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Introduction

Les nanosciences peuvent étre définies comme étant les sciences traitant de I’étude,
la création, la manipulation de nano-objets individuels, et plus généralement d’une
grande collection de ceux-ci [1]. Elles se situent donc a la convergence de tous les do-
maines des sciences ayant quelques connaissances de la matiere a cette a cette échelle,
ceux-ci appartenant autant a la physique, qu’a la chimie et a la biologie. La mani-
pulation de la matiere a cette échelle a des conséquences directes sur 1’évolution des
technologies actuelles (augmentation de la densité de stockage de 'information, minia-
turisation de I’électronique...), mais permet aussi d’envisager des applications originales
dans des domaines variés (thérapie ciblée, matériaux "intelligents”...). Ainsi une situa-
tion quasi-inédite se présente pour les nanosciences, puisque celles-ci sont intimement
liées a leurs applications, c’est-a-dire aux nanotechnologies.

D’un point de vue fondamental, I’avenement des techniques de microscopie en champ
proche, entre autres, a permis la caractérisation et la manipulation d’objets aussi pe-
tits que des atomes individuels, mais aussi une compréhension accrue des mécanismes
liés a la croissance cristalline. Il a ainsi été possible d’obtenir de grandes collections de
nano-objets (modes de croissance Stranski-Krastanov [2] et Volmer-Weber [3]) auto-
organisées sur des surfaces naturellement structurées (surfaces vicinales, reconstruc-
tions...). Dans ce type d’approche, appelée "bottom-up”, les propriétés de la matiere a
I’échelle nanométrique sont utilisées pour créer des assemblées de nano-objets sur des
échelles macroscopiques. Cependant du fait des défauts inhérents a la matiere (fautes
d’empilement des atomes, marches...), les aires couvertes n’excédent pas quelques ym?,
de plus la lourdeur des techniques mises en oeuvre (ultra-vide, basses températures...)
permettent difficilement d’envisager des applications. D’un point de vue technologique,

les techniques de gravure et de lithographie, dites "top-down”, permettent de créer des



motifs de quelques dizaines de nanometres, sur des aires de plusieurs cm?, de facon
massivement parallele et reproductible. Cependant lors de la réduction de la taille vers
les nanostructures, ces techniques peuvent introduire des défauts dans les matériaux
usinés, les effets de bord peuvent devenir prépondérant sur, par exemple, les éventuelles
propriétés magnétiques des structures, les flancs de gravure sont peu verticaux etc... Une
alternative originale consiste a coupler ces deux aspects, "top-down” et ”bottom-up”, par
exemple en structurant des surfaces par des méthodes technologiques (réseaux poreux
par gravure et lithographie), puis en lissant les défauts introduit par ces techniques et
en fonctionnalisant les surfaces par des méthodes naturelles (recuit, croissance). Dans
ce manuscrit nous conjuguerons ces trois aspects pour concevoir et élaborer des nano-
structures sur de grandes échelles, et nous illustrerons leur utilité au travers de quelques
applications potentielles.

Ce manuscrit est divisé en quatre parties. Les deux premieres introduisent les bases
théoriques et techniques sous-jacentes aux études menées dans cette these. Les deux par-
ties suivantes présentent respectivement les travaux réalisés sur la nano-structuration
des surfaces (111) de silicium et (0001) de carbure de silicium. Ces surfaces sont ensuite
fonctionnalisées chimiquement par la croissance d’adsorbats ou structurellement par
présence de motifs organisés.

Dans le chapitre 3 nous nous intéresserons a 1’élaboration de nanostructures ma-
gnétiques sur substrats texturés de silicium. La fabrication de nanoplots magnétiques
monodisperses et de haute densité est un des probleme majeur du stockage magné-
tique. Les techniques de lithographie permettent d’obtenir des résultats satisfaisant.
Cependant lorsque la taille des nanostructures diminue, les effets de bords liés a la
lithographie et a la gravure deviennent prépondérant sur le magnétisme des structures.
L’utilisation de nanostructures magnétiques auto-organisées semble étre une bonne voie
pour répondre aux limitations dues aux techniques de gravure. Plusieurs approches ont
déja été réalisées. La synthese chimique de colloides auto-assemblés permet d’obtenir
des structures de taille monodisperse, mais avec de faibles propriétés magnétiques [4].
Des nanostructures de cobalt peuvent étre auto-assemblées sur Au(788) avec des densité
de 26Th.in~2, mais les propriétés magnétiques n’apparaissent qu’a basse température
[5]. Ce probleme de taille peut étre résolu par le stockage magnétique vertical dans
les membranes d’alumine poreuses, celle-ci étant remplies d’un matériau magnétique
par électrochimie [6]. Un autre aspect développé dans cette theése est la formation de
structures magnétiques sur du silicium. Cela représente un défi technologique du fait

de la formation systématique de siliciures de cobalt non magnétiques dans ce systeme



[7], et de I'importance du silicium pour l'industrie (peu onéreux, technologie maitri-
sée...). Le verrou technologique de cette recherche se situe dans la passivation locale
du substrat de silicium par un réseau de plots d’or. Ce réseau sert de support a la
création de plots Au/Co magnétiques. Pour réaliser ces plots nous avons étudié par
STM la croissance de 'or sur le systéme modele que constitue les surfaces vicinales de
silicium (111). L’optimisation des parametres de croissance (température du substrat,
flux d’évaporation) a permis d’obtenir des réseaux unidimensionnels de plots alignés sur
les bords de marches, et séparés par une couche de mouillage bidimensionnelle. De part
son importance pour la micro-électronique, le systeme Au/Si a été particulierement
étudié ces trente dernieres années. Cependant certains aspects sont encore mal compris
puisqu’une étude détaillée, par STM et TEM, de la structure des plots a montré que
ceux-ci sont en siliciures d’or, matériaux habituellement considérés comme métastables
[8], mais stabilisés ici par des effets de taille nanométrique. Des premieres études de
magnétisme associées a un dépot de cobalt sur ces plots ont montré que celui-ci forme
un siliciure de cobalt non magnétique sur la couche de mouillage bidimensionnelle, alors
qu’il conserve des propriétés magnétiques sur les plots riches en or, et ce a température
ambiante. Ces études sont préliminaires a la création de réseaux bidimensionnels de
plots magnétiques. Ceux-ci seront réalisés en transposant les parametres déterminés ici
sur des surfaces de silicium nano-texturées bidimensionnelement par superposition d’un
réseau de perturbations (trous par lithographie...)sur les surfaces vicinales.

Ce volet plus technologique de création d’un réseau de pores sur de grandes échelles
sera abordé dans le chapitre 4, mais sur des surfaces de carbure de silicium. Ce maté-
riau a grand gap, transparent dans le domaine optique, tres résistant mécaniquement et
biocompatible, en fait un bon candidat pour de futures applications potentielles dans
les domaines de la photonique, la biologie et les applications haute fréquence et haute
puissance. Les matériaux poreux, hormis I’aspect texturation de surface, sont généra-
lement utilisés pour la photonique ou la relaxation de contraintes mécaniques pendant
la croissance [9, 10, 11]. Les études menées précédemment sur les surfaces de SiC po-
reuses ont principalement permis de créer des structures de type éponge [12, 13]. Nous
avons développé deux méthodes pour créer des réseaux de pores nanométriques aux
parois tres verticales sur des échelles de plusieurs cm?. La premiére méthode a consisté
a transférer le motif d’'une membrane d’alumine poreuse sur la surface de SiC par gra-
vure ionique. Une érosion hydrogene consécutive a tres haute température (1800°C) a
permis d’obtenir des pores parfaitement verticaux possédant la symétrie hexagonale

du SiC. Dans la seconde méthode, les membranes d’alumine poreuses ont été utilisées



comme masque pour la fabrication d’un réseau de plots lors d’'un dépot de platine.
Les propriétés catalytiques de celui-ci vis-a-vis de 'hydrogene permettrons d’obtenir
une attaque localisée de la surface de SiC sous une érosion hydrogene a plus basse
température (800°C), donnant lieu & la formation d’un réseau de pores nanométriques.
Nous illustrerons 1'utilité de ces réseaux de pores au travers de deux applications dans

I’électronique de spin et I’étude des protéines membranaires.



CHAPITRE 1

Généralités sur les surfaces et la croissance cristalline

Les surfaces jouent un role tres important dans les nanosciences. La compréhension
des mécanismes liés a la formation des surfaces permet d’en maitriser la morphologie,
tandis que I’étude de la croissance d’un adsorbat sur une surface permet de fabriquer
des nano-objets. En couplant morphologie et croissance, il est possible de créer des ré-
seaux organisés de nano-objets. Le but de cette partie est de décrire sommairement les
processus gouvernant la structure des surfaces, en montrant que celle-ci est la consé-
quence de la minimisation de I’énergie de la surface, 'important étant de déterminer les
parametres intervenant dans 1’énergie. Ensuite nous étudierons comment la croissance
d’un matériau sur un autre peut provoquer la formation spontanée de nano-objets.
Enfin nous donnerons quelques exemples de croissance organisée sur des substrats pré-
structurés, le but étant toujours pour 'adsorbat et le substrat de minimiser I’énergie
totale du systéme.

