionné
précédemment, plus le vecteur de transfert de moment Q est grand (Q(440)>Q220)) €t plus le pouvoir
de séparation de deux pics d'intensité est grand. En effet, dans I'espace réciproque la distance entre
la réflexion Hg=2 du Si et Hge=1.92 du Ge pur (égale a 0.08) est plus petite que la distance entre la
réflexion Hs;=4 et Hg.=3.84 (égale a 0.16). Par conséquent, lorsque nous effectuons un balayage
radial au voisinage du pic de réflexion (440) du Si, nous sommes plus sensibles a de faibles variations
du paramétre de maille que lors de balayages au voisinage du pic de réflexion (220). Sur la Figure
IV-25(b), nous constatons donc deux types d‘ilots avec des niveaux de contraintes différents dés la
croissance de la 4°™ monocouche de Ge. Par exemple, aprés une croissance de 7 monocouches de
Ge, le premier épaulement situé a environ H = 3.95 correspond a des ilots de Ge contraints a environ
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3 % et le second situé a environ H = 3.875 correspond a des flots de Ge contraints a environ 1 %. Les
flots de Ge sont donc fortement relaxés comme nous l'avions déja mentionné précédemment. Nous
pouvons supposer que les ilots responsables de I'épaulement au voisinage de H ~ 3.875 sont les gros
flots facettés observés sur les observations MEB de la Figure IV-24 et I'épaulement au voisinage de H
~ 3.95 serait d{ aux flots organisés sur les mésas de la structuration de surface illustré par le léger
gonflement observé sur la Figure IV-24(c,d).

Intensité [u.a.]

Intensité [u.a.]

H [u.r.r.]

(@) (b)

Figure IV-25: Balayages radiaux au voisinage de la réflex ion (a) (220) et (b) (440) du silicium
pour chaque monocouche de Ge déposée sur une surfac e nanostructurée A =50 nm. Energie =
10 keV, angle d'incidence et d’émergence: a; = a; = 0.166° Les droites verticales en pointillé
indiquent les valeurs de H pour le Ge complétement relaxé au voisinage des pics de réflexion
(220) et (440) du Si soit respectivementH =1.92 et H =3.84.

* Etude GISAXS

Pour vérifier cette hypothése, nous allons étudier les clichés GISAXS enregistrés pour chaque
monocouche de Ge déposée. Pour estimer I'impact du Ge, nous avons soustrait chaque cliché GISAXS
mesuré pour chaque monocouche déposée par le cliché GISAXS sans couche de Ge (voir Figure
IV-26). Le cliché GISAXS de la seconde monocouche n‘a pas été enregistré a cause d’un probléme
expérimental. Cependant, nous pouvons constater I'apparition des tiges inclinées dés la croissance de
la 3*™ monocouche de Ge indiquant la présence d'flots facettés. Ces tiges inclinées sont de plus en
plus marquées au cours du dépot. L'angle entre I'axe Q; et la direction de cette tige est caractéristique
d’une facette orientée selon un plan {113} [IV-31] ce qui confirment les observations MEB. Dans tous
les cas, les tiges régulierement espacées paralléles a I'axe Q, sont toujours visibles indiquant un ordre
a longue distance sur la surface de périodicité égale a celle de la structuration de surface.

Cependant, ces observations qualitatives ne permettent pas de conclure sur l'auto-organisation des
flots de Ge induite par la morphologie de surface. Le signal contenu dans les tiges provient d'objets
ordonnés sur la surface tandis que des objets désordonnés sur la surface donnent lieu a un signal plus
diffus qui s'étend hors des tiges. En d’autres termes, pour savoir si le Ge s’est organisé vis-a-vis de la
structuration de surface au cours du dépét, il faudrait connaitre la contribution du Ge au niveau des
tiges paralléles a I'axe Q, et entre ces tiges pour chaque monocouche de Ge déposée.
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Q) [110]

t \ 1
(b) 3MC — OMC

() 4MC — OM

L .
(f) 7TMC — OMC

. i
(d) 5MC — OMC (e) BMC — OMC

Figure 1V-26: Clichés GISAXS obtenus par soustraction du cliché brut par le cliché GISAXS
sans monocouche de Ge pour (a) 1 MC, (b) 3 MC, (c) 4 MC, (d)5 MC, (e) 6 MC, (f) 7 MC de Ge
déposée a 500 T sur une surface nanostructurée A =50 nm.

Une technique permettant d'extraire la contribution du Ge contenue dans les tiges et hors des tiges
est la méthode du GISAXS anomale. De la méme maniére que la diffraction anomale, la technique
GISAXS anomale consiste a réaliser plusieurs mesures a différentes énergies de part et d’autre du
seuil d'absorption du Ge pour extraire les facteurs de structure Fg., et Fs; définis précédemment (Eg.
IV-17) et déterminer la concentration de Ge au niveau des tiges de corrélations et entre les tiges de
corrélations. Plusieurs profils d’intensité au niveau des tiges et entre les tiges sont réalisés pour toutes
les énergies et pour chaque monocouche déposée de Ge, et de la méme maniére que précédemment
avec la diffraction anomale, il va s‘agir de comparer lintensité expérimentale avec lintensité
modélisée en affinant tous les paramétres par la méthode des moindres carrées.

La comparaison des intensités calculées et expérimentales permet d'extraire les facteurs de structure
Fr et Fge. Pour chaque profil (au niveau d’une tige et entre deux tiges), la concentration x de Ge peut
donc étre calculée a partir de I Eq. IV-17 en écrivant :

|Feel _ xfo(Q)
IF|  Xfo(Q+(1-x) f3(Q

Les facteurs de diffusion atomique f,°°(Q) sont tirées des tables internationales pour chaque valeurs
de Q, elles-mémes extraites des images GISAXS de la Figure 1V-26.

(Eq. IV-26)

En premiére approximation, sachant que la mesure GISAXS s'effectue proche de l'origine de I'espace
réciproque, Q est a priori proche de 0 et par conséquent les valeurs des facteurs de diffusion
atomiques devraient étre voisin du numéro atomique de I'espéce considérée (voir Figure IV-16).
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Le traitement quantitatif des profils pour déterminer la contribution du Ge dans les tiges et en dehors
des tiges pour chaque monocouche de Ge déposée est actuellement en cours et fera I'objet
prochainement d’une publication®.

IV.4. Syntheése

Au cours de ce chapitre nous avons étudié la croissance dilots de Ge sur des substrats TwSOI
nanostructurés obtenus par gravures chimiques préférentielles. Nous avons montré
expérimentalement l'influence des profondeurs de tranchées sur I'auto-organisation latérale des ilots
de Ge. En modélisant la surface structurée par une forme cycloidale, nous avons exprimé
analytiguement le potentiel chimique qui nous a permis d’expliquer les observations expérimentales.
Plus précisément, nous avons mis en évidence une barriére énergétique dépendante de la profondeur
de tranchée empéchant la diffusion des flots.

Par la suite, nous avons étudié la croissance de Ge par des mesures de diffraction et de diffusion des
rayons X en incidence rasante grace au rayonnement synchrotron de I'ESRF. Des cartographies
d'intensité diffractée ont permis de mettre en évidence la forte relaxation des flots de Ge et grace a
des mesures de diffractions anomales nous avons estimé l'interdiffusion du Si au sein des ilots de Ge.

En combinant ces mesures avec des mesures de diffusion anomales des rayons X aux petits angles
(GISAXS), nous sommes actuellement en train d’estimer la contribution du Ge organisé pour conclure
sur l'ordre latéral des flots de Ge sur une surface nanostructurée de périodicité 50 nm.

Aprés avoir étudié la croissance de Ge sur des surfaces nanostructurées, le prochain chapitre sera
consacré a I'étude de la croissance de nanostructures métalliques (Ni, Au, Ag).

3 Le traitement quantitatif sera détaillé dans la thése de Marie-Ingrid Richard (Thése CEA-DRFMC)
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Chapitre V.
Etude de la Croissance de Nanostructures Métalliques
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Aprés avoir étudié l'auto-organisation des ilots de Ge sur des surfaces nanostructurées Tw
(et/ou TwSOI), dans ce chapitre nous étudions le positionnement de nanostructures métalligues et
plus particulierement des nanoparticules dor, de nickel, et dargent qui peuvent par exemple étre
utilisées en tant que catalyseur pour la croissance de nanofils semiconducteurs [V-1] ou de nanotubes
de carbones [V-2]. Nous montrons que auto-organisation latérale spontanée de ces nanostructures
métalliqgues dépend des profondeurs de tranchées de la morphologie de surface, de la quantité de
matiere déposée ainsi que de la nature du substrat sur lequel est réalisée la croissance (Si ou Si05).
Par suite, nous présentons une des applications liée a ces nanostructures qui suscite actuellement
beaucoup dintéréts: les plasmons de surface.
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V.1. Introduction a la croissance métallique sur Si et sur SiO,

Dans ce chapitre, nous étudions le positionnement d'flots métalliques (Ni, Au, Ag) sur les
surfaces nanostructurées présentées précédemment. Tous les dépbts de métaux ont été réalisés dans
un bati d’évaporation par faisceau d’électrons a température ambiante dans un vide résiduel de l'ordre
de 107 mbar. Les dépéts d’or et de nickel ont été réalisés dans un bati situé au CEA/DRFMC tandis
que les croissances d‘argent ont été réalisées dans un bati d’épitaxie par Jets Moléculaires situé au
CNRS/SIMAP. Par ailleurs, toutes les croissances ont en général été effectuées avec une vitesse de
dépdt de l'ordre de 0.01 — 0.02 nm.s™.

Dans le cas de la croissance de métaux sur silicium, les contributions élastiques et surfaciques
introduites dans I'expression du potentiel chimique (voir Chapitre I et Chapitre IV) sont beaucoup plus
difficiles a définir que dans le systéeme précédent (Ge sur Si) car la croissance des métaux a
température ambiante n’est plus en épitaxie cohérente (c’est-a-dire sans formation de dislocations).
En effet, dans le cas de la croissance de métaux sur Si, les contraintes élastiques dues au désaccord
paramétrique sont fortement atténuées du fait de la présence d'une beaucoup plus grande densité de
dislocations® qui relaxent la contrainte. Par conséquent, les termes surfaciques et d’interface prennent
davantage de poids dans le calcul du potentiel chimique par rapport au cas du Ge/Si. De plus, du fait
de I'affinité de certains métaux avec le silicium, des siliciures (SiyM,) se forment ce qui complique
encore I'estimation de la contrainte élastique.

= Pour prédire I'affinité d'un métal avec le Si et I'oxyde de silicium d’un point de vue énergétique, le
Tableau V-1 donne les énergies de surface des métaux étudiés dans le cadre de ce travail, les
énergies d’enthalpie de formation des oxydes métalliques et des siliciures ainsi que les énergies libres
de réaction entre un métal et un oxyde de silicium a température ambiante.

Métal E::rrfgfedye Oxyde (,fx'éy) Siliciure  AH (SkM,) (SAigZ) é:::) (sAigz) AG (Si0)
a/m2) O gamoy S G/mOD e ga/mol) (azmon  (/moD
N ~25 NO 241 Nisi 67 36 122 363 127
NiSi -98 331 o1 333 97
Au o~ 16 AmO, -3 Ausi 16 2678 1239 2677 1253
Ag  ~12  AgO  -30  Agsi +19 849 399 834 397

Tableau V-1: Energies de surface ([ V-5], [V-6]), enthalpies de formation [ V-7] de I'oxyde
métallique et du siliciure, énergies libres de réac  tion [ V-7] du nickel, de I'or et de l'argent a
température ambiante avec : °SiO, + 3M =2 2MO + MSi et °Si0 + 2M =2 MO + MSi.

Plus I'enthalpie de formation d'un siliciure est négative, plus I'affinité du métal considéré avec le
silicium est grande. Le nickel est donc le métal qui a la plus grande affinité avec le silicium, puis vient
I'or et bien aprés l'argent qui a une enthalpie de formation de siliciure positive, autrement dit le
siliciure d'argent se forme trés difficilement, voire pas du tout. Malgré I'absence de composé défini
dans le diagramme de phase du systéeme Au-Si (voir diagrammes de phases en annexe C), il est
possible de trouver des phases métastables ([V-3], [V-4]).

! ’enthalpie de formation de dislocations est plus faible dans les métaux que dans les semiconducteurs
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Sur oxyde, les réactions sont quelques peu différentes et les valeurs d'enthalpie de réaction sont
toutes positives traduisant une affinité relativement faible des métaux considérés avec un oxyde de
silicium. Dans ce cas, la contrainte élastique sera fortement atténuée (voir négligée) et il est
vraisemblable que seul le terme de surface via la courbure locale de surface aura un impact sur le
positionnement des ilots métalliques.

» Mise a part la forte densité de dislocations, les flots métalliques déposés a température ambiante
présentent également de nombreux grains nanométriques fortement désorientés (voir [V-8] pour le
nickel sur une surface plane de Si et [V-9] pour l'or sur une surface plane de SiO,) ce qui complexifie
également la problématique et rend tres difficile I'estimation de la relation épitaxiale entre un métal
(ou son siliciure) et une surface de silicium TwSOI nanostructurée. Par ailleurs, méme si les ilots
n'étaient pas polycristallins, leurs parameétres de mailles et leurs structures cristallines sont fortement
différents de ceux du Si (voir Tableau V-2).

Si Ni Ni,Si NiSi Au Au,Si, Ag
Cubique Cubique Ortho- Cubique
Structure diamant Faces Ortho-rhombique® Faces rhombiquet Faces
Centrées? Centrées® d Centrées®
0.3523° 0.703° 0.5233° 0.408° 0.68° 0.409°
a (nm) 0.5431
(e ® -35%) (6= +29%) (c~-3.6%) (=-25%) (e® +25%) (¢ = -25 %)
0.499° 0.3258° 0.75¢
b (nm)
(e®-8%) (= -40 %) (e ® +38%)
0.372° 0.5659° 0.956°
c (nm)
(e~ -31%) (c=~-4.2%) (e ® +76 %)

Tableau V-2 : Structures et parametres de mailles du Si, de s métaux purs et des siliciures
associés. [V-10], b[V—11], °[V-3]. ¢ étant les valeurs du désaccord paramétrique avec | e Si pour
une épitaxie qui respecte les orientations cristall ines.

La valeur de ces paramétres, la structure cristalline des siliciures et les relations épitaxiales entre un
métal (ou un siliciure) et le Si dépendent énormément des conditions expérimentales, de I'état de
surface du substrat (reconstruction de surface, liaisons pendantes passivées Si-H, etc...), et également
de la morphologie de surface [V-9].

Des mesures exhaustives de microscopies €électroniques a transmission, combinées a des mesures de
diffraction des rayons X, sont donc indispensables pour pouvoir déterminer respectivement le
parametre de maille et la structure cristalline des flots déposés sur une surface Tw (ou TwSOI)
nanostructurée. Seule la connaissance de ces parameétres pourrait nous permettre d'estimer les
termes élastiques et surfaciques et ainsi de prédire le positionnement des flots en fonction de la
morphologie de surface.

Par conséquent, le modéle développé dans le chapitre précédent avec le Ge qui nous permettait
d’expliguer le positionnement des flots en fonction de la profondeur de tranchée n’est, dans le cas des
métaux, plus du tout applicable. Il nous est donc quasiment impossible d’estimer quel paramétre
(élastique ou surfacique) est prépondérant pour expliquer le positionnement des ilots métalliques sur
une surface Tw nanostructurée.
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Néanmoins dans ce chapitre, nous présentons des résultats de croissance de métaux (Ni, Au, Ag) sur
des échantillons TwSOI nanostructurés sur lesquels le positionnement des flots différe selon le métal
et la structuration considérés indiquant clairement un impact des contributions élastiques et
surfaciques.