Il existe une littérature tres vaste sur ces sujets, les références [14, 15, 16, 17, 18]

traitent en détail des sujets abordés brievement ici.

1.1. Les surfaces

Pour créer une surface, il faut vaincre I’énergie de cohésion de 'objet considéré,
généralement en brisant ses liaisons chimiques. On peut alors définir une énergie super-

ficielle par atome () de la fagon suivante :



1.1. Les surfaces

aw

T = A (1.1)

Avec W le travail a fournir pour créer la surface, et A I'aire découverte. Les atomes
de surface ne possédant plus I’environnement qu’ils avaient dans le volume, les surfaces

possedent des propriétés physiques et chimiques originales.

1.1.1. Reconstructions de surface

Dans le cas du volume, l'arrangement des atomes résulte de la minimisation de
I’énergie totale de 1'objet. Une surface pouvant étre considérée comme un objet a part
entiere, possédant sa propre énergie, les atomes se réorganisent de facon a minimiser
I’énergie de la surface. L’arrangement trouvé par les atomes de surface n’a par consé-
quent aucune raison d’étre celui du volume. Cet effet est cependant en compétition avec
la tendance qu’aura le substrat a imposer son parameétre de maille a la surface. Cette
réorganisation atomique est appelée reconstruction de surface [19].

Les reconstructions de surface sont indexées selon la multiplicité de leur maille
élémentaire par rapport a la maille que présenterait une face non reconstruite coupée
dans le volume. La figure 1.1 illustre les notations employées. La maille de la surface
reconstruite est tournée de 30° par rapport a celle non reconstruite et elle possede
périodicité v/3 fois plus grande. Elle est donc notée (v/3xv/3)R30°.

Maille de la surface
reconstruite v3xv3R30°

Maille élémentaire
du volume

F1G. 1.1 — Reconstruction de surface, ici une v/3zv/3R30°

Les reconstructions sont quasi-systématiques sur les surfaces des matériaux semicon-
ducteurs. Les liaisons covalentes coupées forment & la surface des liaisons pendantes tres
défavorables énergétiquement, les surfaces se réorganisent pour minimiser leur nombre,

et par conséquent ’énergie de la surface. Ceci est illustré sur la figure 1.2 (a), ou la



1.1. Les surfaces

surface de 6H-SiC(0001) peut se reconstruire en une (v/3xv/3)R30° [20], et nous étu-
dierons plus en détail la reconstruction 7x7 de Si(111) en 3.1.1. Cependant les autres
matériaux peuvent aussi présenter une reconstruction de surface, comme la reconstruc-
tion en chevron de Au(111) (fig. 1.2 b). Ici les atomes de la surface se réorganisent en
domaines hep (hexagonal compact) et fee (cubique faces centrées) sur une maille non
reconstruite de type hep [21]. Les frontiéres entre ces deux types de domaines forment

les chevrons visibles sur I'image.

I=10A U=-3V

FIG. 1.2 — Ezemples de reconstructions de surface : a) v/3zv/3R30° sur 6H-SiC(0001)
- b) 2220/3 sur Au(111) [22].

Ces reconstructions peuvent fortement influencer I'aspect général de la surface. Par
exemple la reconstruction (7x7) de Si(111) induit une quantification de la largeur des
terrasses de la surface, ce qui permet d’obtenir, dans le cas d’une surface vicinale déso-
rientée selon [112], des terrasses dont la largeur présente une tres faible dispersion en
taille. Dans le cas d’une surface vicinale désorientée selon [112], la (7x7) est en partie

responsable de la mise en paquet des marches (voir 3.1.2).

1.1.2. Anisotropie de I’énergie de surface : construction de Wulff

Dans un liquide ou un solide amorphe, les constituants élémentaires sont arrangés
de facon aléatoire avec un ordre a tres courte portée. A grande échelle leur distribution
est donc globalement isotrope et la forme d’équilibre de I'objet est sphérique, a I'image
d’'une goutte d’eau. Par contre dans un cristal les atomes trouvent un arrangement

régulier, ils possedent donc une distribution anisotrope. Cette anisotropie se reflete dans



1.1. Les surfaces

la forme facettée des cristaux. De fagon simpliste, les plans les plus denses possedent
I’énergie superficielle la plus basse, les atomes ayant trouvé le meilleur arrangement.
Pour minimiser son énergie de surface, le cristal va présenter ces facettes de moindre

énergie, la surface de chaque facette étant inversement proportionnelle a son énergie.

1.1.2.1. lllustration de l’anisotropie de l’énergie de surface

Dans le cadre du modele simple d’un cristal bidimensionnel carré, deux types de
faces, (10) et (11), posseédent une énergie différente. On peut estimer 1’énergie nécessaire
a la création de 2 surfaces identiques (le cristal est brisé en 2) & partir de I’énergie liant

un atome aux autres atomes du cristal. D’apres 1’équation 1.1 on a :

(1.2)

Ot le "2” vient des 2 surfaces. Dans le cas d’une surface clivée selon (10), illustré sur
la figure 1.3 (a), en se limitant a l'interaction avec les deux premiers voisins, un atome
interagit avec un premier voisin (1) et deux seconds voisins (12). L’aire occupée par

un atome dans ce modele bidimensionnel est la distance ”a” entre deux atomes.

a créer

o o ﬁ ° ° surface

Fi1a. 1.3 — Création d’une surface dans un cristal carré : a) selon (10) - b) selon (11).

Y0 = %;—7;% (1.3)

Dans le cas d’'une surface clivée selon (11), illustré sur la figure 1.3 (b), 'atome

interagit avec 2 premiers voisins, et avec 2 seconds voisins (les positions ne sont pas les
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mémes dans les 2 plans crées). L’aire (distance) occupée par un atome de la surface est
cette fois av/2 :

V2(¥1 + 1)

> (1.4)

1 =

On peut alors estimer le rapport entre les énergies des surfaces (10) et (11), en
supposant ¢ tres inférieur a 1o (le second voisin est plus éloigné que le premier, il

interagit donc plus faiblement) on a :

o 1 <¢1+2¢2> ~ L <1+¢2> <1 (1.5)

Y1 V2 \ Y1+ V2 Y1
On a donc 19 < 711, la face (10) de plus basse énergie est plus stable que la face (11).
Le cristal devrait donc ne présenter que des faces de type (10). Cependant, présenter
des faces de type (11) permet au cristal d’avoir une surface totale plus petite, ce qui
minimise aussi son énergie. Il va donc présenter un mélange des facettes (10) et de

facettes (11) possédant une longueur plus petite (fig. 1.4). La taille relative des facettes

peut étre déterminée par la construction de Wulff.

F1c. 1.4 - Cristal bidimensionnel carré et ses faces (10) et (11), créer des facettes (11)

minimise la surface totale et par conséquent I’énergie.

1.1.2.2. Construction de Wulff

On peut décrire ’énergie superficielle d’'un objet par une fonction polaire v(6,p),

suivant toutes les directions de l’espace. Pour un corps isotrope cette fonction a la
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forme d’une sphere. Dans le cas d’un solide cristallin, elle reflete I’anisotropie due a
I’arrangement régulier des atomes. Elle possede en particulier des points d’inflexions
dans les directions correspondant aux faces de haute densité [23]. La forme d’équilibre
d’un cristal étant celle qui possede la plus basse énergie de surface, elle doit minimiser

I'intégrale suivante [14] (pp. 300) :

/ Y(0, ¢)dS (1.6)

Il est cependant difficile de prédire intuitivement la forme d’équilibre d’un cristal
a partir de cette relation. Wulff a proposé en 1901 [24] une méthode extrémement
astucieuse pour obtenir la forme d’équilibre d’un cristal a partir de la fonction v(0,p).
En chaque point M de v(6,¢), on trace le plan perpendiculaire a la droite OM (O étant
Porigine des coordonnées polaires). L’enveloppe interne dessinée par l'intersection de
tous les plans donne la forme d’équilibre du cristal, appelée forme de Wulff (fig. 1.5 a).

Mathématiquement, le théoreme de Wulff s’exprime de la facon suivante :

— = constante (1.7)

Ou ~; et h; sont respectivement I’énergie de surface et la distance au centre de la
facette 1.

On peut voir sur la figure 1.5 que les points d’inflexions correspondant aux facettes
de basses énergie donnent les faces présentes dans la forme d’équilibre. En effet, par
construction, les perpendiculaires a ces points sont nécessairement en-deca des autres
droites, elles définissent donc ’enveloppe interne de I’ensemble des droites. La figure
1.5 (c) illustre ce que nous avons montré dans la partie précédente. Les facettes autres
que celles de plus basse énergie peuvent apparaitre dans la forme de Wulff, de facon
a minimiser I’énergie totale. Une fonction 7(6,p) entraine une solution unique pour la
forme d’équilibre du cristal, mais une forme d’équilibre donnée peut provenir d’une
infinité de fonctions v(60,p) [25].