Dans le but d’évaluer I'impact de ces termes sur le positionnement des ilots métalliques, nous avons
fait varier :

- le rapport d’aspect (ratio profondeur de tranchée sur périodicité de la structuration de surface) pour
une épaisseur donnée,

- la quantité de matiére déposée pour un rapport d'aspect donné,
- et la nature de la surface sur laquelle s’effectue la croissance pour un rapport d'aspect donné.

Avant l'introduction des échantillons dans le bati de croissance, les échantillons sont nettoyés
chimiquement. Pour les croissances sur Si nanostructuré un nettoyage CARO (pour éliminer les
contaminations organiques) est suivi d’un traitement HF pour passiver la surface par des liaisons Si-H.
Pour les croissances sur les surfaces structurées oxydées, un simple nettoyage CARO est effectué.

V.2, Etude de I'auto-organisation latérale d‘ilots métalliques sur substrats TwSOI
nanostructurés

Dans cette partie, nous étudions le positionnement des flots métalliques sur silicium
nanostructuré en fonction d'une part, du rapport d'aspect pour une épaisseur donnée, et d'autre part,
en fonction de I'épaisseur déposée pour une structuration de surface donnée.

V.2.1. Influence de la morphologie de surface sur l'‘organisation latérale des ilots
métalliques

Dans ce paragraphe, seuls le nickel et I'or sont étudiés sur différentes surfaces structurées
avec des rapports d‘aspect (ratio profondeur de tranchée sur périodicité) plus ou moins importants
selon la nature de la gravure chimique préférentielle employée et la périodicité du réseau de
dislocations révélées. Pour rappel, le Tableau V-3 permet d'estimer le rapport d’aspect, r=h/A avec h
la profondeur de tranchée et A la périodicité de la structuration de surface, pour les différentes
structurations de surfaces étudiées.

Gravures chimiques préférentielles A=20nm A=50nm
Apres une gravure chimique sélective Y7 (hpax = 2 nm) 0.1 0.04
Aprés une double attaque chimique Y7 + MD2 (h = 4 nm) 0.2 0.08

Tableau V-3 : Estimation des rapports d’aspect pour différe ntes structurations de surface selon
l'attaque chimique préférentielle utilisée. (Les va  leurs de « h » sont celles mesurées dans le
chapitre 111).

Le rapport d'aspect le plus faible est obtenu pour une surface structurée aprés une gravure chimique
sélective Y7 pour une périodicité de 50 nm et le rapport d'aspect le plus fort est obtenu pour une
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surface structurée obtenue aprés une double attaque chimique sélective (gravure Y7 suivie d’'une
gravure MD2(70%)) pour une périodicité de 20 nm.

Les échantillons de périodicités 20 nm étudiés dans ce chapitre sont issus d’un recuit de stabilisation
> 1100 °C, par conséquent la structuration de surface n’est pas homogéne sur la totalité de la surface

de I'échantillon.

V.2.1.a) Croissance d'ilots de nickel

= Positionnement pour les plus forts rapports d'aspect: A = 20 nm

L'observation MEB (voir Figure V-1) montre I'impact de la structuration de surface pour une

périodicité de 20 nm sur l'organisation latérale de nanoparticules de nickel. L'amplitude de la
structuration de surface est plus ou moins importante selon la gravure chimique préférentielle

employée (Figure V-1(a; — ay)).

R
s Eaaniaa R S
- Iy H .:.'. F
SFicseiE i T
iRt L
48 1 :a. ] : Eas g t - -
S t LR TS
; .:IE R H T @ny03 =
DO E k ENNEA g
(ay) Faible structuration (gravure Y7) (ap) Forte structuration (Double
gravure)

(b1) Y7 + 3 nm de Ni (b,) (Y7 + Dash) + 3 nm de Ni

Figure V-1: Observations MEB d'une surface nanostructurée (A = 20 nm) aprés (a;) une
gravure chimique préférentielle Y7 et aprés (a ) une double gravure chimique préférentielle
(Y7+Dah). Croissance d'une épaisseur équivalente de 3 nm de Nickel a température ambiante
sur (b ;) une surface nanostructurée Y7 et sur (b ) une surface nanostructurée Y7+Dash. En
insert de (b ,) est montré un agrandissement d’une zone organisée d'lots de Ni ainsi gqu’'une

image MEB en vue transverse d'flots organisés.
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Aprés une croissance d’'une épaisseur équivalente de 3 nm de nickel a température ambiante sur une
surface faiblement nanostructurée, obtenue aprés une gravure chimique préférentielle Y7 (voir Figure
V-1 (by)), aucun site préférentiel de nucléation n'est observé. En d’autres termes, la variation locale
du potentiel chimique est trop faible pour induire une nucléation préférentielle.

En revanche, sur une surface fortement structurée, les nombreux flots précédemment observés
coalescent pour former un unique ilot de nickel sur chaque mésa de silicium (voir Figure V-1 (b,)).
L'observation MEB en coupe (montrée en insert de la Figure V-1(b,)) permet de confirmer le
positionnement des ilots de Ni sur le sommet des plots de silicium.

Ce résultat suggére l'existence d’une barriére énergétique au niveau des tranchées bloquant la
diffusion des flots positionnés sur les sommets des mésas de Si comme dans le cas du Ge/Si. Par
analogie avec ce systéme, le terme d'énergie élastique pourrait étre responsable de ce
positionnement.

Le rapport d’aspect d'une surface nanostructurée de périodicité 20 nm obtenue aprés une double
gravure chimique préférentielle permet de contrdler le positionnement des flots de nickel tandis
qu’une surface structurée de périodicité 20 nm obtenue aprés une gravure chimique Y7 n’a aucun
impact sur l'ordre latéral des flots de Ni.

De la méme maniére, nous avons également étudié l'efficacité d'une structuration de surface de
périodicité 50 nm pour organiser des ilots de nickel.

= Positionnement pour les plus faibles rapports d’aspect : A = 50 nm

La Figure V-2 présente respectivement la structuration de surface obtenue aprés une gravure
chimique préférentielle Y7 (faiblement structurée, voir Figure V-2(a;)) et aprés une double gravure,
Y7+Dash (fortement structurée, voir Figure V-2(a,)). Une épaisseur équivalente de 6 nm de nickel a
été déposée sur ces deux surfaces nanostructurées.

Les observations MEB mettent en évidence I'impact de la structuration de surface sur I'organisation
latérale des flots de Ni. Comme précédemment, si la surface est faiblement nanostructurée, on
observe plusieurs ilots sur chaqgue mésa de silicium et la disparition quasi compléte des tranchées (voir
Figure V-2(b,)). Ces observations indiquent une faible influence de la barriére énergétique au niveau
des tranchées.

En revanche, pour une surface fortement structurée, la structuration de surface est toujours bien
présente. Il est cependant plus difficile de conclure quant a I'organisation des flots de nickel. En effet,
il semblerait qu’il y soit déposé une « pastille » sur chaque mésa méme si, sur certains mésas, de trés
petits flots peuvent étre observés. Les ilots formés précédemment dans le cas d’une faible
structuration de surface ont probablement coalescé pour ne former qu’une seule pastille sur les mésas
(voir Figure V-2(b,)).
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(by) Y7 + 6 nm Ni (b)) (Y7+MD2) + 6 nm Ni

Figure V-2: Observations MEB d'une surface nanostructurée (A = 50 nm) apres (a) une
gravure Y7 et (a ,) aprés une double gravure chimique (Y7+MD2). Crois sance d’une épaisseur
équivalente de 6 nm de Nickel a température ambiant e sur une surface nanostructurée (b 1) Y7
et sur une surface nanostructurée Y7+MD2 (b »).

Pour résumer, les surfaces comportant un grand facteur de forme ont montré une forte capacité a
piloter les flots vers des sites de nucléations préférentielles. Plusieurs flots par plots de silicium sont
observés pour des faibles profondeurs de tranchées et lorsque les tranchées sont suffisamment
profondes, ces ilots coalescent pour former un seul ilot (peut étre polycristallin) au sommet du plot de
silicium. On peut la encore évoquer I'existence d’une barriére de diffusion suffisante pour empécher le
remplissage des tranchées.

Aprés avoir étudié le positionnement des flots de nickel, nous allons maintenant étudier I'impact du
rapport d'aspect sur le positionnement des ilots d’or.

V.2.1.b) Croissance d‘ilots d’or

=  Echantillon de périodicité A = 20 nm

La Figure V-3 présente des observations MEB de surfaces plus ou moins structurées selon la
gravure chimique utilisée et ces mémes surfaces apres des croissances d'or. La surface obtenue apres
la gravure chimique isotrope SC1 (voir Figure V-3(a;)) est trés légérement structurée de périodicité
égale a celle du réseau de dislocations. Cette structuration est simplement due au fait que la gravure
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s'est arrétée au niveau du réseau enterré et donc au niveau d'un défaut cristallin qui a laissé une trace
de son existence.

(ay) Apres gravure SC1

(by) Aprées gravure SC1 + 1.5 (b,) Apres gravure Y7 + 3 nm (bs) Apres gravures (Y7+MD2) +
nm Au Au 3 nm Au

Figure V-3: Observations MEB des surfaces structurées (A = 20 nm) obtenues aprés une
gravure isotrope (a ;1) SC1, (a,) préférentielle Y7, et (a 3) aprés une double gravure préférentielle
(Y7+ MD2(70%)). (b, — b3) Observations MEB de ces mémes surfaces aprés resp  ectivement une
croissance d'or d’'une épaisseur équivalente de (b ;) 1.5 nm, et (b ,-bz) 3 nm. (b3) En insert est
montrée une zone auto-organisée d'ilots d’or.

Dans le cas de surfaces faiblement structurées (voir Figure V-3(a;-a;)), autrement dit aprés une
gravure chimique isotrope SC1 ou préférentielle Y7, la structuration de surface est totalement
recouverte d’'une couche d’or fortement rugueuse, mais sans structuration. Tandis que pour une
surface fortement structurée, typiquement aprés une double gravure chimique préférentielle
(Y7+MD2), I'or déposé se présente sous forme dilots positionnés préférentiellement sur les sommets
des plots de silicium (Figure V-3(bs)).

De la méme maniére que précédemment, le positionnement des flots d’or est fortement dépendant de
la structuration de surface. L'ordre latéral des ilots d'or n’est observé que pour des tranchées
profondes pour les mémes raisons déja évoquées dans le cas du nickel.

=  Echantillon de périodicité A = 50 nm

Des croissances d’or ont également été réalisées sur des échantillons de plus faible rapport d’aspect
(A = 50 nm). Une épaisseur équivalente de 4 nm est déposée sur deux types de surfaces structurées
obtenues par une double gravure chimique préférentielle. La structuration de surface du premier
échantillon est tres hétérogene se traduisant par une organisation locale des flots d’or (Figure V-4(a)).
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Tandis que sur le second échantillon qui présente une structuration de surface homogéne, l'ordre a
longue distance des flots d’or est réalisée sur la totalité de la surface (Figure V-4(b)).

Figure V-4 : Observations MEB apres le dép6t d’'une épaisse  ur équivalente d’or (4 nm) sur une
structuration de surface hétérogéne (a) et homogéne (b) de périodicité A =50 nm.

L'ensemble des observations MEB présentées montre la similitude du positionnement des flots de
nickel et d’or en fonction de la morphologie de surface. Ces résultats peuvent en partie s’expliquer par
des valeurs d’enthalpie de formation de siliciures voisines et négatives.

Aprés avoir étudié l'impact du rapport d'aspect sur le positionnement des ilots de Ni et d'Au,
I'influence de I'épaisseur déposée sur l'ordre latéral des flots est étudiée dans le paragraphe suivant.

V.2.2. Influence de [I'épaisseur déposée sur I'auto-organisation Ilatérale des
nanostructures métalliques

Cette étude a été réalisée sur les échantillons présentant les plus forts rapports d‘aspect,
autrement dit des échantillons de périodicité A = 20 nm (voir Tableau V-1) structurés par une double
gravure chimique préférentielle.

Pour pouvoir comparer la formation des flots pour différentes épaisseurs de dépé6t, le méme
échantillon initial clivé en 4 morceaux a été utilisé.

V.2.2.a) Croissance d'ilots d’or

Des épaisseurs équivalentes de 1, 2, 3 et 4 nm dor sont déposées et les résultats sont
présentés par des observations MEB sur la Figure V-5.

Pour une épaisseur déposée équivalente dor de 1 nm (Figure V-5(a)), les ilots d’or ne sont pas
positionnés sur des sites particuliers. Si I'on poursuit la croissance, les flots coalescent pour former un
unique flot d’or sur chaque mésa de silicium (Figure V-5(b)). Dans ce cas, il semble qu'l soit
énergétiquement plus favorable que les ilots d’or soient positionnés sur les mésas de Si que dans les
tranchées. Au-dela (Figure V-5(c-d)), les flots d'or organisés coalescent sans tenir compte des
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tranchées profondes mettant ainsi en évidence la perte d'efficacité de la barriere énergétique induite
par les tranchées pour bloquer la diffusion.

(c) 3nm Au (d) 4 nm Au

Figure V-5: Observations MEB des surfaces aprés dépot de (@) 1 nm, (b) 2 nm, (c) 3 nm, (d) 4
nm d’or sur une surface fortement nanostructurée de périodicité A =20 nm.

Finalement, I'épaisseur équivalente déposée optimale afin d'organiser des ilots d’or sur une surface
nanostructurée de périodicité 20 nm avec des tranchées de I'ordre de 3 — 4 nm se situe au voisinage
de 2 nm, autrement dit nous avons formé des ilots de taille latérale de 20 nm et de hauteur de l'ordre
de 2 nm.

Aprés avoir étudié le positionnement des flots d’'or en fonction de la quantité de matiére déposée,
dans le paragraphe suivant nous étudions le positionnement des flots d’argent également en fonction
de I'épaisseur équivalente déposée mais aussi en fonction de la vitesse de dépot.

V.2.2.b) Croissance d‘ilots d’argent

Dans ce paragraphe, nous montrons la forte différence de positionnement des flots d’argent
par rapport aux métaux précédemment étudiés. Des épaisseurs équivalentes de 1, 2, 3 et 4 nm sont
déposées pour deux vitesses de croissances différentes.
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Nous présentons tout d‘abord les résultats des croissances pour différentes quantités de matiere
déposée pour une vitesse de dépot d'environ 0.01 nm/s équivalente aux vitesses de dépots des
précédentes croissances.

(1) Etude de la croissance d’argent a vgepst & 0.01 nm/s

= Dépotde 1 nm a vygps: = 0,01 nm/s.

Le contraste de limage MEB (Figure V-6(a)) permet d'observer simultanément les bandes
structurées et les flots d’argent. La Figure V-6(b) met en évidence I'absence d'ordre latéral des ilots

d’argent positionnés préférentiellement dans les tranchées et également la présence de petits et de
gros flots.

(a) (b)

Figure V-6 : Observations MEB de la surface nanostructurée (A = 20 nm) aprés un dépbt de 1
nm d’argent ( A =20 nm) pour deux tailles d’observations.

Globalement, trés peu de petits flots sont proches des gros flots illustrant la croissance des plus gros
au détriment des plus petits. Ce phénoméne met en évidence la faible efficacité de la barriere
énergétique induite par les profondes tranchées.

* Dépodt de 2 nm a vygpst = 0,01 nm/s.

La Figure V-7 présente le résultat d’une croissance d‘une épaisseur équivalente de 2 nm
d’argent. La densité des flots est bien plus importante que précédemment et 3 tailles d'flots peuvent
étre remarquées. Quelle que soit la taille, les flots d'argent se positionnent dans les tranchées et un
ordre a plus ou moins longue distance, dépendant de la taille des flots, est observé en relation avec la
morphologie de surface.
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Figure V-7 : (a) Observation MEB de la croissance d'une ép aisseur équivalente de 2 nm
d'argent sur une surface nanostructurée (A = 20 nm); (b) Représentation schématique du
positionnement des ilots d’argent (plots rouges) se lon leur taille, en fonction de la morphologie

de surface (les lignes grises correspondent aux lig nes de dislocations gravées, i.e. les
tranchées).

Les plus petits flots ont tendance a se positionner au milieu des tranchées formant un réseau carré de
longueur A/v2 (voir Figure V-7(a) et Figure V-8(a)) orienté suivant la direction <110> des tranchées,
avec A la période du réseau carré de dislocations révélées. Cette configuration est représentée
schématiquement par le cas (a) de la Figure V-7(b).

Aty

(b)

Figure V-8 : Observations MEB de la surface nanostruturée (A = 20 nm) aprés une croissance
de 2 nm d'argent. (a) Ordre a courte distance des p lus petits flots formant un réseau carré de
périodicité A2 ; (b) Ordre & courte distance d'flots d’argent de taille 1égérement plus grande
de périodicité A. Ces deux configurations sont entourées par des ce  rcles blancs ou I'on peut
également encore apercevoir la structuration de sur  face entre les flots.

De plus gros flots sont également organisés a courte distance et forment un réseau carré de
périodicité et d'orientation égales a celle de la structuration de surface (voir Figure V-7(a) et Figure
V-8(b)). Il semblerait que ces flots proviennent de la coalescence des plus petits, préalablement
positionnés au milieu des arrétes comme schématisé sur la Figure V-7(b). Selon le cas, les petits ilots
coalescent dans les tranchées « verticales » (Figure V-7(b)) : cas (b), ou dans les tranchées
« horizontales » (Figure V-7(b)) : cas (c).
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Figure V-9: Observation MEB d'une
zone tres faiblement structurée ( A = 20
nm) illustrant la croissance de gros
flots non ordonnés au détriment des
plus petits.

S

En absence de structuration de surface, ou sur une surface trés faiblement structurée, de gros flots
d’argent sont observés. La distance entre plus proches voisins est plus grande pour les plus gros ilots
que pour les plus petits, illustrant une nouvelle fois la croissance des gros au détriment des plus petits
(Figure V-9).

= Dépot de 3 nm a vygpse = 0.01 nm/s

La Figure V-10 présente la surface obtenue aprés une croissance d'une épaisseur équivalente de 3 nm
d'argent @ vgepst = 0.01 nm/s. De la méme maniére que précédemment de gros et de petits flots
coexistent. Leurs positionnements sont équivalents au cas précédent, i.e. au milieu des tranchées
avec deux périodicités différentes, une en A/V2 avec une orientation suivant la diagonale du réseau
carré de la structuration de surface et une seconde en A suivant l'orientation du réseau carré de la
structuration de surface. Dans ce cas, 'ordre latéral est réalisé sur de plus faible distance que dans le
cas précédent probablement dii a un phénomeéne de coalescence plus important.

Figure V-10: Observations MEB de la surface nanostructuré e (A = 20 nm) aprés une croissance
de 3nm d’argent a v gepst = 0.01 nm/s pour deux tailles d’observations.

Cette étude indique que la structuration de surface testée dans le cas de la croissance d’argent n’est
capable de créer qu’une organisation latérale a courte distance. Les ilots d‘argent ont tendance a
vouloir se positionner dans les tranchées et mouillent trés mal avec le silicium ce qui est en accord
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avec la valeur d’enthalpie de formation positive du siliciure d'argent (voir Tableau V-1). Lorsque la
quantité de matiére augmente les ilots ont tendance a coalescer et l'ordre a courte distance disparait.

Ainsi, afin de diminuer la mobilité de surface des flots et ainsi atténuer le phénoméne de coalescence
des flots, une croissance a plus basse température aurait été souhaitable. N'ayant pas pu refroidir
I'échantillon, nous avons étudié I'influence de la vitesse de croissance en la multipliant par un ordre de
grandeur.

(2) Etude de la croissance d’Ag a vgepst = 0.1 nm/s

Dans ces conditions et pour 1 nm de dépot d’argent, nous voyons que de nombreux ilots n‘ont pas eu
le temps de coalescer. Dans les zones structurées, plusieurs ilots semblent se positionner dans les
tranchées « décorant » le plot carré de la structuration de surface (voir Figure V-11(a)).
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Figure V-11: Observations MEB de la surface nanostructuré e (A = 20 nm) aprés une croissance
de (a) 1 nm, (b) 2 nm, (c) 3nm et (d) 4 nm d’argen ta Vgeper = 0.1 NM/s.

Pour une épaisseur équivalente déposée de 2 nm (Figure V-11(b)), les ilots se positionnent aussi bien
dans les tranchées que sur les mésas de silicium, méme si les « plus gros » flots semblent se
positionner préférentiellement sur les mésas. Globalement aucun ordre latéral n'est observé. Puis si la
croissance se poursuit (avec 3 et 4 nm, voir Figure V-11(c-d)), les flots grossissent sans tenir compte
de la structuration de surface.
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Ces différentes observations indiquent que la structuration utilisée pour induire un ordre latéral sur de
longue distance des flots d’argent est inefficace. Seul un ordre a courte distance a été observé pour de
faibles épaisseurs déposées (environ 1 nm pour une vitesse de dépot de 0.1 nm/s et environ 2 nm
pour une vitesse de dép6t de 0.01 nm/s). Il est clair que I'argent ne se comporte pas de la méme
maniére vis-a-vis de la structuration de surface que les autres métaux étudiés dans ce chapitre (Nickel
et Or). Cette différence étant principalement due a la valeur d’enthalpie de formation positive pour
I'argent et négative pour l'or et le nickel.

Dans le paragraphe suivant, nous étudions la croissance de ces mémes métaux mais sur une surface
TwSOI structurée oxydée. Dans ce contexte, la contribution de Iénergie élastique dans le
positionnement des flots métalliques sera en principe encore plus atténuée que dans les cas
précédents.

V.3. Etude de I'auto-organisation latérale d‘ilots métalliques sur substrats TwSOI
nanostructurés oxydés

Dans de nombreuses applications, les nanoparticules doivent étre isolées électriguement du
substrat pour souhaiter utiliser leurs propriétés électriques ou optiques. De plus, un traitement
thermique est souvent nécessaire aprés dépot selon I'application envisagée. Aussi afin de s'affranchir
de la diffusion de la particule métallique au sein de la matrice de silicium, une fine couche d'oxyde est
souvent utilisée pour agir comme barriére de diffusion. A titre d’exemple, les nanotubes de carbones
croissent a partir d’'un catalyseur métallique, tel que le nickel, déposé sur une fine couche d'oxyde
[Vv-2].

Ainsi, pour montrer la faisabilité d’organiser des nanostructures métalliques dans ces conditions, les
substrats TwSOI nanostructurés ont été oxydés thermiguement pour former une fine couche d'oxyde
de silicium d’une épaisseur de l'ordre de 10 nm (voir observation MEB de la Figure V-12).

Figure V-12: Observation MEB d'une
surface TwSOI nanostructurée oxydée
thermiqguement ( A = 20 nm) a 900 T
pendant 10 min pour former une couche
d’oxyde de silicium épaisse de e o2 = 10
nm.

Date 13 Fah 2 Tine 9755

D’aprés les mesures AFM sur ce type de structure (voir chapitre III), les profondeurs de tranchée ne
sont plus de I'ordre de 4 nm mais plutot d’environ 2 nm. Ce type de surface a malgré tout été testé
pour piloter les croissances métalliques.

D’autre part, I'énergie de surface de 'oxyde de silicium (environ 600 mJ/m2 [V-13]) étant bien plus
faible que celle du silicium (environ 1 — 1.5 J/m2 [V-14]) la formation des flots métalliques devrait
donc étre favorisée. En outre, du fait des fortes valeurs positives d’énergies libres de formation d’un
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siliciure ou d’un alliage MSiO (voir Tableau V-1) entre un métal et un oxyde de silicium, il est attendu
que l'affinité des métaux avec l'oxyde de silicium soit tres faible a I'exception des métaux de transition
via les oxydes NiO, FeO, ... qui sont susceptibles de réagir avec I'oxyde de silicium.

Comme précédemment, afin d’étudier uniquement I'impact de I'épaisseur déposée sur l'ordre latéral
des flots métalliques pour une structuration donnée, un échantillon nanostructuré par une double
gravure chimique préférentielle et ensuite oxydé thermiquement a été clivé en 4 pour chaque
croissance.

V.3.1. Croissance d'ilots de nickel

Sur les 4 échantillons clivés de structurations équivalentes, une épaisseur équivalente de 1, 2,
3, et 4 nm de nickel a été déposée a une vitesse de dépdt de 0.01 nm/s. La Figure V-13 présente les
observations MEB de ces différentes croissances et met clairement en évidence le positionnement,
I'évolution de la forme, et de la taille des flots de nickel en fonction de I'épaisseur équivalente
déposée.

(b) 2nmde Ni

(c) 3 nm de Ni B (d) 4 nm de Ni '

Figure V-13 : Observations MEB des croissances de (a) L nm , (b) 2 nm, (c) 3 nm, et (d) 4 nm de
nickel a température ambiante et & Vv gpar = 0.01 nm/s sur des échantillons TwSOlI
nanostructurés ( A = 20 nm) oxydés.

A faible épaisseur déposée (Figure V-13(a-c)), les ilots de Ni, ou plut6t les germes de Ni, sont tres
petits et n‘ont pas de position préférentielle sur la structuration de surface. Au fur et a mesure du
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dépot, les petits ilots coalescent diminuant leur densité. Ces derniers ont davantage tendance a se
positionner sur le sommet des mésas que dans les tranchées pour produire une auto-organisation
quasi-parfaite d'llots de Ni de périodicité égale a celle de la structuration oxydée sous-jacente (Figure
V-13(d)).

Compte tenu de la valeur de I'enthalpie de formation du NiSi avec le SiO, et de la valeur de I'énergie
de surface du Ni par rapport a celles du Si et du SiO, (voir Tableau V-1), nous nous attendions au
démouillage du Ni comme dans le cas de l'argent sur silicium. Cependant, dans la littérature il est
connu que le nickel (qui est un métal de transition) s‘oxyde trés facilement (AH = -241 kJ/mol, voir
Tableau V-1) avec par exemple formation de NiO. Cet alliage NiO pourrait mouiller le SiO,
contrairement aux métaux nobles (ici Au, Ag) qui s'oxydent difficlement. Ces derniers démouillent
assez bien sur SiO, comme nous allons le voir dans les paragraphes suivants.

V.3.2. Croissance d’ilots d’or

Une série d’expérience similaire a été réalisée avec la croissance dflots d'or. La Figure V-14

présente les différentes observations MEB des croissances d’or sur une surface TwSOI nanostructurée
oxydée.

Le cas de l'or sur oxyde nanostructuré est équivalent au cas de I'argent sur silicium nanostructuré, a
savoir quelle que soit I'épaisseur déposée, dans la gamme [1 - 4] nm, l'or a démouillé sur I'oxyde de
silicium provoquant la création d'llots positionnés dans le fond des tranchées. Ce comportement était
attendu du fait de la forte valeur positive d’enthalpie de formation de I'alliage MSIO et du siliciure d'or
(voir Tableau V-1).

Par conséquent, de la méme maniéere qu’avec I'argent sur silicium nanostructuré, les ilots positionnés
dans les tranchées forment également deux organisations latérales a courte distance de périodicités et
d’orientations différentes. En effet, pour une épaisseur équivalente de 1 ou de 2 nm d’or, nous
pouvons observer simultanément les configurations notées (a) et (b) schématisées sur la Figure
V-7(b). Néanmoins, nous avons principalement des flots d'or positionnés dans les tranchées formant
un ordre latéral de périodicité A/V2 et orienté suivant la diagonale de la structuration de surface
(configuration (a) de la Figure V-7).

Pour des épaisseurs équivalentes déposées plus importantes (3 et 4 nm), la structuration de surface
n‘a plus aucun impact sur le positionnement des flots d’or, la barriere énergétique induite par les
tranchées est devenue trop faible pour empécher une coalescence plus importante des flots.
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Figure V-14 : Observations MEB des surfaces nanostructurée s (A = 20 nm) oxydées aprés des
croissances de (a) 1 nm, (b 1-b,) 2 nm, (c) 3 nm, et (d) 4 nm d’or a température am biante et a

Vaepat = 0.01 nm/s.

V.3.3. Croissance d'ilots d’argent

De la méme maniére que précédemment, nous avons effectué des croissances d’argent sur
des surfaces nanostructurées oxydées a une vitesse de croissance de 0.01 nm/s (voir Figure V-15).
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(a) 1 nm d’Argent
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(b1) 2 nm d’Argent

Figure V-15: Observations MEB des croissances de (a) 1 nm , (b;-by) 2 nm, (c) 3 nm, et (d) 4 nm
d’argent & température ambiante et & v gepst = 0.01 nm/s sur des surfaces nanostructurées ( A =
20 nm) oxydées.

Les observations MEB de la Figure V-15 indiquent que le positionnement des flots d’argent sur une
couche d’oxyde structurée déposés a une vitesse de 0.01 nm/s est équivalent au positionnement des
flots d’argent déposés sur une surface de Si structurée a une vitesse de 0.1 nm/s (voir Figure V-12).

En effet, dans les deux cas, pour une faible épaisseur déposée de 1 nm (voir Figure V-12(a) sur Si et
voir Figure V-15(a) sur SiO,), plusieurs flots ont tendance a se positionner dans les tranchées de telle
maniére a s'aligner selon une direction d’une des tranchées (voir Figure V-15) et a décorer ainsi les
plots carrés de la surface nanostructurée.
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Puis pour une épaisseur de l'ordre de 2 nm, on retrouve les flots positionnés préférentiellement au
milieu des tranchées de telle maniére que l'ordre latéral prépondérant soit suivant une direction a 45°
des lignes de dislocations révélées et de périodicité A/vV2 comme schématisé sur la Figure V-7(b).
Dans ce cas, |'ordre latéral est obtenu sur des plus grandes distances que dans le cas de I'argent sur
Si avec de temps en temps la coalescence d'llots interrompant I'ordre localement.

Pour des épaisseurs plus importantes (3 et 4 nm, voir Figure V-15(c et d)), les ilots ont coalescé sans
tenir compte de la structuration de surface mettant en évidence la perte d'efficacité de la barriere
énergétique induite par les profondes tranchées.

Ces nanoparticules métalliques sont connues pour étre d’excellents catalyseurs comme par exemple
pour la croissance de nanofils semiconducteurs et/ou de nanotubes de carbone. Cependant, ces
croissances s'effectuent a environ 400 — 500 °C et il faut donc s'assurer que l'ordre latéral obtenu a
température ambiante soit également conservé a des températures plus élevées. En d'autres termes,
il est nécessaire de vérifier que les barrieres énergétiques induites par les profondeurs de tranchées
soient suffisamment importantes devant I'énergie thermique pour empécher la diffusion des ilots.

V.4. Etude d’un traitement thermique post dépot de nanostructures métalliques

Dans ce paragraphe, nous présentons des observations MEB de la surface aprés des
traitements thermiques de dépots de Ni ordonnés a longue distance a température ambiante sur deux
échantillons nanostructurés TwSOI et TwSOI oxydés.