Dans le cas de nanoparticules, la forme de Wulff peut changer [26] (pp. 94). Le
nombre d’atomes en surface devient non négligeable par rapport a ceux en volume et
les arrétes entre faces peuvent interagir entre elles. La fonction (6,p) est modifiée et
peut alors posséder de nouveaux minima, entrainant de nouvelles facettes dans la forme

d’équilibre.
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enveloppe crée plans perpandiculaires
01) par Pintersection (01) / a2 OM 01) Y10 -09
des plans 1

1

faces vicinales

@ fonction y(0) @) forme de Wulff

®

F1a. 1.5 — Construction de Wulff pour un cristal bidimensionnel - a) cas d’une fonction
v(0) peu anisotrope, les arétes du cristal sont arrondies - b) cas d’une fonction v(0)
trés anisotrope, les arétes sont marquées - c) cas de la figure 1.4, les facettes (10) une
énergie plus basse, la construction de Wulff fait apparaitre les facettes (11) avec une

plus petite surface, minimisant ’énergie totale.

A température nulle le cristal présente des facettes séparées par arétes bien défi-
nies (fig. 1.5 b), alors qu’a température non nulle les angles s’arrondissent (fig. 1.5 a).
L’agitation thermique introduit du désordre dans ’arrangement atomique du cristal,
I’anisotropie due a l'ordre s’émousse petit a petit, jusqu’a la température de transition
rugueuse (Tg) ou les facettes disparaissent complétement [27]. Les surfaces vicinales,

objets de la partie suivante, se trouvent dans ces régions arrondies [28].

1.1.3. Marches et surfaces vicinales

En supposant que ’on puisse couper dans un cristal une face parfaitement parallele
a un plan dense, cette face présentera toujours des défauts. En accord avec la thermo-

dynamique statistique, le nombre de ces défauts doit étre proportionnel & :

Ny o exp <_k::;_dT) (1.8)

Avec 74 énergie du défaut considéré, T la température et kg la constante de Boltz-
mann. Ces défauts peuvent étre des lacunes atomiques ou des marches. C’est a ces

dernieéres que nous allons nous intéresser ici.

11



1.1. Les surfaces

S’il est impossible d’obtenir une surface sans marches, il est possible de créer une
surface possédant un train de marches organisé. L’astuce consiste a utiliser des surfaces
vicinales. Une surface vicinale est une surface coupée avec un angle 6 par rapport a une
face de haute densité du cristal. Elles apparaissent dans la forme de Wulff aux bords
des faces planes (fig. 1.5 a) [15] (pp. 184). Puisqu’il n’existe aucune face dense dans la
direction de la face vicinale, le cristal cherche & minimiser son énergie en présentant
sa face dense la plus proche, et en compensant ’angle par la création de marches (fig.
1.6).

Dérientation de 13° Dérientation de 30°
selon [010] selon [010]

Fi1a. 1.6 — Schéma d’une surface vicinale, la densité de marches varie avec l’angle de

désorientation

Notons que dans le cas de la figure 1.6 la désorientation est perpendiculaire a une
direction particuliere de cristal ([001]), ce qui donne lieu & la création de marches rec-
tilignes. Dans un cas plus général on peut obtenir des marches régulierement crénelées
(créations de coins, "kinks” en anglais) [29].

L’énergie de surface d’une face vicinale dépend essentiellement de trois termes :
I’énergie de surface de la face dense, I’énergie de ligne d’une marche et ’énergie d’in-
teraction entre marches. Ces deux derniers termes sont proportionnels a la densité de
marches. On peut donc écrire ’énergie d’une surface vicinale projetée sur sa face dense

sous la forme suivante [30] :

’Yvic(p) =Y T Ymp + ﬂp?) (19)

Avec p la densité de marches :

12
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= (1.10)

h

1 tan(6
po Lo

Dans le troisieme terme de ’équation 1.9, la densité de marches p est multipliée par
un facteur 3 définissant I'intensité des interactions entre marches, et par un facteur p?,
ces interactions étant généralement proportionnelles & 1/12 :
— interaction élastique, par interférences des champs de contraintes dus a la présence
des marches [31].

— interaction dipolaire, les marches pouvant étre considérées comme des dipéles, il
existe des interactions d’origine électrostatique entre elles [32].

— interaction statistique, deux marches ne pouvant se croiser, une marche est néces-
sairement confinée entre deux autres, ce qui diminue son entropie de configuration
et augmente son énergie [33].

Ces interaction sont généralement répulsives (3>0), ce qui donne lieu & la forma-
tion de trains de marches simples (épaisseur monoatomique) équidistantes. Cependant
les deux premieres (élastiques et dipolaires) peuvent devenir attractives (4<0) dans
certains cas [34], donnant lieu a la formation de paquets de marches ("step bunches”).
Ce phénomene de mise en paquet des marches peut avoir d’autres origines, comme par
exemple l'effet Schwoebel durant I’évaporation [35] et les effets d’électromigration in-
duis par un courant continu [36, 37]. Les reconstructions de surface peuvent aussi étre a
lorigine de la mise en paquet des marches [38, 39]. Dans le cas d’une surface de Si(111)
désorientée selon [112], c’est la reconstruction (7x7) qui, modifiant 1’énergie de la face
dense (vs) et 'énergie des marches (7y,), est en grande partie responsable de la mise en

paquet des marches. Nous y reviendrons dans la partie 3.1.2.

1.2. La croissance

Il est utile d’envisager la croissance sous deux aspects : 'un thermodynamique per-
mettant a priori de comprendre la morphologie globale du film déposé, c’est-a-dire une
croissance bi- ou tri-dimensionnelle, I’autre cinétique permettant de décrire la formation

et la répartition des nano-objets.
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1.2. La croissance

1.2.1. Point de vue thermodynamique et modes de croissances

Les différentes énergies superficielles intervenant lors du dép6t d’un matériau B sur
un matériau A déterminent le mode de croissance. A ’équilibre thermodynamique, on

a la relation suivante :

Ay = W+ Yab — Ya (1.11)

Ou v, et 7, sont respectivement les énergies libres de surface du substrat et de
I’adsorbat, et 45 est I’énergie libre de I'interface AB. Cette relation est appelée critere
de Bauer [40] et [17] (pp. 401). Selon les valeurs relatives prises par ces différents
parametres, deux cas se présentent :

— %+ Yab < g : il est plus favorable énergétiquement de maximiser l'aire de
I’adsorbat et ’aire de 'interface, I’adsorbat mouille le substrat. La croissance est
alors bidimensionnelle, c’est a dire qu’une couche atomique ne commence a croitre
que lorsque la précédente est completement remplie. Ce mode de croissance est
dit Frank - Van der Merwe [41], illustré sur la figure 1.7 (a).

— Y+ Yab > 7o : il est plus avantageux énergétiquement de présenter la surface
du substrat. Le croissance est alors tridimensionnelle, ’adsorbat pousse sous la
forme d’ilots de plusieurs hauteurs atomiques. C’est le mode de croissance dit
Volmer - Weber [3], illustré sur la figure 1.7 (c) .

Dans la pratique, on rencontre souvent un mode de croissance mixte. Dans un
premier temps un film bidimensionnel de n couches croit sur le substrat. Au-dela d’une
certaine épaisseur critique la croissance devient tridimensionnelle. Par exemple dans
le cas d’'un fort désaccord paramétrique entre le substrat et ’adsobrbat, ce dernier
croit couche par couche et emmagasine de ’énergie élastique. Au-dela d’une certaine
épaisseur, il lui convient mieux de relaxer (par le biais de dislocations), ce qui modifie
(augmente) I’énergie d’interface et la croissance tridimensionnelle devient plus favorable
énergétiquement. Ce mode de croissance est appelé Stranski - Krastanov [2], il est

illustré sur la figure 1.7 (b).

1.2.2. Point de vue cinétique

Pour comprendre la croissance d’un point de vue cinétique il s’agit de considérer

tous les processus physiques que subit un adatome lors du dépdét. Dans un premier
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B B

CO0000O0OO0O0

Fia. 1.7 — Représentation schématique des 3 modes de croissance en fonction du re-
couvrement - a) Frank et Van der Merwe - b) Stranski et Krastanov - ¢) Volmer et
Weber.

temps les adatomes arrivent sur la surface, ils diffusent, puis sont capturés soit par
un ilot préexistant soit forment un germe d’ilot avec un autre atome. Ces processus
permettent de définir un libre parcours moyen pour les adatomes. La prise en compte
d’autres évenements liés au devenir de ’adatome une fois capturé par un ilot permettent

d’évaluer la densité d’ilots.

F1a. 1.8 — Processus cinétiques - a) dépot (F) - b) évaporation - ¢) diffusion (D) - d)

rencontre avec autre atome (i*) - €) incorporation a un ilot et diffusion sur lilot.

L’arrivée des atomes incidents sur la surface (fig. 1.8 a) est décrite par le flux (F),
c’est-a-dire le nombre d’atomes par unité de surface et par unité de temps. Il est exprimé
en monocouches par secondes (MC.s™1). L’atome adsorbé (adatome) peut soit étre ré-
évaporé (fig. 1.8 b), soit diffuser. L’adatome a tendance a étre piégé dans les minima
du potentiel induits par la structure atomique de la surface. Il peut se déplacer d’un
minimum & autre par sauts discrets activés thermiquement (fig. 1.8 c). Sa marche
est aléatoire et la diffusion peut étre exprimée de la fagon suivante, en accord avec la
théorie des états de transition [16] (pp. 130) :
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D = ;—(01 exp <;£’j) = Dy exp (;gﬁ) (1.12)
Ou ky est la constante de Boltzmann, T la température, E; la barriere énergétique
entre deux minima du potentiel de surface, d la dimension du probleme (soit 2 dans le
cas d’une surface bidimensionnelle) et vy la fréquence d’essais [42].
La course de I'adatome s’achéve lorsqu’il s’incorpore a un ilot pré-existant (fig. 1.8
e) ou lorsqu’il rencontre un autre adatome (fig. 1.8 d). Dans ce dernier cas, I'ilot formé
par les deux adatomes peut étre instable, auquel cas I’adatome continue de diffuser, ou
stable, et étre le germe d’un ilot. On peut définir une taille critique pour la formation
des ilots, c’est-a-dire un nombre minimal d’atomes a partir duquel un 1ilot est stable,
noté i* [43]. Cette taille n’est pas une constante mais dépend de la température et du
flux. En effet, la température peut dissocier un dimere par activation thermique. De
plus, si un ilot formé de deux atomes est stable pendant un temps At, un flux élevé
permettra a un troisieme adatome de s’adjoindre a I'llot dans un temps inférieur a At,
stabilisant 1'llot. Dans ce cas i*=2. Si par contre le flux est faible, I'llot ne sera pas
stabilisé par un troisieme adatome pendant At, la taille critique sera alors i*=3 (ou
plus).
On peut définir une longueur de diffusion liant les trois phénomene précédents [44] :

Iy (?)X (1.13)

Ou x est une fonction de la taille critique i*.

En prenant en compte d’autres phénomenes, comme la diffusion d’un adatome sur
un ilot (fig. 1.8 e), Parrivée d’un adatome sur un ilot pré-existant, la diffusion d’ilots...,
on peut trouver une relation pour la densité d’ilots & saturation (n,), dans le cas d’une

croissance bidimensionnelle [16] (pp. 133) :

e a0 (2) e () 010

Ou x = */(i* + 2), et 6 est le taux de couverture (F*t). Le cas plus général
d’une croissance tridimensionnelle est traité dans [17] (pp. 400-414). L’important ici
est de remarquer que la densité d’ilots est proportionnelle au rapport (D/F), donc a la

longueur de diffusion définie précédemment. Intuitivement, une longueur de diffusion
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élevée (flux faible et/ou température élevée) va mener a la formation d’ilots globalement
plus espacés qu’une longueur de diffusion faible puisqu’il est moins probable pour deux
adatomes (ou plus) de se rencontrer et de former un ilot stable. Pour un méme taux de
couverture, a température et flux variables, donc & nombre d’adatomes égal, les ilots
seront de plus grande taille pour une densité faible et de petite taille pour une densité
élevée.

La répartition des ilots sur une surface parfaitement plane n’a qu’un ordre a courte
portée (nucléation aléatoire). Localement un ilot peut-étre isolé, sa probabilité de capter
un adatome est alors plus élevée que pour un ilot se situant dans une zone dense. La
distribution de taille est par conséquent plus large. Pour obtenir des ilots de taille plus
resserrée, il est possible d’utiliser le phénoméne de murissement d’Ostwald [45]. Lors
d’un recuit les petits ilots s’évaporent au profit des plus grands ilots, menant a un
équilibre dans lequel la distribution de taille des ilots est tres resserrée. L’autre idée est
d’utiliser des substrats nanotexturés, en imposant des sites de nucléation pour les ilots,
on obtient une répartition non plus aléatoire, mais organisée des ilots. Dans une telle

répartition les 1lots ont une distribution de taille tres resserrée.

1.3. Croissance organisée

Afin de contréler la croissance sur une surface, il est possible d’utiliser ses défauts.
Ceux-ci peuvent faire office de sites de nucléation préférentiels en introduisant une
variation locale dans I’énergie de surface, donc un piege pour les adatomes. Ainsi si
le réseau de défauts est organisé, la croissance peut l’étre aussi si les parametres de
croissance (T et F) sont choisis de sorte que la longueur de diffusion (eq. 1.13) soit
de l'ordre de grandeur de la distance entre les défauts. Si la longueur de diffusion est
inférieure a la distance entre les défauts, il est possible pour les adatomes de nucléer
entre ceux-ci, la croissance est alors globalement aléatoire. D’autre part si la longueur
de diffusion est supérieure a la distance entre défauts, avec une température élevée par
exemple, les adatomes peuvent posséder une énergie supérieure a celle des défauts et
ne nucléent pas sur ces sites.

Les surfaces peuvent naturellement présenter des défauts organisés uni- et bidimen-
sionnels, comme les surfaces vicinales et les reconstructions. Ces surfaces servent de
gabarits pour la croissance de nano-objets.

Les surfaces vicinales peuvent étre utilisées pour croissance d’objets unidimension-

nels alignés sur les bords de marches. Des nanofils métalliques sur Pt(997) peuvent
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ainsi étre obtenus [46], et des réseaux de plots d’or peuvent s’aligner sur des surfaces
de Si(111) (voir chapitre 3).

Sur des surfaces reconstruites, des réseaux de nanoplots peuvent nucléer selon la
périodicité imposée par la reconstruction. Généralement c’est la reconstruction d’une
premiere couche d’un matériaux B déposé sur un matériaux A qui sert de gabarit.
Par exemple un dépot d’azote sur Cu(100) peut former un réseau bidimensionnel de
domaines carrés. Un dépot d’or sur cette surface permet d’obtenir un réseau bidimen-
sionnel de plots d’or rangés sur les intersections des domaines de la reconstruction [47].

Il est par ailleurs possible d’allier les surfaces vicinales et les reconstructions. Dans
la cas d’une surface vicinale d’Au(788), la reconstruction en chevron de la face dense
(111) s’organise perpendiculairement aux bords de marches. Un dépot de cobalt est
confiné entre les marches et entre les lignes de la reconstruction, il est ainsi possible
d’obtenir naturellement un réseau, organisé selon les deux dimensions, de nanoplots de
Co sur une grande échelle [5].

D’autres techniques permettent d’obtenir des surfaces auto-organisée, comme par
exemple le collage moléculaire. Il s’agit ici de cliver un cristal selon un plan dense,
puis de recoller les deux faces ainsi créées avec une légere désorientation. Un champ
périodique de contraintes se propage alors jusqu’a la surface. Ceci a été réalisé sur des
substrats de Si(100), un dépot de Ge sur ces surfaces donne lieu & la formation de boites
de Ge organisées selon le réseau de contraintes [48].

Les défauts peuvent aussi étre créés artificiellement, c’est a dire par des méthodes
technologiques. On peut, par lithographie électronique ou optique, créer un réseau de
trous dans une surface vicinale de Si. Lors d’un recuit, en plus de la mise en paquet
réguliere des marches due aux propriétés intrinseques du substrat, on assiste a une
réorganisation morphologique de la surface imposée par le réseau de dépressions [49].
L’or s’adsorbe sur les sites préférentiels de cette surface, donnant lieu a la formation

d’un réseau bidimensionnel de plot d’Au [50, 51].
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CHAPITRE 2

Dispositifs expérimentaux

2.1. Dispositif ultra-vide
2.1.1. Description générale

Une partie de ce travail de these a été effectué sur un dispositif ultra-vide fournit par
la société Omicron [52]. Il est constitué d'un sas d’introduction séparé par une vanne
(VAT Mini UHV Gate Valve) d’une chambre ultra-vide, équipée pour la préparation et
I’analyse des échantillons. Le sas d’introduction est doté d’une pompe turbomoléculaire
(Varian TV141NAV 100L.s~!) permettant des transferts rapides (deux heures) entre la
chambre et 'extérieur. La chambre principale est prévidée par la pompe turbomolécu-
laire du sas, puis étuvée a 150°C pendant 16 heures. Le vide y est ensuite fait par une
pompe ionique et un sublimateur de titane (Varian Starcell), nous y obtenons un vide
de base de 4.10~!! mbar. L’ensemble est représenté sur la figure 2.1.