Le premier échantillon (TwSOI) a subi un recuit d'une heure a 500 °C sous atmosphére d‘azote
(Figure V-16(ay)) et le second (TwSOI oxydé) a subi un recuit de 15 min a 500 °C sous atmosphére
d’azote (Figure V-16(b,)) également. A titre de comparaison, les observations MEB avant traitement
thermique (Figure V-16) sont rappelées.

Aprés un recuit thermique, la structuration de surface est toujours observée, néanmoins les flots de
nickel ne semblent plus étre localisés sur les mésas. Dans le cas du substrat TwSOI (substrat non
oxydé), le nickel semble avoir diffusé au sein de la matrice de silicium, quant a I'échantillon TwSOI
oxydé, le nickel semble se présenter sous forme de gros agglomérats tres éloignés les uns des autres.
Dans tous les cas, I'ordre latéral des flots de nickel semble globalement avoir disparu.

Ces observations suggerent que la barriere énergétique générée par les profondes tranchées est
efficace a température ambiante mais devient trop faible devant I'énergie thermique apportée lors des
recuits a 500 °C pour empécher la diffusion latérale des ilots métalliques. Des rapports d'aspect plus
importants sont donc nécessaires pour conserver I'ordre latéral sur de longues distances dans le cas
de substrats TwSOI oxydés.
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(b1) Avant recuit (sur TwSOI oxydé) (b,) Apres recuit (sur TwSOI oxydé)

Figure V-16: Observations MEB de I'organisation latérale des flots de Nickel sur (a ;) substrat
TwSOI et sur (b ;) TwSOI oxydé avant recuit et les mémes échantillon s mais aprés un recuit de
1h 4500 C (a ) et de 15 min a 500 C (b ,) respectivement.

Apres avoir étudié le positionnement des nanostructures métalliques vis-a-vis de la morphologie de
surface, nous allons désormais nous intéresser a une des applications liée aux métaux nobles en
particulier qui suscite actuellement beaucoup d'intérét : les plasmons de surface. Dans le paragraphe
suivant, nous nous intéressons aux propriétés optiques des nanoparticules métalliques auto-
organisées que nous venons d’élaborer et principalement aux ilots d’or.

V.5. Etude des résonances plasmons issues des nanostructures d’or déposées sur
substrats TwWSOI (ou Tw) nanostructurés

Au cours de cette étude, nous avons cherché a mettre en évidence une résonance plasmon
caractéristique des flots d’or ordonnés. Dans ce paragraphe, nous rappelons brievement les grands
principes théoriques liés aux résonances plasmons de surface qui permettront de discuter les réponses
optiques mesurées.
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V.5.1. Introduction aux plasmons de surface

Les plasmons de surface résultent d’'une réponse collective des électrons libres délocalisés
d’'un métal (dans la bande de conduction) a une excitation électromagnétique. Deux types de modes
plasmons de surface peuvent coexister: les modes propagatifs, appelés plasmons polaritons de
surface (voir Figure V-17(a)) et les modes non propagatifs souvent appelés plasmons de surface
Jocalisés (voir Figure V-17(b)) (ou encore LSP pour « Localized Surface Plasmon »).

Diglectrique

E Sphére
meétallique

bk o S e S o o X
Lo S L S S

Metal

Nuage
electronigue

(a) Résonance Plasmon de Surface (b) Résonance Plasmon de Surface Localisée

Figure V-17 : Représentation schématique d'une résonance p  lasmon de surface (a): une onde
électromagnétique se propage le long d'une interfac e métal/diélectrique grace a des densités

de charges surfaciques. L'insert montre I'extension spatiale du champ électrique
perpendiculairement a sa direction de propagation. Le champ E s’atténue exponentiellement
sur des longueurs caractéristiques des milieux mis en jeu. Typiquement, &y est de I'ordre de la

moitié de la longueur d'onde utilisée pour I'excita tion plasmon et &, est déterminée par
I'épaisseur de peau. (b) Représentation schématique d’'une résonance plasmon localisée sur
une nanoparticule métallique. Aucune onde électroma  gnétique ne peut se propager sauf lors
de fort couplage entre nanoparticules excitées [  V-15].

- Les plasmons polaritons de surface sont des ondes électromagnétiques qui se propagent le long
d’'une interface métal/diélectrique (voir Figure V-17(a)) avec des composantes perpendiculaires qui
s'atténuent exponentiellement loin de l'interface métal/diélectrique. La longueur de décroissance dans
le diélectrique est de l'ordre de la moitié de la longueur d’onde de I'onde électromagnétique incidente
et, dans le métal, cette longueur est déterminée par I'épaisseur de peau [V-15] qui est de I'ordre de 4
— 5 nm. D'autre part, ces ondes sont associées a des densités de charges surfaciques (supports de la
résonance plasmon) qui ne peuvent se créer que si la polarisation du champ électrique incident est
polarisée p, champ E paralléle au plan d’incidence (mode TM pour « Transverse Magnetic »). En effet,
les lois de continuité du champ électrique a une interface métal/diélectrique impliquent la continuité
de la composante tangentielle du champ E et la discontinuité de la composante normale qui se traduit
par la création d’'une densité de charge surfacique. Donc pour bénéficier de cette charge surfacique, il
faut au moins qu’une composante du champ électrique incident soit normale a la surface.
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- Contrairement aux plasmons polaritons, les plasmons de surface localisés sont propres a une
résonance localisée sur une particule métallique (voir Figure V-17(b)). La résonance plasmon de
surface est un effet purement diélectrique. Elle résulte de I'exaltation de I'amplitude du champ interne
par le confinement dans une nanoparticule, par rapport au champ incident E. En effet, le champ
électrique induit une oscillation du nuage électronique : la densité électronique de chaque objet oscille
a la fréquence optique par rapport aux ions du réseau, créant une charge oscillante a leur surface.
Cette charge crée a la fois une force de rappel et un champ électrique dipolaire qui rétroagissent sur
le mouvement électronique. L'amplitude du champ électrique est fortement renforcée pour une
fréquence particuliere, la fréquence de résonance. Cette oscillation est analogue a celle d'un gaz
d'électrons libres dans un systéme massif, mode plasmon a la fréquence w,, modifiée par la présence
des interfaces, d'ou le nom de résonance plasmon de surface localisée.

Les fréquences de résonances des plasmons polaritons et des plasmons de surface localisés sont
extrémement sensibles a I'environnement diélectrique, a la taille, a la distribution de taille, et a la
forme des nano-particules métalliques [V-16]. Pour les métaux nobles tels que l'or ou l'argent, les
résonances plasmons ont lieu dans la région spectrale du visible et du proche infrarouge. Par ailleurs,
des études ont montré que selon la distance, la taille, la forme, et 'arrangement des nanoparticules
métalliques, de nombreux couplages électromagnétiques peuvent se produire décalant la fréquence
de résonance plasmon vers le rouge ou le bleu selon la configuration ([V-17] - [V-19]). Etant donnée
la forte densité des nanoparticules métalliques sur les échantillons TwSOI, i.e. des nanoparticules d'or
de 20 ou 50 nm de tailles latérales et espacées tous les 2 a 4 nm environ (voir images MEB des
paragraphes précédents), un fort couplage électromagnétique est attendu.

Ainsi, les nouvelles propriétés optiques des nano-objets métalliques, et la possibilité de les modifier en
jouant sur leur structure et leur environnement, sont a la base du trés large intérét qu'ils suscitent
actuellement. L'exploitation de ces résonances plasmons est ainsi largement étudiée pour différentes
applications telles que : les guides d'onde ([V-20]-[V-22]), le stockage de données optiques, le
développement de nano-dispositifs optiques, de capteurs et bio-capteurs, pour les manipulations
biomoléculaires, I'adressage, et la détection [V-23] (pour une revue voir référence [V-22]).

Ces deux types de plasmon de surface doivent satisfaire des conditions particulieres pour se
développer et selon le type de plasmon, le processus d’excitation est différent.

V.5.1.a) Excitation d’'un plasmon polariton de surface

Pour exciter une résonance plasmon a partir d'une onde électromagnétique, il est nécessaire
de vérifier les lois de conservation d’énergie et de moment k entre l'onde électromagnétique incidente
et le plasmon de surface qui s'est développé.

Du fait de leur caractére propagatif, les modes de plasmons de surface suivent une relation de
dispersion qui, par résolution des équations de Maxwell avec les conditions aux limites appropriées
([V-24], [V-25]), vérifie I'expression suivante :

kplasmon: kO (Eq V-l)
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Avec g4 et €, les permittivités du diélectrique et du métal respectivement, et k, le moment de I'onde
incidente (w/c = 2n/\). La permittivité diélectrique du métal peut étre exprimée par le modéle de
Drude qui consiste a prendre le modéle des électrons libres ([V-26], [V-27]), soit :

w 2
& mera(@W) =1~ (;"j (Eq. V-2)

Avec wy, la fréquence plasma de volume. D'apres I'Eq. V-1, nous avons l'inégalité suivante:

w _ E4€
<k plasmon™ K) -

K «
C £, tE,

(Eq. V-3)

photon air —

Cette équation met en évidence le probléme de couplage entre I'onde électromagnétique incidente et
le plasmon de surface (polariton). En effet, si la courbe de dispersion plasmon ne coupe pas la droite
de dispersion de I'onde électromagnétique incidente (en dehors de I'origine), aucun mode plasmon ne
peut se développer (voir Figure V-18(c)) par une excitation directe sur une surface plane.

Pour réaliser un couplage, deux méthodes existent afin d’apporter la contribution (Ak) manquante:

kPlasmon = k Photon+ A k (Eq V_4)

Ak peut étre apporté soit en introduisant un indice de réfraction élevé par l'intermédiaire d’un prisme,
soit en utilisant une surface métallique structurée qui agit comme un coupleur.

Couplage par un prisme

La premiére méthode consiste a utiliser un prisme sous des conditions de réflexions internes totales.
Deux configurations sont envisageables pour exciter un plasmon polariton a partir d’'un prisme : la
configuration Otto [V-28] (Figure V-18(a)) qui consiste a introduire un diélectrique entre le prisme et
la couche métallique, et la configuration Kretschmann Raether [V-29] (Figure V-18(b)) qui consiste a
placer le prisme directement sur I'échantillon.

Dans les deux cas, les plasmons de surface (ondes électromagnétiques évanescentes) se développent
aux interfaces métal/diélectrique comme déja évoqué précédemment. Par conséquent, le vecteur
d’onde qui doit vérifier 'Eq. V-1 est le vecteur d’onde projeté suivant l'interface métal/diélectrique.

Le plasmon de surface est donc excité par un photon provenant du prisme qui posséde une fonction
diélectrique plus grande que celle de l'air. Dans ce cas, les vecteurs dondes vérifient I'égalité
suivante:

- H — , hot . ’
kPlasmon =k Photon prismglne - % V 3 oSInH (Eq. V-5)

En introduisant un indice de réfraction plus élevé que l'air, la pente de la relation de dispersion de
I'onde incidente diminue (courbe verte en pointillées de la Figure V-18(c)) de telle maniére que cette
droite coupe la courbe de dispersion plasmonique (courbe rouge sur la Figure V-18(c)) en un point
autre que l'origine. Dans ce cas, toutes les fréquences plasmons, définies sur la courbe rouge
supérieure a la droite de la lumiére (droite en pointillées verts) provenant du prisme, sont accessibles.
En effet, pour une longueur d’onde donnée comprise dans cette gamme, et en modulant I'angle 6, il
est possible de trouver un moment k, qui coupe la courbe de dispersion plasmonique, autorisant le
développement d’un plasmon de surface a l'interface métal/diélectrique. Des mesures de réflectivité
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pour une longueur d'onde donnée en fonction de I’

relation de dispersion.

(a) Configuration Otto

Métal
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(b) Configuration Kretschmann
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(c) Relation de dispersion plasmonique

Figure V-18: Couplage par un prisme selon la configuratio  n Otto (a) et selon la configuration
Kretschmann (b). (c) Relation de dispersion plasmon pour un couplage par un prisme.

Couplage par une surface structurée

Une autre facon de coupler le vecteur d'onde k, de l'onde incidente avec celui du plasmon de surface
est d'utiliser la diffraction par un réseau. Pour un réseau unidimensionnel de périodicité A et éclairé
sous un angle d'incidence 8, les vecteurs d'ondes vérifient I'équation suivante :

k (Eq. V-6)

Plasmon —

k phomrsinﬁi mZW”

m étant l'ordre de la diffraction (voir Figure V-19(a)). La Figure V-19(b) présente la relation de
dispersion plasmonique pour une surface périodique structurée (1D). Contrairement au cas précédent,
sans avoir recours au prisme, il est possible d’exciter un plasmon de surface car il existe des courbes
de dispersion dans le cone de lumiére (entre les lignes bleues pointillées) autorisant le couplage.
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Surface Métallique structurée

K, =K, 0, 8in G

(@) (b)

Figure V-19: Couplage par une surface structurée unidimen sionnelle. (a) Schéma de la
diffraction de la lumiére par la structuration de s urface agissant comme un coupleur d’onde. Le
schéma est équivalent a la construction de la sphér e d’Ewald dans I'espace réciproque utilisé
pour la diffraction des rayons X. Le vecteur G perm et le couplage des vecteurs d'onde de
I'onde incidente et du plasmon de surface. (b) Rela  tion de dispersion plasmonique pour une
surface structurée unidimensionnelle (extrait de [ V-25]).

Sur une couche métallique continue les plasmons de surfaces (ou polaritons) se développent donc
seulement si le vecteurs d’onde de I'onde incidente est égal au vecteur d’onde du plasmon de surface.
Pour une surface plane, ces polaritons ne peuvent étre excités qu’a l'aide d'un prisme, tandis que pour
une couche continue structurée, le plasmon (polariton) de surface peut se développer sans |'usage
d’un prisme. Il est a noter que les rugosités de surface peuvent également étre responsables d’une
résonance plasmon. En effet, les descriptions de celles-ci dans un espace de Fourier mettent en jeu
des ensembles de réseaux dont les pas varient continliment (décompositions spectrales larges).

V.5.1.b) Excitation d'un plasmon de surface localisé

La réduction de la taille d'un objet métallique a I'échelle de quelques dizaines de nanométres
conduit a de fortes modifications de ses propriétés physiques et en particulier de sa réponse optique.
Les propriétés optiques spécifiques de ces nano-objets sont une conséquence de |'apparition d’une
résonance dans leur spectre d’absorption : la résonance plasmon de surface.

Pour des nanoparticules de diamétre D << A (la longueur d’'onde de l'onde électromagnétique
incidente), le coefficient d’extinction k (partie imaginaire de l'indice de réfraction) peut s’exprimer
comme suit ([V-30], [V-31]):
187NV, *'? g,
2
A [e,+2¢,] +&;

k() = (Eq. V-7)

Avec A la longueur d'onde de l'onde incidente, N le nombre de particules, V le volume de chaque
particule, g, la fonction diélectrique du milieu diélectrique dans lequel les nanoparticules sont
plongées, et €; et g, la partie réelle et imaginaire respectivement de la fonction diélectrique des
nanoparticules métalliques.

Si la partie imaginaire de la fonction diélectrique de la nanoparticule métallique est faible, proche de la
résonance, la condition de résonance plasmon s'écrit alors :
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g(A)+2¢, =0 (Eq. V-8)

La relation de dispersion d’'un plasmon de surface localisé est une droite w = wg quel que soit le
vecteur d’onde k (Figure V-20). La droite de lumiére coupe donc la droite ® = wg et un plasmon de
surface localisé peut donc toujours étre créé a condition d’exciter le plasmon avec la bonne longueur
d’onde.