L’analyse des échantillons est réalisée a 1'aide d'un LEED/Auger et d’un micro-
scope a effet tunnel & température variable (VT-STM). La préparation des échantillons
est réalisée sur une canne, dotée d’une rotation sur son axe, permettant le chauffage
par rayonnement et par courant direct. Le chauffage par rayonnement est réalisé par
un filament de tungsténe serpentant dans une alumine, solidaire de la canne et placé
derriere 1’échantillon, il permet d’atteindre des températures de 'ordre de 800°C a la

surface de I’échantillon. Le chauffage par courant direct permet d’atteindre 1500°C, en
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Spectrometre de masse
pour détecter les fuites

Bras manipulateur
reliant le V'I-
STM, la canne de
préparation et le
sas

LEED et Auger

Sas d’introduction

Evaporateur de Cobalt des/poimtes et des

Evaporateur d’or Pompe
turbomoléculaire
Micro-caméra pour
approche de la Branchements
pointe du VI-STM

Systeme de chauffage pour
Iétuvage

FiG. 2.1 — Dispositif expérimental
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fonction de la résistivité de I’échantillon, mais nécessite un porte-échantillon particulier
et contraignant. Les mesures de température des échantillons sur la canne sont effec-
tuées a l'aide d’un pyrometre (Ircon Modline 5, IR) fonctionnant de 300°C a 1400°C.
Le LEED/Auger, une cellule d’évaporation par bombardement électronique (Omicron
EFM-3) et une cellule d’évaporation par effet Joule (un filament de tungstene enroulé
autour d’'un creuset en alumine contenant le matériaux a évaporer) sont centrés sur la
canne de préparation. Une autre cellule d’évaporation de type EFM-3 est centrée sur
la téte du VT-STM, permettant des dépots et des recuits in-situ. Un spectrometre de
masse (Pfeiffer Prisma 80) permet d’analyser les gaz résiduels et d’identifier les fuites.
Les échantillons sont déplacés a ’aide d’un wobblestick (bras manipulateur), reliant le
VT-STM, la canne de préparation et le sas d’introduction.

Le LEED/Auger n’ayant servi que pour 'analyse qualitative (propreté et qualité
des surfaces et des dépots), nous ne détaillerons pas cette technique, et nous nous

intéresserons plutot au fonctionnement du VT-STM.

2.1.2. Le microscope a effet tunnel & température variable (VT-STM)

Le microscope a effet tunnel (STM) a été mis au point en 1982 par Binning et Rorher
[53], & qui il a valu le prix Nobel en 1986. Il est le premier de la famille des microscopes en
champ proche (STM, AFM, SNOM [54] pp. 75, 94 et 120), dont le principe repose sur la
mesure d’une propriété physique ¢ par une sonde locale. Le déplacement parallelement
a une surface de cette sonde permet d’obtenir une cartographie de ¢ avec une tres haute
résolution. Dans le cas du STM, la mesure représente un relevé topographique de la

surface a ’échelle atomique.

2.1.2.1. L’effet tunnel

Un électron est représenté par sa fonction d’onde dont le carré du module donne sa
densité de probabilité de présence. Ainsi il existe partout a la fois dans I'espace, avec
une probabilité plus ou moins élevée. Lorsqu’on place sur son chemin une barriere de
potentiel, un électron de plus faible énergie (E) que celle-ci peut la traverser et exister
des deux cotés de la barriere [55] (pp. 39). Il est important de noter que la probabilité
de traverser la barriere décroit exponentiellement avec la largeur d de la barriere (fig.

2.2), si Vj est la hauteur de la barriere, le courant tunnel est donné par :
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2.1. Dispositif ultra-vide

2m(Vp — E)

—2Kd 0

Ixe avec K = — 2 (2.1)
Décroissance Barriére de potentiel
exponentielle

Fonction d’onde

Flux incident
o

/\/\/‘\/ Flux émergent
e

Fic. 2.2 — L’effet tunnel

2.1.2.2. Application a la topographie

Dans un métal ou un semi-conducteur, les électrons de conduction sont tres délo-
calisés et forment une mer dans I’ensemble du cristal. En surface, la fonction d’onde
électronique ondule au rythme des atomes et s’étend sur quelques angstréms en dehors
du matériau. Il suffit donc d’approcher une pointe conductrice tres pres de la surface,
sans pénétrer dans le volume, pour que les électrons existent & la fois dans la pointe et
dans le matériau et puissent passer par effet tunnel de 'un a I'autre. Le courant tunnel
est proportionnel au coefficient de transmission T [56]. C’est la dépendance exponen-
tielle du courant tunnel avec la distance qui confere au STM sa tres grande sensibilité
aux variations de hauteur de la surface.

Pour obtenir une topographie de la surface, il suffit alors de déplacer la pointe
parallelement & la surface et d’enregistrer les variations du courant tunnel (2.3). En
fait, un STM fonctionne généralement en mode courant constant. Une boucle de contre-
réaction commande alors le déplacement vertical de la pointe de fagon a maintenir le
courant mesuré I; a une valeur de consigne Iy. L’enregistrement des variations d’altitude
de la pointe donnent un relevé topographique de la surface et la résolution verticale est
de l'ordre de 1/100 d’A. La résolution latérale quant & elle est essentiellement limitée
par la taille de I'apex, c’est-a-dire par le rayon de courbure de la pointe a son extrémité,
elle est de Dordre de 1A.
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2.1. Dispositif ultra-vide
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Fi1aG. 2.3 — Topographie en mode courant constant

2.1.2.3. Modele de Tersoff et Hamann et interprétation des images STM

A Téchelle atomique, une image STM ne représente pas la topographie exacte de
I’échantillon observé, mais les variations locale de la densité d’état. Un calcul a été
effectué par Tersoff et Hamann [57] pour évaluer le courant tunnel dans la géométrie
du STM. En modélisant la pointe par une sphere et une fonction d’onde de type s, le

courant tunnel est donné par ’expression :

Vide 4 DPointe

Barriére
tunnel

e tunnel

Densité d’états Densité d’états Densité d’états Densité d’états

FiG. 2.4 — a) pas de tension, pas de courant - b) courant tunnel avec une tension
négative appliquée sur l’échantillon, les états vides de la pointe sont convolués par les

états occupés de l’échantillon
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2.1. Dispositif ultra-vide

€2V Ep
= Lp

I(ro,V) B
rte

dEpy(ry), E)pi(E — eV)T(E,V,2) (22)

Avec :

- ps(r7/, E) la densité d’état locale (LDOS) de la surface a la verticale de la pointe.

— pt(E — €V) la densité d’état (DOS) de la pointe.

— T(E,V, z) le coefficient de transmission au travers de la barriere tunnel.

La figure 2.4 schématise la relation donnée par Tersoff et Hamann. On comprend
alors que le courant tunnel est proportionnel a la densité d’états locale de 1’échantillon
convoluée par celle de la pointe, le tout intégré entre la masse et le potentiel appliqué.
Une tension de gap (Ugqp) positive appliquée a ’échantillon donnera une cartographie
des états vides de I’échantillon, alors qu’une tension négative donnera une cartographie
des états pleins au voisinage du niveau de Fermi.

L’interprétation des images STM est par conséquent délicate, puisque les corruga-
tions mesurées ne correspondent pas nécessairement a des variations topographiques,
mais plutot aux variations de la densité d’état locale. Ceci sera illustré par la reconstruc-
tion (7x7) de la face (111) du silicium, ou le choix de la polarité modifie radicalement
I'image STM (voir chap. 3.1.1), et par la reconstruction v/3x+v/3 du systeme Au/Si(111),
ou chaque protusion unique observée représente en fait trois atomes d’or (voir chap.
3.2.1).

2.1.2.4. 8TM a température variable

Nous avons utilisé un STM commercial Omicron de type VT-STM (variable tem-
perature STM), fonctionnant de la température ambiante jusqu’a 1100°C, I’échantillon
étant chauffé soit par courant direct, soit par une résistance placé derriere lui. Les
contraintes mécaniques (suspension par ressort, freinage par courant de foucault...) et
électroniques inhérentes au STM peuvent étre trouvées dans la littérature [58]. Nous
insisterons cependant sur les particularités liées au fonctionnement aux hautes tempé-
ratures.

La téte du STM est munie de deux griffes en tantale amenant le courant, placées
de part et d’autre de 'emplacement prévu pour le porte-échantillon. Celui-ci possede
deux contacts, I'un isolé, I'autre a la masse. Selon le porte-échantillon choisi, le cou-

rant passe directement dans ’échantillon, on peut alors atteindre, selon la résistivité de
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2.1. Dispositif ultra-vide

contact échantillon Support en

échantillon molybdene

griffe V=0V griffe V=0..90V
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\ scanner piezoélectrique

bouclier thermique
tete STM pointe

Fia. 2.5 — Chauffage par courant direct sur la téte STM

I’échantillon, des températures de I'ordre 1100°C, ou il passe dans une résistance inté-
grée, la température maximale est alors de 300°C. Un bouclier thermique placé sous la
pointe protege le scanner piézoélectrique du rayonnement thermique. Le scanner restant
a température ambiante, il n’est pas nécessaire de le calibrer, c’est-a-dire de retrouver
le rapport entre la tension appliquée aux céramiques piezo-électriques et la distance
mesurée, en fonction de la température.

Dans le cas du chauffage par courant direct, une tension (de 0 & 90V) est appliquée
a une borne de I’échantillon, ’autre étant a la masse. Il existe donc dans I’échantillon un
gradient de tension qui modifie la tension de gap en fonction de la position de la pointe
sur la surface. La solution & ce probleme est de superposer une tension compensation

a la tension de gap (fig. 2.6).

. l
V;]aj;f = ‘/gap + VH le:h + ‘/comp (23)
d’ou
Vle
‘/comp = - I N (24)

Un potentiometre permet d’adapter en permanence cette tension de compensation
en fonction de la position de la pointe. Cependant la position de la pointe étant délicate
a déterminer, il est judicieux de régler la tension de compensation pour le milieu de

I’échantillon et de se limiter & cette zone facilement repérable.
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2.1. Dispositif ultra-vide

Vi, : V.90V

échantillon

F1G. 2.6 — compensation de la tension de gap lors du chauffage par courant direct

2.1.3. Remarques sur la technique

Nous avons vu qu’'une cellule d’évaporation était centrée vers la téte du VIT-STM.
Couplée au chauffage dans le STM, cette technique permet une grande liberté dans
I’étude de la croissance cristalline.

Elle possede cependant certaines limitations. Celles-ci peuvent étre d’ordre géomé-
trique, la cellule ne peut pas étre orientée perpendiculairement a la surface, ce qui peut
influer sur la croissance et poser probleme lors de I’évaporation au travers d’un masque
posé sur I’échantillon. Il y a aussi nécessairement un effet d’ombrage de la pointe lors de
I’évaporation, comme illustré sur la figure 2.7 (b), ce qui empéche d’imager les surfaces
pendant le dépoét. Il est toutefois possible d’avancer et de reculer la pointe au cours
de I’évaporation et de prendre régulierement des images. D’autres solutions existent
comme le dépot en phase vapeur [59] permettant le suivi en direct de la croissance.

Les problemes de dérive thermique (dilatation/compression de 1’échantillon et de la
téte STM sous l'effet de la température) empéchent toute tentative d’imagerie durant
les 30 premieres minutes d’un recuit. Cette dérive devient généralement raisonnable au
bout de 30 minutes, et quasiment négligeable apres 2 heures. Pour des études quantita-
tive (mesure de distances inter-atomiques...) il est cependant nécessaire d’attendre une
demi journée, ou de balayer avec une trés grande vitesse la surface (1 image/seconde
au lieu de 1 image/minute en moyenne). Il est aussi possible de laisser la température
s’équilibrer pres d’un palier, puis d’imager sur le palier, comme illustré sur la figure 2.7
(a). Nous avons attendu que la dérive cesse a 815°C puis sommes monté & 830°C pour

observer la transition 7x7/1x1 sur Si(111) sans étre géné par la dérive thermique.
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2.2. Gravure ionique réactive (RIE)

OMC<6<1,5MC

160nm

1L+ 651,3MC
VIR

FIG. 2.7 — a) I=0,05nA V=-2V T=830°C 40x40nm? transition 7x7/1x1 sur Si(111) -
b) 1=0,04nA V=-2,5V T=400°C 13x13um? ombre de la pointe lors d’un dépot de SMC
Au/Si(111) - encart 800x800nm? tous les tauz de couverture sont présents a la limite

de la zone d’ombre.

Enfin la complexité du porte échantillon prévu pour le courant direct (44 pieces)
induit régulierement des instabilités mécaniques lors de la réalisation des images STM,

de plus la fragilité de pieces nécessite qu’elles soient régulierement changées.

2.2. Gravure ionique réactive (RIE)

Les techniques de gravure servent a transférer le motif d’'un masque a la surface
d’un échantillon, les dimensions du motif pouvant étre inférieures a 100nm. Trois types
de gravure, représentés sur la figure 2.8, sont couramment utilisés en laboratoire et
dans I'industrie microélectronique. La RIE se situe & mi-chemin entre les techniques de
gravure physique et les techniques de gravure chimique. Dans le cas des gravures phy-
siques les échantillons sont bombardés par des ions de haute énergie (quelques keV), ces
méthodes sont trés peu sélectives chimiquement (le masque subit autant de dommages
que ’échantillon) mais produisent des motifs extrémement anisotropes. Les gravures
chimiques, par immersion d’un échantillon dans une solution chimiquement active avec
le matériau, sont tres sélectives chimiquement, et parfois cristallographiquement, mais
sont tres isotropes. La RIE couple les avantages de ces deux techniques, permettant des
gravures sélectives et anisotropes.

L’idée est de bombarder ’échantillon avec les ions d’'un plasma choisi pour étre

chimiquement actif avec la surface et inerte avec le masque. L’échantillon est placé
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2.2. Gravure ionique réactive (RIE)

accéléré
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FiG. 2.8 — Représentation schématique des trois types de gravure les plus courants

sur support absorbant les électrons (semiconducteur), connecté & un générateur radio-
fréquences (rf 13,96 MHz). Celui-ci ionise le gaz présent dans l’enceinte, créant un
plasma. Les électrons du plasma, plus léger que les ions, posseédent un plus grand libre
parcours moyen et ont donc statistiquement plus de chances de rencontrer le support
et d’y étre absorbés (auto polarisation). Ainsi il se crée un champ électrique (pouvant
atteindre 1KeV) entre I’échantillon et les ions positifs du plasma, ceux-ci sont donc
accélérés vers la surface a graver, ce qui est a 'origine de la gravure physique (fig. 2.9).

Au niveau de la surface, la réaction chimique est du type :

S(s) + R(g) — P(g) (2.5)

L’échantillon en phase solide réagit avec un réactant en phase gazeuse. Le produit
de la réaction est en phase gazeuse, et peut donc étre évacué facilement, contrairement a
la gravure physique, ou le produit peut se redéposer a la surface et bloquer la gravure.
La partie chimique de la RIE peut induire des effets isotropes dans la gravure, ce
phénomene peut étre amorti par I'introduction d’un inhibiteur dans le plasma. Celui-ci
se déposera sur les parois du motif gravé, protégeant les parties verticales des attaques
chimiques, alors que sur les parties horizontales, il sera facilement désorbé par les ions
hautement énergétiques (fig. 2.10).
L’utilisateur peut régler les parametres suivant durant la gravure :
— la puissance : augmente l'ionisation du plasma et donc la tension d’autopola-
risation, la gravure est plus physique donc plus anisotrope, mais la sélectivité

chimique baisse.
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2.2. Gravure ionique réactive (RIE)
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Fi1c. 2.9 — Représentation schématique de la gravure ionique réactive
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Fia. 2.10 — Mécanismes physico-chimiques prenant place pendant la gravure
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2.3. Microscopie électronique en transmission (TEM)

— le débit : assure le renouvellement des especes chimiques et donc la gravure chi-
mique, un débit trop élevé peut ne pas laisser au gaz le temps d’étre ionisé.

— la pression : son augmentation diminue le libre parcours moyen des especes, les
rends moins directionnelles et la gravure physique baisse, cependant il y a plus
d’especes en présence et la gravure chimique augmente.

— les gaz : ils sont choisis selon un compromis entre leur réactivité avec le matériaux
a graver et leur réactivité avec le masque.

L’optimisation de ces parametres peut changer drastiquement la qualité (sélectivité,

anisotropie, profondeur) de la gravure.

2.3. Microscopie électronique en transmission (TEM)

Le premier prototype de microscope électronique en transmission a été mis au point
en 1936 par Ruska, récompensé par un prix Nobel en 1986. La résolution d’un micro-
scope étant limitée essentiellement par la longueur d’onde de son rayonnement, 1’idée est
d’utiliser des électrons de grande énergie (300 keV), et donc de faible longueur d’onde
(0,02 A), pour sonder la matiere a ’échelle atomique.

Le fonctionnement de ce type de microscope étant tres complexe, nous ne cher-
cherons dans cette partie qu’a expliciter de facon simpliste les mécanismes liés a la
formation des images haute résolution. Des études plus poussées, tenant compte en

particulier des effets liés & lappareillage, sont détaillées dans [60] (pp. 441-511).

2.3.1. Principe général

Le trajet du faisceau électronique dans le TEM rencontre sept étapes cruciales,
illustrées sur la figure 2.11. Un systéme de condenseur permet de régler ’éclairement
de I’échantillon (focalisation, surfocalisation...). Le faisceau est diffusé ou diffracté par
I'objet sur l'objectif, celui-ci étant focalisé sur ’échantillon. L’objectif est 1’élément
essentiel du TEM puisque c’est lui qui assure le grandissement. Les électrons passent
alors par le plan focal de 'objectif, au niveau duquel est placé un diaphragme de
sélection. C’est dans ce plan que se forme un éventuel cliché de diffraction. L’image
est ensuite formée sur le foyer image de l'objectif. Un systeme de lentilles permet de
projeter sur un écran fluorescent le cliché de diffraction ou 'image, selon qu’il est focalisé

sur le plan focal de I'objectif ou sur son foyer image. C’est un des grands intéréts du

30



2.3. Microscopie électronique en transmission (TEM)
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Fi1c. 2.11 — shéma de principe de la microscopie électronique en transmission

31



2.3. Microscopie électronique en transmission (TEM)

TEM que de pouvoir, par un simple changement de focalisation, obtenir soit le cliché
de diffraction soit I'image dans I’espace réel.