'y w = Kphoton, air C
!
Wg : . . .

Figure V-20: Relation de dispersion

i plasmonique w(K) dans le cas de

. nanoparticules métalliques.

1

i

i Kx

K, =K;sin0

Cependant, cette condition approchée ne prend pas en compte de nombreux couplages
électromagnétiques susceptibles de se produire lorsque la distance entre les nanoparticules diminue
avec pour conséquence un décalage de la fréquence de résonance [V-32]. Les calculs numériques
deviennent alors indispensables pour connaitre théoriquement I'évolution de la fréquence de
résonance en fonction des distances entre nanoparticules, et de la forme des nano-objets métalliques.

Aprés avoir brievement défini les différents modes plasmons et les facons de les exciter, dans le
paragraphe suivant nous étudions la réponse optique des particules d’or auto-organisées sur des
échantillons TwSOI et Tw nanostructurés.

V.5.2. Mesures de réflectivité par ellipsométrie spectroscopique

De nombreux auteurs ont étudié les réponses optiques d’un réseau 2D de nanoparticules d’or
mais les dimensions mises en jeu sont beaucoup plus grandes que celles obtenues lors des dépots
d’'or sur les échantillons TwSOI (et Tw) nanostructurés ([V-33]-[V-35]). Les résultats risquent
vraisemblablement d’étre différents de ceux observés dans la littérature et notamment du fait d'un
trés fort couplage entre nanoparticules d’or.

Etant donné I'hétérogénéité de la surface de I'échantillon, plusieurs zones coexistent et ces différentes
zones peuvent étre a l'origine du développement de plasmons de surface de différentes natures.

Par conséquent, les types de plasmon auxquels nous pourrions nous attendre sont, a priori:
- des plasmons localisés sur les particules individuelles,
- des modes collectifs propagatifs résultant des couplages entre particules,

- des modes collectifs sur les rugosités (qui ne peuvent pas étre qualifiés de propagatifs au sens strict
du terme),

- des modes propagatifs purs sur des couches d’or non structurées dont I'excitation résulterait de la
présence des rugosités. (Les plasmons excités sur des rugosités peuvent en effet se relaxer sous
forme de plasmons propagatifs si le milieu le permet).

188



Chapitre V : Etude de la Croissance de NanoStructures Métalliques

Ainsi afin de mettre en évidence une résonance plasmon, nous avons effectué des mesures de
réflectivité a l'aide d’un ellipsométre spectroscopique pour différents angles d'incidence (par rapport a
la normale a la surface de I'échantillon) et en polarisations p (mode TM) afin de créer une densité de
charge surfacique nécessaire au développement d’'une résonance plasmon.

Ces mesures ont été réalisées sur des échantillons TwSOI nanostructurés (A = 20 nm) aprés dépots
de nanoparticules d’or obtenues a partir de différentes épaisseurs équivalentes (voir observations MEB
précédentes sur la Figure V-5) et sur des échantillons de référence SOI de surface plane sans or et
avec une épaisseur équivalente déposée de 4 nm d'or. La comparaison des réponses optiques de ces
échantillons permettra d’estimer la contribution de la structuration de surface relativement a une
surface plane.

Le but est donc d'essayer de mettre en évidence la nature du plasmon qui contribue a la réponse
optique de I'excitation électromagnétique utilisée.

La Figure V-21 permet de comparer les différents spectres de réflectivité pour différentes épaisseurs
équivalentes d'or déposées sur des substrats nanostructurés (TwSOI) ou plans (Témoin SOI) en
fonction de I'angle d‘incidence. Du fait de la structure SOI (empilement d'une couche de silicium sur
une couche d'oxyde de silicium sur un substrat de silicium), les spectres de réflectivité présentent de
nombreux pics d’absorption provenant de phénoménes d‘interférences. Il nous faut donc discriminer
les pics provenant de la structure SOI et celui di a la présence de la couche d’or. Pour ce faire, les
mesures ont été réalisées avec trois angles d'incidence par rapport a la normale a la surface des
échantillons. En effet, lorsque I'angle d‘incidence par rapport a la normale augmente, le signal devient
de plus en plus sensible a la surface et donc a la couche d’or déposée en surface.

Par exemple, pour un angle d'incidence de 75° (Figure V-21(c)), la courbe bleue cyan, correspondant
au substrat Témoin SOI sans couche d’or, ne présente pas d'absorption au voisinage de 680 nm (pics
entourés par une ellipse sur la Figure V-21 (c)) contrairement aux autres échantillons qui possédent
de l'or en surface. La présence du pic au voisinage de 680 nm semble donc étre influencée par la
couche d’or en surface et les autres pics semblent uniguement provenir de la structure SOI.
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Figure V-21 : Mesures de réflectivité en polarisation TM ( polarisation « p ») sur des échantillons
TwSOI nanostructurés ( A = 20 nm) sur lesquels sont déposées une épaisseur équivalente d’or
de 1, 2, 3 et 4 nm respectivement et sur un échanti  llon témoin SOI (non structuré) sans or et

avec une couche dor de 4 nm. Les angles dincidenc e par rapport a la normale des
échantillons sont de (a) 55°% (b) 65° et (c) 75° L ’ellipse noire en (c) semble indiquer la
contribution de la couche d'or.

Pour vérifier la nature de ce pic d’absorption, des calculs basés sur le modéle d’Abelés ([V-36],
[V-37]), qui consiste a déterminer les modes guidés dans un empilement a faces paralleles (se
traduisant par des minima de réflectivité), ont été réalisés par une équipe du CEA-Saclay (Service de
Physique et Chimie des Surfaces et Interfaces).

Ces calculs ont permis de déterminer des minima de réflectivité au voisinage de 690 nm pour une
couche d’or homogéne de 4 nm déposée sur une structure SOI (Si (100 nm)/ SiO, (400 nm)/ Substrat
Si (500 pum)) de surface plane et pour différents angles d'incidence par rapport a la normale de la
surface des échantillons. Les résultats de la simulation sont reportés dans le Tableau V-4 et sont

comparés aux mesures expérimentales extraites de la Figure V-21.
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Angle d'incidence  Minimum de Réflectivité Arncorique Aexpérimental

55° 0.00381 % 733 nm 707 nm
65° 0.00155 % 709 nm 690 nm
75° 0.02297 % 652 nm 664 nm

Tableau V-4 : Résultats des simulations donnant les minima de réflectivité pour une couche
d’or déposée sur une surface plane d’'un empilement Si (100 nm)/SiO , (400 nm)/Si (5000 nm) au
voisinage de 690 nm. Les mesures expérimentales son t également indiquées (extraites de la
Figure V-21). [CEA-Saclay/ DSM].

Ces valeurs, qui sont proches des longueurs d’onde d’absorption supposées provenir des résonances
plasmons (au voisinage de 680 nm), indiquent que les pics d‘absorption issus des échantillons TwSOI
situés au voisinage de 690 nm pourraient étre attribués a des modes guidés dans la structure
Au/Si/SiO,/Si et non pas a des pics d’absorption d’origine plasmonique. Néanmoins, ceci est valable
pour des échantillons SOI non structurés (de surfaces planes) et il est intéressant de remarquer que
pour un angle d’incidence de 75° le pic d’absorption issu d’'une couche d'or de 4 nm déposée sur un
substrat TwSOI structuré (courbe noire sur la Figure V-21(c)) est plus étroit, plus marqué et décalé
vers le bleu d’environ 50 nm par rapport au pic d'absorption issu d’'une couche d’or de 4 nm déposée
sur un substrat SOI de surface plane. Ceci indique donc une réponse optique particuliere de la
« couche » d'or déposée sur les échantillons TwWSOI nanostructurés.

Par ailleurs, si on trace I'évolution de la longueur d’onde des pics d’absorption en fonction de
I'épaisseur équivalente déposée (voir Figure V-22) pour un angle d'incidence de 75° par rapport a la
normale a la surface des échantillons, on constate un décalage de la longueur d’onde d’absorption
vers le bleu. Cette tendance est également observée dans le cas de nanoparticules d’or ordonnées
dont la hauteur des particules varie entre 15 et 65 nm espacées tous les 200 nm [V-38]. Cependant,
notre étude n’est pas tout a fait équivalente a celle-ci puisque les « particules » d’or déposées sur les
échantillons TwSOI nanostructurés ont des tailles latérales de 20 ou 50 nm espacées d’environ tous
les 2 nm (voir les caractérisations STM, AFM et MET des chapitres précédents). Compte tenu de la
tendance observée de la Figure V-22, ces pics d'absorption semble étre a l'origine d’'un développement
de plasmons de surface localisés, donc provenant des nanoparticules d’or ordonnées.

660 =m
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Figure V-22 : Evolution de la longueur
d'onde d'absorption en fonction de
I'épaisseur équivalente déposée d'or
sur des échantillons TwSOl
620 nanostructurés ( A = 20 nm) pour un
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En revanche, si on suppose que les pics d’absorption au voisinage de 600 — 700 nm pour les différents
angles d'incidence correspondent a des pics d’origines plasmoniques et que I'on trace I'évolution de la
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pulsation w en fonction du vecteur moment projeté dans le plan K, = Kgsin® (Figure V-23), autrement
dit, si on trace la relation de dispersion w(k), le produit K,sin® n’est pas égal a une constante comme
attendu dans le cas d’'une résonance due a un plasmon de surface localisé (voir Figure V-20). La
relation de dispersion ne correspond donc pas a celle de nanoparticules d'or mais semble plutot
provenir d’un plasmon propagatif, a savoir d’'un plasmon de surface provenant d’une rugosité de
surface ou d‘une couche d'or structurée périodique. Cependant, si ces pics d'absorption proviennent
d’'un plasmon de surface propagatif, la relation de dispersion devrait é&tre comparable a celle tracée
sur la Figure V-19(b) pour la premiere harmonique (-Kpasmont1) situé dans le cone de lumiére (entre
les lignes bleues de la Figure V-19(b)). Or ce n'est pas le cas puisque cette relation est une fonction
décroissante avec le vecteur d’onde projeté dans le plan contrairement a I'évolution extraite sur la
Figure V-23 a moins qu'il ne s'agisse de I'harmonique notée +Kyasmon-1 sur la Figure V-19(b) qui est
bien dans ce cas une fonction croissante avec le vecteur moment projeté k.
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" - réflectivités de la Figure V-21.
0
u
3x10° ' :
0,007 0,008 0,009 0,010

K, = (2n)/a sin6 [am"]

Par la suite, nous avons Vérifié la dépendance de la périodicité de la structuration sur la position en
longueur d’'onde de ce pic d’absorption. Des mesures de réflectivité ont donc été effectuées sur un
échantillon TwWSOI nanostructuré de périodicité 50 nm sur lequel une épaisseur équivalente de 4 nm a
été déposée (voir les observations MEB de la surface sur la Figure V-4(b)).

La Figure V-24 présente les spectres de réflectivité pour différents angles d’incidence issus de mesures

effectuées sur deux échantillons TwSOI nanostructurés de périodicité 20 et 50 nm sur lesquels une
épaisseur équivalente de 4 nm a été déposée.

Nous pouvons constater que les longueurs d’'onde d’absorption de périodicité 50 nm sont légérement
décalées vers le bleu comparativement aux pics d’absorption d'un échantillon TwSOI de périodicité 20
nm (Figure V-24(b)). Il est donc intéressant de noter que la longueur d’onde d’absorption semble étre
légérement dépendante de la périodicité de la structuration de surface. Cependant, ce décalage vers
le bleu n'est pas la tendance observée dans la littérature [V-38] dans le cas de nanoparticules d'or
ordonnées ce qui semble confirmer que ces pics d'absorption ne proviendraient sans doute pas d’une
résonance issue d'un plasmon de surface localisé. Cependant, il s'agit peut étre d'une résonance
provenant d'un plasmon de surface propagatif car la longueur d'onde d‘absorption semble étre
|égérement dépendante de la périodicité de la structuration de surface (Figure V-24(b)).

192



Chapitre V : Etude de la Croissance de NanoStructures Métalliques

07

T Azznr:m B=55‘I' 0 i 3 —IA=ZDnm 0=55" oy
—+= A=60nm 6=55° —-+— A=50nm =55 -
0,6 - —— A=20nm p=65° 1 Y A=20nm 6=65° .
— = A=50nm 0=65° \ —-— A=50nm 0=65° .
0.5 L ——#=20nmo=75° i \ \\ —— A=20nm =75°
' —-= A=50nm 6=75° \ <\ == A=50nm 6=75° __
p 02 o g
e 047 i 2 \ 1
2 = L
5 03 i £
= &
2 o2} i & 01 1
0,1+ ) .
nnl;nl.:l;l N IR PRI SIS IS | 00 I L Il I !
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 " 550 600 650 700 750
Longueur d'onde [nm] Longueur d'onde [nm]
() (b)
Figure V-24: (a) Spectres de réflectivité pour différents angles d'incidence sur deux

échantillons TwSOI de périodicité 20 et 50 nm (trai ts pleins et pointillés respectivement) sur
lesquels une épaisseur équivalente de 4 nm a été dé posée. (b) Un agrandissement de la région
supposée correspondre a une absorption d’origine pl asmonique au voisinage de 650 nm.

= Pour s'affranchir des nombreux pics d‘absorptions mesurés sur les échantillons TwSOI dus a
I'empilement Si/SiO,/Si, nous avons mené des mesures similaires aux précédentes mais sur des
échantillons Tw nanostructurés (sans couche d’oxyde enterré) avec des épaisseurs équivalentes de
3.5 nm d’or déposées.
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Figure V-25: (a) Observation MEB de la surface d'un échan tillon nanostructuré Tw (sans
couche d'oxyde enterré) de périodicitt A = 20 nm avec une épaisseur équivalente de 3.5 nm
d’'or déposée et (b) le spectre de réflectivité mesu  ré sur cet échantillon pour différents angles
d’incidence en polarisation P.

La Figure V-25(a) présente une observation MEB de la surface nanostructurée (A = 20 nm) avec des
flots d’or auto-organisés sur un échantillon Tw nanostructuré et la Figure V-25(b) présente son spectre
de réflectivité pour différents angles d’incidence par rapport a la normale a la surface de I'échantillon.

Sur le spectre de réflectivité présenté sur la Figure V-25(b), aucun pic d'absorption au voisinage de
650 nm n’est observé. Pour expliquer ce résultat, nous pouvons supposer que le signal d'origine
plasmonique issu d'un substrat nanostructuré Tw est a priori trop faible pour étre détecté par
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I'instrument tandis que sur substrat TwSOI, ce faible signal se révéle par une forte variation de la
réponse optique dues aux modes résonants induits par la structure SOI.

Afin d'étre plus sensible au signal d’origine plasmonique, nous avons également effectué des mesures
par microscopie de photo-émission d'électrons (PEEM pour « Photo-Emission Electron Microscopy »)
combiné a un microscope a électrons lents (LEEM pour « Low Energy Electron Microscopy ») au CEA-
Saclay (voir Figure V-26 pour une représentation schématique de l'instrumentation). Pour une
présentation plus exhaustive de ces techniques, le lecteur pourra se reporter aux références [V-39] -
[V-43].

La technique PEEM consiste a utiliser un laser impulsionnel femtoseconde pour exciter les plasmons
de surface et a récolter les photoélectrons émis par amortissement (relaxation) des plasmons de
surface ([V-44]-[V-46]). La gamme spectrale du faisceau laser impulsionnel femtoseconde utilisé est
comprise entre 720 et 900 nm.

Nanoparticules d'or

Si0, (400 nm)

U, :
Photons Lentille
Laser [720-900] nm objective
80 MHz, 80 fs

Photo-électrons émis du plasmon i
+ } /"d

Electrons réfléchis

Canon a électrons (-U, - AU)

Figure V-26 : Représentation schématique de linstrumentat ion du PEEM-LEEM avec le tracé
des différents chemins des électrons provenant soit de la source a électrons, soit des photo-
électrons générés par photo-émission.

Quant au LEEM, il s'agit d’envoyer des électrons de faibles énergies cinétiques (obtenu par un fort
freinage électrostatique) sur la surface qui sont ensuite réfléchis et récoltés sur I'écran d’'une caméra
CCD (« Charge-Coupled Device ») permettant dimager la surface tout en observant les plasmons de
surfaces excités par le faisceau laser du PEEM. La combinaison de ces deux techniques (voir Figure
V-26) permet donc de mettre en évidence les particules responsables des résonances plasmon [V-46]
(superposition des signaux topographiques et plasmoniques).

La Figure V-27 présente une observation LEEM associée au PEEM et une observation PEEM seule de la
surface d'un échantillon TwSOI nanostructuré (A = 20 nm) sur lequel une épaisseur équivalente de 2
nm d’or a été déposée (voir observation MEB sur la Figure V-5(b)). Limage LEEM associée au PEEM
(Figure V-27(a)) met en évidence les régions dflots d'or organisées par bandes (comme déja
observées au MEB) et limage PEEM (Figure V-27(b)) ne présente que des taches lumineuses
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provenant vraisemblablement d'un plasmon de surface propagatif issu d’'une rugosité de surface.
Puisque sur Iimage PEEM, aucunes bandes lumineuses semblables a celles observées sur l'image
LEEM combinée au PEEM n’ont été observées, aucun plasmon de surface localisé ne s'est a priori
développé dans la gamme de longueur d’onde accessible [720, 900] nm.

(8) LEEM (E gneique = 2.8 €V) + PEEM (b) PEEM

Figure V-27 : Observations (a) LEEM (E cinsique = 2.8 €V) associé au PEEM et une observation (b)
PEEM de la surface d’'un échantillon TwSOI nanostruc  turé (A = 20 nm) sur lequel une épaisseur
équivalente de 2 nm est déposée. Longueur d’'onde d’  excitation du faisceau laser : 720 nm et
un champ de vue = 50 um. [L. Douillard].

Ces résultats impliquent donc que la résonance plasmon des nanoparticules d’or ordonnées est :
- soit au dessous de la limite de détection de I'instrument de mesure,

- soit la longueur d'onde de résonance plasmon est en dehors de la gamme accessible de [720 —
900] nm ce qui conforte I'nypothése du pic mesuré au voisinage de 630 nm sur les échantillons
TwSOL.

D’autre part, puisque la résonance plasmon d’une nanoparticule d’or isolée de taille latérale 20 nm se
situe au voisinage de 530 nm (voir Figure V-28 extrait de [V-47]) et qu'un fort couplage
électromagnétique est attendu, la résonance plasmon des « nanoparticules » d'or organisées sur les

substrats TwSOI (et Tw) nanostructurés semble donc se situer dans une fenétre spectrale [530 — 720]
nm.
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Il faudrait donc effectuer les mémes mesures mais avec un laser impulsionnel femtoseconde de
gamme spectrale inférieure a 720 nm pour Vvérifier la présence d’une plausible résonance plasmon de
surface localisée.

A la vue de ces différentes expériences, nous pouvons tirer les conclusions suivantes :
- Nous n'avons pas de signature expérimentale claire d’'un pic plasmon,

- Le pic d'absorption au voisinage de 630 nm reste un candidat a confirmer,

- La signature d'un signal plasmon est a rechercher dans la gamme [530, 720] nm.

Des mesures complémentaires doivent donc étre poursuivies pour déterminer plus précisément la
nature du plasmon de surface qui se développe sur les surfaces nanostructurées TwSOI (et Tw).

V.6. Synthése

Dans ce chapitre, nous avons étudié le positionnement de nanoparticules de nickel, d'or et
d’argent en fonction de la morphologie de surface, de la quantité de matiére déposée et de la nature
de la surface sur laquelle se sont réalisées les croissances.

- Sur silicium nanostructuré:

Les observations MEB des différents dépots de métaux sur les échantillons Tw (ou TwSOI) fortement
nanostructurés montrent que les barrieres énergétiques induites par les tranchées profondes
autorisent I'auto-organisation sur de longue distance des ilots de nickel et d’or positionnés sur les
sommets des mésas. En revanche, en ce qui concerne les croissances d’argent, les flots se sont
positionnés dans le fond des tranchées formant un ordre a courte distance de périodicité A/vV2 et
orienté a 45° des directions <110> des tranchées, avec A la périodicité de la structuration de surface.

Les différences d’organisations latérales entre ces métaux sont probablement fortement influencées
par les fortes variations d'énergie d’enthalpie de formation des différents siliciures.

- Sur oxyde de silicium nanostructuré :

Sur une surface oxydée fortement nanostructurée, le positionnement des flots d'or et d'argent est
similaire au positionnement des flots d'argent sur une surface nanostructurée de silicium, et donc seul
un ordre a courte distance a pu étre observé.

En revanche les flots de nickel se sont préférentiellement positionnés sur les sommets des mésas
provoquant un ordre latéral sur de longue distance de périodicité A.

Les principales observations MEB sont résumées dans le Tableau V-5.
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Ni Au Ag
Position | Périodicité | Position | Périodicité | Position | Périodicité

Faib. Structuré

(hz15-2 Aléatoire Aucune Aléatoire Aucune

T™w nm)

Fort. Structuré Au sommet A

(h = 4 nm) Au des mésas Au fond
Tw oxydé sommet A Au fond des NV2

(Fort. Structuré des mésas des NV2 tranchees
3 h=2nm) tranchées

Tableau V-5: Résumé des observations MEB sur le positionne  ment et la périodicité des flots
métalliques en fonction du rapport d’'aspect et de | a nature du substrat pour une épaisseur
déposée optimale avec A (= 20 nm) la périodicité de la nanostructuration d e surface et h la
profondeur de tranchée.

Par la suite, les croissances d’or ont fait 'objet d’une attention particuliére pour mettre en évidence
une résonance plasmon. Des mesures de réflectivité ont été menées par ellipsométrie spectroscopique
et un pic d’absorption au voisinage de 630 nm a été mis en évidence sur des échantillons TwSOI.
Etant donnée la relation de dispersion obtenue, ce pic d'absorption n‘a pas les caractéristiques
franches d’un plasmon de surface localisé (non propagatif) mais semble plutot provenir d’un plasmon
de surface propagatif.

Afin de s'affranchir des différents minima de réflectivité provenant de la structure SOI qui empéche la
détermination directe de la signature plasmonique, des mesures de réflectivité ont été réalisées sur
des échantillons Tw nanostructurés. Malheureusement, probablement du fait d'une limite de détection
trop faible, le signal de réflectivité n’a pas révélé d’absorption d’origine plasmonique.

Des mesures ont ensuite été réalisées par microscopie électronique de photoémission combinées au
microscope électronique a électrons lents. Aucune résonance plasmon de surface localisé n‘a été
observée vraisemblablement due au fait que la longueur d’onde de résonance plasmon est en dehors
de la gamme spectrale de la source d’excitation.
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Conclusions & Perspectives

L'objectif de cette étude fut d’étudier la nanostructuration de surface réalisée par la révélation
d’un réseau de dislocations enterrées obtenu lors d’'un collage par adhésion moléculaire de plaques de
silicium (001) de surfaces « jumelles » pour contrbler la position, la taille et la densité des futures
nanostructures déposées sur cette surface nanostructurée.

Dans ce contexte, différents travaux sur |'élaboration de nanostructures par croissance en
phase solide ont été étudiés. Il a été mis en évidence les limites du substrat plan pour piloter la
matiére vers des sites préférentiels de nucléations. L'approche ascendante (« bottom-up ») couplée a
une approche descendante (« fop-down») semble étre une voie prometteuse pour controler la
croissance qui est conditionnée par la minimisation du potentiel chimique. La solution retenue dans ce
manuscrit est la révélation par gravure chimique préférentielle d’'un réseau de dislocations enterrées
issu d'un collage par adhésion moléculaire de surfaces de Si « jumelles » pour réaliser une
nanostructuration de surface organisée sur de longues distances.

Ce travail de thése fut la continuation logique de théses précédentes ou j'ai pu bénéficier de
nombreux développements technologiques du substrat concernant notamment la technique du
controle angulaire associée a la réalisation de surfaces « jumelles » pour I'élaboration d'un joint de
torsion quasi-pure et dont la périodicité du réseau de dislocations est précisément controlée.
Néanmoins, au cours de cette these de nombreuses améliorations technologiques ont également été
développées dans le but d’optimiser la nanostructuration de surface. Ces points concernent plus
particulierement l'introduction du réseau carré de dislocations au sein d'un film mince de silicium d’une
structure SOI. Pour ce faire, deux méthodes ont été développées. La premiére technique consiste a
transférer un film mince contenant le réseau de dislocations sur un substrat de silicium oxydé. La
seconde technique consiste a créer un substrat SOI a partir d'un substrat SOI a l'aide de la
technologie Smart Cut™ afin de réaliser deux surfaces « jumelles ». L'avantage de cette derniére
technique par rapport a la premiére est la minimisation des étapes de traitements thermiques
susceptibles d’impacter la stabilité du joint de grain. L'intérét d'une structure SOI (dite TwSOI) est de
pouvoir contrbler précisément le niveau de la surface libre par rapport au plan du réseau de
dislocations au cours de la nanostructuration de surface.

La nanostructuration de surface s'est effectuée par la révélation du réseau de dislocations
enterrées par gravure chimique préférentielle. Une premiére gravure chimique préférentielle a base de
CrOs, HF et d’eau a été développée et a permis d’obtenir des profondeurs de tranchées de l'ordre 1.5
— 2 nm qui se sont avérées peu efficaces pour piloter la croissance d"lots de Ge. Par conséquent, une
seconde gravure chimique préférentielle a base de CH;COOH, HNOs; et HF a été appliquée afin
d’augmenter I'amplitude de la structuration de surface. Une solution extrémement diluée en HF a
également été développée permettant d'augmenter considérablement les profondeurs de tranchées a
environ 4 nm et de repousser l'apparition d'une structuration d'apparence « poreuse » sur substrat
TwSOI. Ces profondeurs de tranchées ont été mesurées par des techniques de mesures de pointes
(AFM et STM) et confirmées par des caractérisations MET en coupe. La diffraction des rayons X a
également permis de vérifier la présence ou non du réseau de dislocations enterrées aprés gravure
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chimique préférentielle. L'intensité diffractée issue d’'une surface nanostructurée en absence du réseau
de dislocations enterrées été modélisée permettant I'extraction des paramétres moyens de la
nanostructuration de surface.

Au cours de cette étude, nous avons également mis en évidence la forte fluctuation du joint de grain
du réseau de dislocations enterrées de périodicité 20 nm issu d'un recuit thermique > 1100 °C se
traduisant par une structuration de surface hétérogéne contrairement a la révélation du réseau de
dislocations de périodicité 50 nm qui s'effectue de maniére homogéne. En diminuant la température
de stabilisation du joint de grain (< 1100 °C), nous avons réussi a minimiser cette fluctuation qui s’est
illustrée par une révélation homogéne du réseau de dislocations enterrées a la surface. Malgré ce
probléme de fluctuation, les échantillons nanostructurés issus de recuit thermique > 1100 °C ont été
étudiés pour contréler le positionnement de nanostructures telles que les flots de Ge et métalliques
(Ni, Au, Ag).

Des croissances de Ge ont été réalisées sur des surfaces nanostructurées de périodicités 20 et
50 nm. Seules les surfaces structurées avec les plus forts rapports d'aspect ont démontré une forte
capacité a induire un ordre latéral sur de longue distance. A l'aide d’'un modéle trés simple basé
uniquement sur des considérations énergétiques, nous avons montré que le positionnement des ilots
de Ge est conditionné par la minimisation du potentiel chimique qui est dépendante de la profondeur
de tranchée. Par des mesures de diffractions des rayons X en incidence rasante, nous avons estimé
les contraintes au sein des flots et des mesures de diffractions anomales ont permis d’estimer
I'interdiffusion du Si dans les flots ainsi que la concentration de Ge. Au cours de la croissance, la forme
et l'ordre des flots de Ge ont également été étudiés par la diffusion aux petits angles des rayons X en
incidence rasante.

L'auto-organisation d‘llots métalliques a également été étudiée. Nous avons montré que les
flots de Ni et d’Au pouvaient s’ordonnés sur de longues distances sur le sommet des mésas de silicium
tandis que les flots d’Ag se positionnent préférentiellement dans les tranchées pour créer un ordre a
plus ou moins courte distance de périodicité Av2 (A étant la périodicité de la structuration de surface)
orientée suivant la direction <001>. Sur oxyde, les flots de nickel s’'ordonnent spontanément sur le
sommet des mésas tandis que les flots d’or et d'argent se positionnent préférentiellement dans le fond
des tranchées. La réponse optique des flots d’Au auto-organisés a ensuite été étudiée par des
mesures de réflectivité par ellipsométrie spectroscopique. Un pic d'absorption au voisinage de 630 nm
a été identifié sur des échantillons TwSOI nanostructurés comme étant un possible candidat d'une
résonance plasmon. Des mesures par microscopie électronique a photo-émission dans une gamme
spectrale de [720 — 900] nm et a électrons lents ont également été réalisées. Aucune signature d’une
résonance plasmon localisée n'a été constatée ce qui laisse supposer que la longueur d’onde de
résonance des nanoparticules d’or est en dehors de la fenétre spectrale investiguée.

A l'issu de ces trois années de thése, quelques points pourraient étre améliorés.

En ce qui concerne la fabrication du substrat, la réalisation du joint de grain devrait faire l'objet d'une
attention particuliere. Il faudrait étudier I'impact de la force image en fonction de la périodicité du
réseau de dislocations enterrées et de la température de stabilisation par des caractérisations au MET
en vue transverse. Les défauts HF doivent également faire l'objet d'une attention particuliére si nous
voulons améliorer la structuration de surface sur substrats TwSOL.

Concernant la nanostructuration de surface, il semble nécessaire d’optimiser les gravures chimiques.
D’autres solutions chimiques pourraient se révéler efficace en terme de sensibilité aux dislocations
comme les péracides qui sont des solutions trés oxydantes mais n’engendrant pas d‘auto-catalyse
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contrairement aux attaques chimiques basées sur le systtme HNA. Les oxydes de chrome étant trés
toxiques et devenant peu a peu interdits d'utilisation, il est également nécessaire de développer de
nouvelles attaques sans |'usage du chrome. Au cours de cette thése nous nous sommes focalisés sur
la gravure chimique préférentielle, mais il serait également intéressant d'étudier la capacité de
certaines gravures séches RIE (a base de CF,; ou CCl, par exemple) pour révéler les lignes de
dislocations pour induire une structuration de surface.

D’un point de vue simulation, pour estimer plus précisément les variations du potentiel chimique
responsables du positionnement des flots, I'anisotropie de I'énergie de surface ainsi que la relaxation
du substrat nanostructuré devraient étre prises en compte. Les effets cinétiques sont également a
considérer.