En microscopie optique le contraste de I'image est essentiellement du a l’absorp-
tion de la lumiere par le matériaux. En TEM les échantillons sont amincis de fagon a
limiter ’absorption. Ce sont les effets de diffusion et de diffraction des électrons dans
I’échantillon qui sont responsables des contrastes observés sur les images. Supposons un
échantillon composé de deux types de grains de composition différente (A et B). A ne
diffuse pas les électrons, B les diffuse complétement. Le faisceau direct transmis n’est
donc constitué que des électrons provenant de A. Un diaphragme de sélection placé
apres ’échantillon, centré sur le faisceau direct et de faible ouverture, permet d’élimi-
ner les électrons diffusés par B. L’image projetée sur 1’écran sera alors claire dans les

zones correspondant & A et sombre dans les zones correspondant a B.

diffraction par: échantillon
*[hy kL] . ‘
aisceau transmis
*[h,.k,,L) «— o
objecti
P> objectif

plan focal objectif, formation
sélection des taches [k, ||| T——  — du clich¢ de diffraction

diaphragme de sélection

image des objets possédant . o
des plans [h k1] plan image objectif

F1G. 2.12 — formation du contraste en TEM

Dans le cas d’un échantillon cristallin, I’ordre des atomes est répercuté sur la diffu-
sion des électrons, on observe alors des effets de diffraction. A et B sont maintenant des
cristaux possédant respectivement des plans [hikili] et [hokols]. Le faisceau transmis
est alors constitué d’un faisceau direct et de taches correspondant a la diffraction par les
plans [hik;l;] et [hokolo]. En centrant le diaphragme de sélection sur le faisceau direct
on obtient une image dite en champ clair. Les rayons provenant de A et B ayant été
diffractés, ils sont arrétés par le diaphragme et ils participent a la formation de I'image.
A et B apparaissent donc sombres sur 'image, alors que les parties non cristallines de

I’échantillon apparaissent plus claires. On parle d’image en champ sombre lorsque le
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2.3. Microscopie électronique en transmission (TEM)

diaphragme de sélection est centré sur une tache de diffraction, comme illustré sur la
figure 2.12. Si la tache [hik;li] est sélectionnée, A apparait clair sur un fond sombre.
Dans le cadre de notre étude en haute résolution, le diaphragme était centré sur le
faisceau direct, et I'ouverture réglée de facon a sélectionner les taches de diffractions

d’indice faible ([111] par exemple).

2.3.2. Mode haute résolution

Le mode haute résolution permet d’obtenir une image de 1’échantillon avec une réso-
lution quasi-atomique par interférences entre le faisceau transmis direct et les faisceaux

diffractés.

S V()
diffraction par:
*[100] 000
[200] «—

>
sélection de [000] et [100] n————  ——— FR) « TF{V(r)}
: Z f(r) = TE{FR)} & V(r)
interférences

Fia. 2.13 — formation d’une image haute résolution

Il peut étre montré que dans le cas d’une particule diffusée par un potentiel, I’am-
plitude de diffusion est proportionnelle a la transformée de Fourier du potentiel [61] pp.
906-910 :

F(R) / Br 2Ry = TRV () (2.6)

Avec :
— V(r) le potentiel en un point r de 1'objet

— R un vecteur du réseau réciproque
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2.4. Réacteur a hydrogéne

Dans le plan focal de I'objectif, assimilé a la sphére d’Ewald, on obtient donc le
cliché de diffraction pour un échantillon cristallin. En négligeant le grandissement de
I’objectif, on obtient, dans le plan image de l'objectif, la transformée de Fourier des

amplitudes F(R) diffusées dans le plan focal.

f(r) = TF{F(R)} o TF{TF{V(x)}} = V() (2.7)

L’image est donc une projection du potentiel, aux défauts de ’objectif pres. Dans
le cas d’un cristal périodique, on peut écrire le potentiel sous la forme d’une série de

Fourier, ou plutot sa projection dans le plan d’observation pour le TEM :

V(z,y) = > V(hkO)cos2m(hx + ky)] (2.8)
h k

Le diaphragme de sélection permet de tronquer cette somme infinie. Si, par exemple,

on sélectionne la tache centrale et une tache de diffraction [100], on a dans le plan image :

f(z,y) < V(000)+ V(100)cos(2m x) (2.9)

Le faisceau direct transmis, terme V(000), contient I'information sur le contraste. Il
interfere avec le second terme sinusoidal pour former dans le plan image un systeme de
franges sinusiodales rectilignes, paralleles aux plans (100) et de période d(100) (multiplié
par le grandissement de ’objectif), comme illustré sur la figure 2.13.

Les images TEM en mode haute résolution montrent les plans, voire les rangées
atomiques (en sélectionnant d’autres taches de diffraction). Elles sont formées par la
diffusion, la diffraction et les interférences des électrons du faisceau incident, ce qu’on
observe n’est donc pas nécéssairement la réalité, et leur interprétation doit étre faite
avec prudence. Sur I'exemple de la figure 2.13 il n’y aurait aucune information sur
I'existence de plans (200), alors qu’ils correspondent & une réalité physique, puisque

qu’ils diffractent avec une intensité non nulle.

2.4. Réacteur a hydrogene

Un réacteur capable d’effectuer des recuits a plus de 2000°C sous flux gazeux a été
développé par A. Leycuras au CHREA de Nice pour la croissance CVD et LPE du
3C-SiC [62].
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2.5. Membranes d’alumine poreuses

Un tube en graphite est chauffé par rayonnement par deux élements résistif indépen-
dants. Un porte-échantillon rotatif inclinable est placé au centre du tube en graphite.
L’ensemble est placé dans une enceinte cylindrique en acier inoxydable double paroi,
refroidie par circulation d’eau, et pompée par une pompe primaire. Un systéme de
régulation permet de maintenir une pression constante durant 1’érosion. Un systeme
d’introduction de gaz permet de faire circuler un flux contrélé, essentiellement localisé
dans le tube en graphite (fig 2.14). Cette géométrie, dite "hot wall”, permet d’assurer
un chauffage uniforme, avec un éventuel gradient de température, de ’échantillon. Le
gaz aussi est chauffé, ce qui augmente sa longueur de diffusion et permet une meilleure

érosion de ’échantillon.

éléments double paroi
Y
chauffants | = | refroidie

introduction évacuation

tube graphite
(hot wall) porte- < </ gaz chaud
échantillon alimentation
tournant

Fic. 2.14 — principe du réacteur

2.5. Membranes d’alumine poreuses

Les membranes d’alumine poreuses sont des structures poreuses naturellement or-
ganisées. Les pores sont tres verticaux, leur diametre peut varier entre 20 et 200nm et
leur rapport d’aspect (hauteur/largeur) est tres élevé (> 500), de plus ceux-ci sont
arrangés en un réseau hexagonal (structure en nids d’abeilles). Leur méthode de fa-
brication relativement légere, par voie électrochimique, dans un environnement non
contraignant, air ambiant, les rends particulierement adaptées pour la fabrication de
nano-composants. Elles ont déja été utilisées comme moule pour la croissance de nano-
fils thermo-électriques [63] et de matériaux magnétiques (stockage magnétique vertical)
[64], comme masque pour la croissance de matériaux multiples [65], et nous leur trouve-

rons plus loin une application comme masque pour la gravure du SiC (chap. 4, [66, 67]).
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2.5. Membranes d’alumine poreuses

2.5.1. Croissance des membranes

Les phénomenes physico-chimiques responsables de la croissance organisée des pores
sont détaillés dans [68] et les références associées.

La croissance de 1’Al3Og3 s’effectue a l'interface AloO3/Al selon la réaction chimique :

24T + 3077 — AlO3 (2.10)

La conversion d’aluminium en alumine entraine une variation du volume, fonction
de la tension d’anodisation, puisque 2Al deviennent AlsOgs. Les contraintes induites
par cette variation du volume sont relaxées par la création de dépressions réparties
aléatoirement et de dimensions variées a la surface de Al. Au fur et & mesure de la
croissance ces dépressions se regroupent en domaines au sein desquels elles acquiérent
des tailles monodiperses et s’organisent en un réseau hexagonal. Cette organisation
est la conséquence d’interactions répulsives entre les pores au niveau de l'interface
Aly03/Al, dues aux contraintes citées précédemment. Les domaines possédent une taille
critique en-deca de laquelle ils sont absorbés par les autres domaines. Au final on obtient

des réseaux de pores organisés a l'intérieur de domaines dont I’aire peut couvrir plusieurs

pm?,

+ 1

' ' ......... I
barriere
L cathode (A)) élévation locale de température

FiG. 2.15 — Croissance des membranes d’alumine poreuses.

D’un point de vue électro-chimique, le champ électrique est amplifié au niveau des
dépressions a l'interface AlaO3/Al (fig. 2.15). Ceci accélere la diffusion des ions Og—

dans la barriere d’AlyOs. Les réactions chimiques sont alors plus actives au centre des
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2.5. Membranes d’alumine poreuses

dépressions, ce qui entraine une accélération locale de la croissance mais aussi une élé-
vation de température. L’augmentation de température active les réactions chimiques
entre I’acide choisi pour I'électrolyse et la surface d’AloOs, qui est alors dissous. L’équi-
libre entre ces deux réactions contradictoire mene a la formation d’une couche barriere
au fond des pores dont I’épaisseur est fonction (environ égale) de la tension d’anodi-
sation. Sur les bords des dépressions, la croissance de ’alumine est plus lente, mais sa
dissolution par ’acide n’est pas activée, ce qui meéne a la formation des parois verticales.