D’un point de vue expérimental, il faudrait poursuivre les mesures de diffractions et de diffusions
anomales de rayons X en incidence rasante sur des échantillons de périodicité 20 nm issu d’un recuit
< 1100 °C ou la structuration de surface est homogéne sur toute la surface de I’échantillon. Apres
avoir étudié l'organisation des flots métalliques, il faudrait également étudier les croissances de
nanofils semiconducteurs et de nanotubes de carbones sur ces surfaces nanostructurées issues de ces
catalyseurs métalliques.

Au cours de ce travail, nous avons également commencé a étudier le collage de plaques de Si (111)
de surfaces « jumelles » avec la méthode des échelles graduées pour contrbler précisément I'angle de
torsion. La symétrie d’'une surface (111) est d’ordre 3 comme on peut l'observer sur la Figure 1 ou 'on
peut voir une vue plane en MET et un spectre de diffraction de rayons X en incidence rasante.

Intensité (u.a.)

104 1 L L . 1
10,510,811,011,311511,812,012,312512,813,0
o (degré)

(@) (b)

Figure 1: (a) Observations MET en vue plane en axe  de zone [111] d'un échantillon issu d'un
collage de surface « jumelles » de Si (111) avec un  angle de désorientation de 0.4 ° Le cercle
en pointillé et en trait plein montre des fautes d’° empilement extrinséques et intrinséques
respectivement. (b) Spectre GIXRD pour différents a  ngles d’incidence permettant I'indexation
des pics de Bragg.

Un premier essai de gravure chimique a été effectué (voir Figure 2). Ce résultat préliminaire est
intéressant et devrait étre poursuivit. En effet, les champs de contrainte induits par les dislocations
issues d'un collage Si (111)/Si (111) sont plus importants que ceux induits par les dislocations issues
d'un collage Si (001)/Si (001) car les dislocations issues d'un collage Si (111)/Si (111) ont une
composante coin plus importante que les dislocations issues d'un collage Si (001)/Si (001). Par
conséquent, il est vraisemblable que les champs de contrainte issus de ce type de collage soient plus
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efficaces pour piloter la croissance de nanostructures (telles que les ilots de Ge) que ceux obtenus par
collage Si/Si (001). Et pour la méme raison, la révélation du réseau de dislocations issue d'un collage
Si/Si (111) devrait étre plus efficace que celle réalisée au cours de ce travail, i.e. issu d'un collage Si/Si
(001).

(a) 5x5 um?

Figure 2 : Observations AFM (a-c) et MEB (d) de la  surface aprés une double gravure chimique
préférentielle (Y7+Dash) sur un échantillon issu d° un collage de surfaces «jumelles » de
Si/Si(111) avec un angle de désorientation de 0.4 °

Au cours de ce travail de thése, nous avons également cherché a étudier I'impact des dislocations sur
le transport de charge! et notamment la probable anisotropie du courant vis-a-vis des directions des
lignes de dislocations.

Les premiers tests n‘ont pas donné de résultats intéressants mais la réalisation des véhicules de test
et les mesures s'étant avérées compliquées, ce travail n'a pas pu étre mené a son terme. Néanmoins,
la possibilité de moduler les bandes de conduction du silicium de maniére périodique et contrélée
reste une perspective trés intéressante qu'il faudrait poursuivre.

En paralléle de la recherche de surfaces nanostructurées, ces substrats originaux mériteraient donc
des études complémentaires et fondamentales aussi bien sur le plan cristallographique, mécanique
qu'électrique.

1Y, Ishikawa, C. Yamamoto, M. Tabe, Single-electron tunnelling in a silicon-on-insulator layer embedding an artificial dislocation
network, Appl. Phys. Lett. 88, 073112 (2006).
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Annexe A

Annexe A :
Notions sur les dislocations issues d’'un
collage moléculaire Si (001) / Si (001)

A.1. Généralité sur les dislocations

Les dislocations sont des défauts linéaires du réseau cristallin qui permettent une déformation
plastique du matériau lorsqu’elles se déplacent. Dans le cas du silicium, la structure cristalline est la
structure cubique diamant, i.e. constituée de deux réseaux cubiques faces centrées, décalée I'un
I'autre d’'une translation de ag; [V4 Va V4] (Figure Al).

[001] &

Figure A1 : Maille Diamant du silicium. Le paramétr e de maille est a 5= 5.431 A.

Les plans de glissement sont des plans denses de types {111} et les dislocations les plus courantes
ont des vecteurs de Burgers as/2<110>.

A.1.1. Les différents types de dislocations

Il existe essentiellement trois types de dislocations : la dislocation coin, la dislocation vis et la
dislocation mixte qui présente a la fois un caractére coin et vis.
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A.1.1.a) La dislocation coin

La dislocation coin peut étre représentée par l'insertion d’'un demi-plan supplémentaire dans le
cristal matérialisé par la ligne DC sur la Figure A2(a). Une dislocation parfaite est caractérisée par son
vecteur de Burgers qui est un vecteur du réseau cristallin. Le vecteur de Burgers est défini en
dessinant un circuit fermé par les nceuds du réseau cristallin autour de la dislocation et suffisamment
loin du coeur (voir Figure A2(b)). Le méme circuit dessiné dans un cristal parfait (Figure A2(c)) permet
de déterminer le vecteur de Burgers qui est la différence des chemins dans le cristal défectueux et le
cristal parfait.

Dans le cas d’une dislocation coin le vecteur de Burgers est perpendiculaire a la direction des lignes de
dislocations notée D.

-

(b) (©

Figure A2: (a) Représentation de la dislocation coi n. (b) Circuit de Burgers autour d'une
dislocation coin. (c) Le méme circuit dans un crist al parfait. Le vecteur QM nécessaire a la
fermeture du circuit de Burgers de la dislocation d e la figure (a) définit le vecteur de Burgers.

A.1.1.b) La dislocation vis

La dislocation vis résulte du décalage inter-atomique d’une partie du cristal par rapport a
I'autre. Elle est la manifestation d’un cisaillement. Elle porte ce nom car si on décrit un circuit de
Burgers autour de la ligne de dislocation, on monte ou descend d’un niveau atomique, a la maniére du
filet d'une vis. Si 'on monte d'un niveau, la dislocation vis est dite droite tandis que si I'on descend
d’un niveau elle est dite gauche (voir Figure A3)

Figure A3 : Représentation d'une dislocation
vis. Le circuit de Burgers I-1-2-3-4-F autour
d’'une dislocation vis D orientée positivement
vers le haut de la page.
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Dans le cas d’une dislocation vis le vecteur de Burgers (le vecteur FI) est paralléle a sa ligne de
dislocation D.

A.1.1.c) La dislocation mixte

Une dislocation mixte posséde a la fois un caractére vis et un caractére coin. Son vecteur de
Burgers forme un angle quelconque avec sa ligne de dislocation, il y a donc localement une
composante paralléle et perpendiculaire a la ligne de dislocation.

Dislocation
T mixte

-
|
!

(a) (b)

Figure A4: (a) Représentation d'une dislocation mi  xte. (b) Une dislocation mixte: la
dislocation 60° (les arétes du cube ont pour longue ur a/2 ou a est le paramétre de maille du

silicium)

Sur la Figure A4(a), la dislocation est de type vis a I'extrémité gauche, coin a I'extrémité droite et
mixte entre les deux. Une dislocation particuliére souvent rencontrée dans les structures diamants est
la dislocation 60° (voir Figure A4(b)), autrement dit la direction du vecteur de Burgers (a/2[011]) fait
un angle de 60° avec sa ligne de dislocation de direction [-110].

A.1.1.d) Considérations énergétiques des dislocations

Afin de minimiser I'énergie du systéme une dislocation peut se « terminer » soit a la surface
d’un cristal, soit sur un joint de grain mais jamais au sein méme du cristal. A l'intérieur de celui-ci, les
dislocations vont interagir pour minimiser leur énergie associée soit en se recombinant avec d’autres
dislocations, soit en se dissociant en plusieurs dislocations. L'énergie d’une dislocation étant
proportionnelle & b2, Frank* a montré qu’une dislocation de vecteur de Burgers b; peut se dissocier en
deux dislocations de vecteurs de Burgers b, et bs respectivement si :

b’ > b +bf (Eq.AL)

13, P. Hirth and J. Lothe, "Theory of Dislocations”, 2™ Edition, edited by Wiley, New York (1982).
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Cette condition particuliere étant appelée critere de stabilité de Frank. Une manifestation de ce
comportement a été clairement mis en évidence dans la littérature? dans le cas des dislocations vis qui
se dissocient en deux dislocations partielles 30° séparées par une faute d’empilement le long des
plans {111}. Le vecteur de Burgers s'écrit :

b=2n1101= 21+ & 12- 1 (Eq. A2)
2 6 6
En séparant la composante coin des composantes vis, il vient :

e — -
b=—>[110]+—[1-10]+—[001 Eq. A3
[110]+ 2 [1-10]+ -2 [001] (Eq. A3)

S10-2p-101-2
+=[110]- 5 [1-10]-=2[001)

A.2 Les réseaux de dislocations

L'interface entre deux grains cristallins ayant des orientations ou des paramétres de mailles
différents est appelée joint de grains. Dans notre cas il s'agit d’un joint de grain produit par adhésion
moléculaire de deux plaques de silicium formant a l'interface de collage un réseau de dislocations
permettant d'accommoder la discontinuité cristalline entre les deux grains cristallins.

A.2.1. Les différents types de réseau de dislocations

Il existe trois types de joint de grain formant un réseau périodique de dislocations. Le collage
moléculaire est susceptible de provoquer trois types de joint de grain :

- un joint de flexion (Figure A5(a)) correspondant a une rotation d’un cristal par rapport a
I'autre dont I'axe est contenu dans le plan de l'interface,

- un joint de torsion (Figure A5(b)) correspondant a une rotation autour d'un axe
perpendiculaire au plan de l'interface,

- un joint de grain di a une différence de paramétre de maille (Figure A5(c)) entre deux
matériaux différents.

Dans le cas d'un collage moléculaire de deux surfaces de Si (001) :

- le joint de flexion est constitué d'un réseau unidimensionnel (1D) de dislocations coins qui est
essentiellement due a la vicinalité des deux surfaces collées,

- le joint de torsion est constitué d'un réseau carré (2D) de dislocations vis provenant de la
désorientation en rotation des deux plaques de silicium.

- Le joint de désaccord paramétrique donne lieu a un réseau bidimensionnel de dislocations
coins afin de relaxer les contraintes de désaccord paramétrique.

2 A. Y. Belov et al. "Dissociation of screw dislocations in (001) low-angle twist boundaries: a source of the 30° partial
dislocations in silicon”, Phil. Mag. Lett. 79, 531 (1999)

208



Annexe A

(a) Flexion (b) Torsion

(c) Désaccord Paramétrique

Figure A5 : Représentation schématique de joints de

grain obtenus par collage moléculaire de
plaque de Si (001) flexion (a), d’un joint de torsi  on (b) et d'un joint de désaccord paramétrique
(©).

A.2.1.a) Le joint de grain en torsion issu d'un collage moléculaire Si (001)/Si (001)

Une torsion est une rotation entre les plans cristallins des deux cristaux liés, mais dont I'axe
est lié a linterface de jonction. Aprés un recuit a haute température des contraintes périodiques
apparaissent avec la formation de liaisons covalentes. Un réseau carré de dislocations vis se forme

pour accommoder la rotation. La formation de ce réseau peut étre plus facilement comprise avec une
simple figure de Moiré (Figure A6(a)).

N

sasasa
SEiEea
isial

#:Dislocations vis

srevectiiL

>
o
w5

b

T
58
sics
Li

(@) (b) (©)

Figure A6 : (a) Figure de Moiré obtenue en superpos  ant deux réseaux carrés identiques (cas de
surface de silicium {001}) tournés I'un par rapport a l'autre d'un angle 6. (b) Réarrangement des
colonnes atomiques au niveau des zones de mauvaises coincidences pour former les
dislocations de types vis. (c) Image TEM en vue pla ne d'un réseau carré de dislocations vis

accommodant une rotation pure (8 =09, I'angle de torsion ( W) étant de 0.43°la périodicité est
de 'ordre de 50 nm.
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La figure de Moiré permet uniquement de mettre en évidence les zones de bonnes et mauvaises
coincidences des colonnes atomiques. Dans les zones de fortes coincidences, les liaisons atomiques
vont se déformer élastiquement. Au fur et a mesure que nous nous éloignons des zones de fortes
coincidences, I'énergie nécessaire a la déformation des liaisons devient importante de telle maniéere
qu'a partir d'une certaine distance il est énergétiquement plus favorable de déformer plastiquement
les liaisons par la formation de deux familles de dislocation vis (Figure A6(b)) de directions moyennes
[110] et [1-10] respectivement entre le référentiel du substrat et de la couche collée.

La périodicité de ce réseau est donnée par la formule de Frank®:

/\ - beff
2sin@/2)
Avec b la norme de la composante du vecteur de Burgers efficace pour accommoder la discontinuité
cristalline au niveau du joint et W (ou 0) I'angle de désorientation. Dans le cas d’un joint de torsion, il

s'agit des vecteur de Burgers : ag/2<110> et ag<1-10> de norme asV2/2 avec ag le paramétre de
maille du silicium.

(Eq. A4)

Autrement dit la distance entre dislocations est de :

_ a2
" 4sing 12)
Le contrble de cet angle détermine donc la précision de la périodicité du réseau. Par exemple sur la

Figure A6(c) I'angle de torsion est de 0.43 ° ce qui conduit a une distance entre lignes de dislocations
de l'ordre de 50 nm.

(Eq. A5)

A.2.1.b) Le joint de grain en flexion issu d’un collage moléculaire Si (001)/Si (001)

Une flexion est une rotation entre les plans cristallins des deux cristaux liés dont I'axe est
contenu dans le plan de la jonction. Ce type de joint est essentiellement du a I'erreur de coupe, ou en
terminologie anglaise « miscut », de la surface réelle par rapport au plan cristallin idéal qui devrait se
terminer par une surface {001} par exemple. Ses surfaces dites vicinales ont un angle de
désalignement, 65, avec le plan cristallin (001) de surface. Cet angle est défini entre le vecteur normal
a la surface et le vecteur normal aux plans cristallins (voir Figure A7(a)). Cet angle est appelé angle
de vicinalité ou angle d’erreur de coupe. Commercialement, une surface de silicium (001) présente
toujours un angle de vicinalité de quelques dixieme de degré par rapport a la direction nominale
<001> (les spécifications commerciales sont de +1° et dépendent énormément du fournisseur de
plaques). Lors de la mise en contacte de deux surfaces vicinales dangle de vicinalité 6 et O
respectivement, un réseau de dislocations coin apparait pour accommoder la désorientation de flexion
(8) présente a l'interface.

3. C Frank, "Conference on plastic deformation of crystalline solids” Carnegie Institute Of Tech. and Office of Naval Research
(1950) p. 150

210



Annexe A

Vecteur normal aux 6, Vecteur normal Dislocations coin
L TN

plans cristallins \ 952/ ala surface
~ : fr El y

| Angle de flexion
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Figure A7 : (a) Définition des angles de vicinalité (@s1 et 8s2) de deux surfaces avant leur mise
en contact. (b) Formation du réseau 1D de dislocati  ons coin (symbolisé par 1) pour relaxer les
contraintes dues a la désorientation de flexion ent re les deux cristaux. La désorientation de
flexion correspond dans ce cas a l'angle entre les vecteurs normaux aux plans cristallins a
l'interface de collage.

Dans le cas du silicium les vecteurs de Burgers sont du type as/2 <110>, les dislocations ne sont
donc pas exactement des dislocations coins mais plutét des dislocations mixtes 60°. Ces vecteurs ont
obligatoirement une composante perpendiculaire a l'interface de collage pour accommoder la flexion,
soit dans la direction [100]. Quatre des huit vecteurs de Burgers possibles (les quatre autres étant
identiques a ceux-la au signe prés) pour ce joint de flexion sont illustrés dans la Figure A8.

Figure A8: Quatre des huit vecteurs de Burgers
possibles (les fleches en ftrait continu) pour des
dislocations mixtes accommodant une flexion dont I axe
est contenu dans le plan (001).

Des dislocations ayant des vecteurs de Burgers dans le
plan (001) (les fleches en trait pointillé) ne perm  ettent pas
1001 graccommoder une telle flexion mais plutdt une tors  ion.

al2

Cependant, le réseau linéaire ne peut pas étre seulement définie par une de ces dislocations car elles
possedent toutes une composante vis qui pourrait générer une déformation a longue distance ce qui
est physiquement impossible®. Par conséquent, afin d’éliminer cette composante vis (loin du coeur des
dislocations), le joint de flexion pure est constitué de deux familles de dislocations. Il s‘agit des
vecteurs de Burgers ag/2 [110] et a5 [1-10] ou ag; [101] et ag; [10-1].

3. P. Hirth and J. Lothe, "Theory of Dislocations”, 2™ Edition, edited by Wiley, New York (1982).
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Cristal 2

A Composante totale vis
Cristal 1 éliminée a longue distance

Figure A9 : Représentation du joint de grain de fle  xion par des dislocations mixtes alternées et

consécutives. Toutes les dislocations possedent la méme composante perpendiculaire a
l'interface de collage mais avec l'autre composante qui change de signe lorsque I'on passe
d'une dislocation (b ;) a la suivante (b ,) afin d’éliminer la composante totale vis et ainsi obtenir
un comportement asymptotique (loin du coeur des disl ocations) d'une dislocation coin pure.

Seule la composante normale a linterface de collage de la dislocation mixte 60° alternée et
consécutive est efficace pour 'accommodation de la flexion, soit :

|6 =26/ 2 < 110>| .costr /4F a2 212 &, | (Eq. A6)
Ainsi, la formule de Frank permet d'estimer la valeur de cet espacement en fonction de I'angle de

flexion 6, soit :

— aSi -
N = Eq. A7
e 4sin(6? /2) (Fa )

La Figure A10 donne les valeurs de périodicité des deux réseaux de joints de grain en fonction de leur
angle de désorientation respectif.

10000
—— Flexion
—— Torsion
<
b
S 1000 . f , . .
3 g Figure A10 : Périodicitée des réseaux de dislocation s
E en fonction de I'angle de désorientation.
100
0 0,5 1 15

Angle de désorientation (degré)

A.2.2. Interactions entre dislocations

Si aucune précaution n’est prise sur le choix des plaques de silicium lors d'un collage
moléculaire hydrophobe de plaques de silicium (001), le joint de grain est mixte, i.e. les deux types de
joints (torsion et flexion) coexistent (voir Figure All). Dans ce cas nous pouvons observer des
interactions entre les deux types de dislocations.
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Figure A1l : Présence simultanée du réseau de flexi  on et de torsion.

Des critéres énergétiques ont permis de déterminer les différentes configurations possibles®®. A partir
de ces travaux, Zhu’ a développé une méthode qui a pour but de décomposer I'interaction de deux
dislocations en utilisant les notations compactes fournies par le tétraédre de Thomson® (voir Figure
A12).

Al 7

D”‘t

Rl

/

@) (b)

Figure Al12 : Le tétraedre de Thomson selon deux poi  nts de vue. (a) Les directions Dx, Dy, Dz,
sont du type <100> et les arétes du cube ont pour |  ongueur a/2. (b) AB et CD représentent les
vecteurs de Burgers des dislocations vis accommodan t la rotation et CB, CA, AD, et BD
représentent les vecteurs de Burgers des dislocatio ns mixtes 60° accommodant la flexion.
L'orientation des vecteurs se fait dans I'ordre alp habétique des extrémités des vecteurs.

Considérons l'interaction d’une dislocation vis (AB) de vecteur de Burgers b = ag/2 [-110] de direction
[-110] et d’'une dislocation mixte 60° (CA) de direction [110] et de vecteur de Burgers by = ag/2 [0-
11]. Au nceud d'interaction, ces deux dislocations réagissent pour donner naissance a une troisieme
dislocation de vecteur b, (CB):

@=51+5=%[—101] (Eq. A8)

Cette réaction a lieu car elle est énergétiquement favorable. En effet, I'énergie d'une dislocation est
proportionnelle a b2. Avant l'interaction, I'énergie de la jonction est proportionnelle a AB2+CA2. La

k. C. Frank, "Defects in crystalline solids”, London: Physical Society (1954)

b, Amelinckx, "Dislocations in particular structures”, Dislocations in Solids, Vol. 2, Chap. 6, F. R. N. Nabarro (North-Holland
Publishing Company, Amsterdam (1979)

1. G. Zhu, C. B. Carter, "60° dislocations in (001) GaAs/Si interfaces”, Phil. Mag. A. 62(3) : 319 (1990)
8. Bollmann, "Crystals defects and crystalline interfaces”, Springer Verlag Berlin (1970)
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nouvelle jonction formée a une énergie proportionnelle a CB2= (CA+AB)2=CA2+AB2+2CA.AB or
I'angle entre CA et AB est supérieur a 90° donc CA.AB<0. Nous avons donc b;2+b2>b,2, il est donc
énergétiquement plus favorable de créer un segment CB pour la jonction CA et AB. De plus on peut
montrer qu’un réarrangement de ces segments avec des angles de 120° environ est plus favorable
d’'un point de vue énergétique. Ainsi le vecteur de Burgers de la dislocation de flexion alterne
réguliérement tous les As/2 entre deux valeurs : by = ag/2 [-101] et b, = ag/2 [0-11] (voir Figure
A13 (a)).

Plan de l'interface (001)

- “B - - by //[001] bg. (CA)

» 7~ [110]
/by = ¥a<110>

[-110]

(@) (b)

Figure A13 : (a) Représentation schématique de Inte  raction d’'un réseau carré de dislocation vis
avec une ligne de dislocations mixtes. La période d u réseau carré est A. L'interaction du
réseau vis avec la ligne de dislocations mixtes déc  ale le réseau carré d'une demi-période
parallelement a la ligne des dislocations mixtes. ( b) Représentation de la dislocation mixte 60°
avec sa composante vis ¥<110> contribuant a accommo der une partie de la torsion.

Par ailleurs, aprés la réaction, les deux dislocations b, et b, ont une composante coin égale en
module mais dirigée en sens contraire. La composante coin totale disparait donc avec le déphasage
dune demi-période des dislocations vis (voir Figure A13(b)). La présence de ces deux dislocations
augmente de A,/2 la distance entre les deux dislocations vis qui les bordent de A/2 car elles ont
toutes la méme composante efficace pour rattraper la torsion (as/4 <110>) moitié moindre de celle
des dislocations vis (voir Figure A12(b)). La dislocation de flexion contribue donc a accommoder une
partie de la torsion.
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Annexe B :
Notions sur les rayons X en incidence

rasante

B1. Intérét des rayons X en incidence rasante

Afin d'étudier le réseau de dislocation enterrées localisé a une dizaine de nanometres sous la
surface le rayonnement synchrotron en incidence rasante de I'European Synchrotron Radiation Facility
(ESRF) situé a Grenoble est l'outil le plus adapté. En effet, avec cette technique le champ de
déformation induit par le réseau de dislocations enterrées peut étre mesuré. Le vecteur de Burgers de
ces dislocations vis étant, pour des angles de désorientations pas trop importants, orientés le long de
la direction <110>, leur champ de déplacement est donc perpendiculaire aux directions <110>.
Comme le réseau de dislocations vis est carré, les quatre familles de plan cristallographiques {110}
vont étre périodiquement modulées. La diffraction de ces plans permet donc de remonter au champ
de déplacement. Cependant, le facteur de structure du silicium de la réflexion (110) est éteint
(condition d’extinction), en revanche il est important pour la raie (220). Ainsi afin de faire diffracter
ces plans, qui sont quasi perpendiculaires a la surface (100), il est nécessaire de travailler en
incidence rasante.

D’autre part, du fait de la trés faible quantité de matiére sondée il nous faut une source de photon X
de forte brillance et une faible divergence du faisceau afin de pouvoir résoudre les pics provenant des
champs de contrainte induit par le réseau de dislocations sous-jacent. Nous avons donc utilisé
principalement la ligne SUV — BM32 située a I'ESRF (voir Figure B1) pour étudier la qualité structurale
de nos échantillons ainsi que pour suivre in-situ la croissance de nanostructures de Germanium.

| oettrackometes ub

| ':.';H-' ""-\.-.[

T,
T

Figure B1 : Représentation schématique de la ligne SUV-BM32 constituée d’'un bati d’épitaxie
par jet moléculaire permettant la caractérisation i n-situ de la croissance de nanostructures par
les Rayons X synchrotrons.
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B2. Propriétés des rayons X en incidence rasante

Pour comprendre l'intérét de cette technique il faut décrire la propagation du faisceau X en
incidence rasante sur une surface. La Figure B2 reporte les différents angles et notations utilisés en
diffraction en incidence rasante. Les vecteurs d'ondes en incidence et émergence sont notés
respectivement K; et K. Les angles d'incidence et d'émergence sont notés o et o, les angles
d'incidence et d’émergences dans le plan de I'échantillon sont notés 6; et 6:. L'angle » défini 'angle de

rotation de I'échantillon autour de sa normale. Soit Q le transfert de moment défini parQ = K, — K, .

L'intensité diffractée peut étre exprimée en fonction de ce vecteur Q et les composantes du vecteur Q
peuvent s'exprimer en fonction des différents angles définis précédemment (voir Figure B2).

° HRH = 210/ A

Q, =K(cosa, cosB; —cosa; cosh;)
Q, =K(cosa; sinb; +cosu; sinb,)
Q, =K(sina, +sina;)

v

Qy
Figure B2: Schéma des angles et vecteurs utilisés en diffraction en incidence rasante et
expression des composantes du vecteur Q en fonction des angles d’incidence et d’émergence.

Dans le domaine des rayons X l'indice de réfraction est complexe et peut s'écrire n=1-0-iB. La partie
réelle de cet indice est caractéristique de la réfraction tandis que sa partie imaginaire est
caractéristique de l'absorption. A titre d’exemple, pour du silicium, a une énergie de 10 KeV, & =
4,917.10° et p = 7,354.10°%,

Lorsque le faisceau X est suffisamment rasant il peut se produire le phénoméne de réflexion totale,
autrement dit il existe un angle d‘incidence, appelé angle critique noté a., pour lequel a;=0. Dans ce
cas I'onde transmise se propage parallélement a la surface et les ondes perpendiculaires a la surface
sont dites évanescentes. Cette partie du faisceau est trés 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. La longueur de pénétration des rayons X a l'intérieur du
matériau, définie comme étant la longueur sur laquelle I'intensité du faisceau incident est atténuée
d’un facteur 1/e, est donnée par I'expression suivante:

L, = )‘L‘rﬁ(\/(aiz -28)* +4p% - aiz +28)7V? Avec A la longueur d’onde du faisceau de rayon X
Tt
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Pour du silicium, a une énergie de 10 keV, l'angle critique est de a.=0.18°. A cet angle, la longueur de
pénétration est de l'ordre de 35 nm (voir Figure B3(a)). D'autre part, nous pouvons constater une
forte augmentation du rapport de transmission (voir Figure B3(b)) autour de I'angle critique (environ
3.5 fois plus fort que l'intensité incidente). Afin de bénéficier de cette amplification et donc étre
sensible a la surface, nous avons tout intérét a travailler au voisinage de l'angle critique. Nous
disposons alors d'une sonde qui pénétre de quelques nanometres sous la surface de I'échantillon.

Longueur d’atténuation (pm)

10

0,1

0,5
Angle d”incidence (degré)
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10 keV
18 keV
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58]

Rapport d'intensie en ransmission
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Angle d'incidence (degrés)
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Figure B3 : (a) Longueur d'atténuation des rayons X
différentes énergies et (b) Rapport de transmission
d’incidence pour une énergie de 10 keV. Le maximum

en fonction de I'angle d’incidence pour
en intensité T en fonction de I'angle
correspond a I'angle critique.
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Annexe C:

Diagrammes de phases Ni-Si, Au-Si, Ag-Si

C1. Diagramme de phases du systéme Ni-Si
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C2. Diagramme de phases du systéme Au-Si
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C3. Diagramme de phases du systeme Ag-Si
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Nanostructuration de surface de plaques de silicium par révélation d’'un réseau de
dislocations enterrées pour I'auto-organisation a longue distance de nanostructures

Afin de poursuivre la tendance de réduction des dimensions des dispositifs optiques ou
électroniques, les nanostructures sont pressenties comme une solution aux limites des technologies
micro-électroniques actuelles. Néanmoins, leur exploitation n’est possible que si leur taille, leur densité
et leur positionnement latéral sont précisément contrélés. Pour un gain de temps, ces nano-objets
sont réalisés par croissance collective, et I'ordre latéral n’apparait en général que si la surface est
préalablement préparée. Dans ce contexte, nous avons développé un substrat nanostructuré par la
révélation d’'un réseau régulier bidimensionnel de dislocations enterrées obtenu lors d'un collage par
adhésion moléculaire de plaques de silicium (001). L'utilisation de gravure chimique préférentielle a
été optimisée pour révéler les lignes de dislocations formant en surface un réseau carré de nano-plots
de silicium séparés par des nano-tranchées plus ou moins profondes. Ce type de surface a été testé
pour induire un ordre latéral d'llots de Ge et de nanostructures métalliques (Ni, Au, Ag). Nous avons
montré que l'auto-organisation de ces nanostructures n’était possible que si la barriére énergétique
induite par les profondeurs de tranchées était suffisamment grande pour bloquer les effets cinétiques.
Dans ces conditions, les ilots ordonnés de Ge ont été analysés par des techniques de rayons X et les
nanostructures métalliques par des mesures de résonance plasmon.

Mots-clés : Silicium, structuration de surface, réseaux de dislocations, gravure chimique
préférentielle, germanium, nanoparticules métalliques, GIXRD, GISAXS, résonance plasmon.

Surface nanopatterning of silicon wafers by revealing of buried dislocations network for
the self-organization on long range of nanostructures

In order to carry on the trend of optical and electronical devices dimensions shrinking,
nanostructures are expected to be an alternative solution to conventional microelectronics technology.
Nevertheless, to be exploited, the size, density and positioning of these nanostructures have to be
accurately controlled. To avoid time consuming solutions, collective growth is privileged and long
range positional order displays in general only if the surface is first prepared. In this framework, we
developed a nanopatterned substrate by revealing of a buried dislocations (2D) regular network
elaborated by direct twist bonding of (001) silicon wafers. Use of preferential chemical etching has
been optimized to reveal dislocations lines creating at the surface a square network of silicon nano-
dots disjointed by nano-trenches more or less deep. This kind of template has been tested to induce a
long range positional order of Ge dots and metallic nanoparticles (Ni, Au, Ag). We shown that self-
organization of these nanostructures was possible only if the energetic barrier induced by trenches
depth was large enough to prevent the kinetic effects. In these conditions, self-assembled Ge islands
have been analyzed by X-rays methods and metallic nanoparticles by plasmon resonance.

Keywords: Silicon, surface nanopatterning, dislocations network, preferential chemical etching,
germanium, metal nanoparticles, GIXRD, GISAXS, plasmon resonance.