Le parametre essentiel de la croissance des membranes poreuses est la tension (V)
d’anodisation. Les acides sont choisis en fonction de leurs propriétés de conduction
électrique & une tension donnée. Empiriquement, la distance moyenne (d;y,;) entre pores

est :

ding = 2,5%V (2.11)

Avec d;p: en nm et V en volts. Le diametre moyen des pores est estimé a 30% de la

distance interpores.

2.5.2. Préparation des membranes

La préparation des membranes nécessite plusieurs étapes. Les plaquettes d’alumi-
nium (pureté 99,999%, épaisseur 0,25 & Imm, diametre 2 ou 4cm) sont électropolies afin
de supprimer la couche d’oxide natif présente a la surface. Elles sont ensuite plongées
dans un bain électrolytique thermalisé. Cette thermalisation est essentielle puisqu’elle
localise I’élévation de température au fond des pores. Une premieére anodisation (t >
12h) est alors réalisée, menant a la formation de pores peu verticaux et tres désordon-
nés en surface, mais permettant l'organisation des dépressions a U'interface AloOs/Al.
Cette premiere membrane est dissoute dans une solution de HoCrO,4 a 45°C pendant
12h. La surface de I’Al est alors préstructurée, et lors d’une seconde anodisation, les
pores peuvent croitre verticalement sur le réseau de dépressions ainsi formé. On ob-
tient alors une membrane d’alumine dont les pores sont tres verticaux et organisés en
domaines de grande taille (fig. 2.16 a). L’épaisseur de la membrane d’alumine dépend
du temps d’anodisation (et de I’acide choisi), typiquement la croissance s’effectue a une

vitesse de quelques ym.h~1.
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2.5. Membranes d’alumine poreuses

On peut obtenir une membrane libre par dissolution de I'aluminium dans une so-
lution de CuCly. Enfin la couche barriere au fond des pores peut étre ouverte par
dissolution dans une solution de H3POy.

Les tensions optimales pour la croissance organisée sont 25, 40 et 195V, dans HoSOy
(0,3mol.L71), HyC204 (0,3mol.L 1) et H3PO4 (1%w.m.) menant & la formation de
pores de diametres 20, 40 et 180nm pour des distances interpores de 60, 100 et 500nm.

En principe on peut obtenir une membrane dont 1’épaisseur varie de 0 a plusieurs
dizaines de um. Cependant dans le cas des membranes fines (rapport d’aspect < 5),
nécessaires comme masque pour la croissance, les deux dernieres étapes (dissolution
de I'Al et ouverture de la couche barriére) sont particulierement délicates, menant
régulierement & une dissolution complete de la membrane, de plus ces membranes sont

fragiles et peu aisées a manipuler.

F1G. 2.16 — a) membrane d’alumine poreuse polydomaine (195V, H3POy) - b) membrane

d’or monodomaine, la structure tubulaire ressort dans le pli.

Il est possible, en utilisant les membranes d’alumine poreuse, de faire croitre des
membranes d’or poreuse [69], répliquant le motif de la membrane d’Al;O3. Celles-ci
sont obtenues par pulvérisation d’or sur AloO3 poreux, puis croissance électrochimique
d’or. L’Al;Og3 est ensuite dissous dans H3PO4 et la membrane d’or libre ainsi préparée
a une structure tubulaire (fig. 2.16 b), elle a une épaisseur ne pouvant excéder 800nm.
Cette structure est plus souple et d’adapte mieux au substrat lorsqu’elle sert de masque

de dépot ou de gravure.
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2.5. Membranes d’alumine poreuses

2.5.3. Membranes monodomaines

Nous 'avons vu, lors de la seconde anodisation les pores poussent sur un substrat
naturellement pré-structuré par la premiere anodisation. S’il est impossible d’obtenir
une organisation de type monodomaine, du fait de la stabilité des domaines au-dela
d’une certaine taille critique, il est possible d’imposer artificiellement un réseau mono-
domaine de dépressions sur la surface d’aluminium par nano-imprint [70]. La technique
consiste a transférer par pression le motif d’un matériau possédant un réseau organisé
de pointes a sa surface sur la surface d’aluminium avec des pressions de l'ordre de
10kN.cm™ 1.

Le motif peut étre carré ou hexagonal, et les conditions d’anodisation pour la crois-
sance de la membrane sont de choisies en fonction du parametre de maille du motif, en
accord avec la relation 2.11. Toute la difficulté réside dans la préparation du tampon,
certains sont disponibles commercialement pour des prix prohibitifs, et dans le cadre
de cette these nous avons utilisé des tampon en Ni préparés au MPI-Halle.

La technique de préparation des tampons est décrite dans [71]. En bref un réseau de
dépressions est crée par la lithographie optique interférencielle sur un wafer de Si(100).
Ce réseau sert de moule a la croissance électrochimique d’une couche de Ni de quelques
dizaines de um d’épaisseur, possédant alors le motif inverse a sa surface. C’est cette
couche de Ni qui est ensuite utilisée comme tampon. Le motif peut-étre carré ou hexago-
nal, avec une maille d’environ 400nm. Notons qu’on peut faire croitre plusieurs tampons
sur un méme substrat de Si texturé et qu'un méme tampon est réutilisable une dizaine
de fois. Cette méthode permet donc d’obtenir des membranes d’alumines poreuses mo-
nodomaines sur des aires de plusieurs cm?. La densité du réseau ne dépend que de la

technique utilée pour la réalisation du tampon de nano-imprint.
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CHAPITRE 3

Fonctionnalisation des surfaces nano-texturées de silicium

La croissance de nanostructures magnétiques sur substrats de silicium représente
un défit du fait de 'apparition systématique de siliciures non magnétiques a l'interface
métal/silicium. L’idée ici est de passiver localement et chimiquement les surfaces de
silicium pré-structurées, par des réseaux organisés de nano-plots apparaissant lors d’un
dépot d’or. Ces réseaux de plots peuvent alors fonctionnalisés par un dépot de cobalt,
présentant localement des propriétés magnétiques.

Comme étudié au chapitre 1, le mode croissance Stranski-Krastanov, c’est-a-dire
la croissance d’ilots tridimensionnels sur une couche de mouillage, permet d’obtenir
des nano-plots avec une répartition spatiale et de distribution de taille relativement
aléatoire, mais controlable par le choix de la température du substrat et du flux d’éva-
poration. De plus la croissance d’un adsorbat sur un substrat peut étre contrélée par un
réseau de piege a la surface de ce dernier. Les surfaces vicinales possedent intrinseque-
ment de tels pieges sous la forme de marches ou de marches rectilignes, paralléles entres
eux et équidistants. Elles peuvent par conséquent servir de gabarit pour la croissance
de réseaux unidimensionnels de nano-objets. Dans le cas de Au/Si, la formation d’ilots
tridimensionnels a été observé dans [72] pour des températures supérieures a 280°C.
L’influence sur la croissance des ilots tridimensionnels des paquets de marches d’une
surface vicinales ou d’une surface pré-structurée a été observée respectivement dans
[73] et [50, 51]. Plusieurs modeles ont été proposées pour la structure des ilots, comme

une structure coeur-coquille [74, 75], ou un ilot d’or pur reposant sur une base de Si ou
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

siliciure d’or [76, 77]. Cependant aucune étude détaillée de la croissance des ces ilots
n’est disponible, de plus les travaux concernant la structure des ilots ont été réalisés
sur des plots possédant des diametres de plusieurs centaines de nanometres.

Apres étre revenu brievement sur la structure et les techniques de préparations
des surfaces vicinales de Si, nous étudierons la croissance de l'or sur ces surfaces par
STM, en fonction de la température du substrat et du flux d’évaporation. Cette étude
nous permettra de déterminer les conditions de croissance nécessaires a la formation
de réseaux uni-dimensionnels de plots alignés sur les paquets de marches [78]. Nous
présenterons ensuite une étude locale par STM et TEM en vue transverse donnant
acces a la structure chimique et cristallographique des ces ilots. Nous montrerons enfin
des résultats préliminaires sur la fonctionnalisation des ilots tri-dimensionnels par un
dépdt de cobalt [79].

3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

Le silicium cristallise dans le groupe d’espace cubique Fd3m avec un atome en (%,
1
8
comprend mieux en déplagant l'origine de la maille. Elle possede alors un atome en (0,

%) et de parametre de maille a:5,43A. Cette structure est celle du diamant, elle se

0, 0) dans un systéme cubique a faces centrées, et 4 atomes remplissant la moitié des

sites tétraédriques (fig. 3.1).

@ sicn .00k

0 Si en site tétra

a=543A

FiG. 3.1 — maille élémentaire du silicium
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

3.1.1. La surface (111) du silicium

La surface (111) du silicium présente un arrangement hexagonal des atomes, dont la
maille a pour parameétre a=3,84A. Cependant une telle surface, dite (1x1), n’existe pas
a température ambiante. Clivée sous ultra-vide, la surface de Si(111) est reconstruite
(2x1) [80, 81]. Lors d’un recuit & environ 500°C, elle subit une transition de phase ir-
réversible, elle est alors reconstruite (7x7). La reconstruction (1x1) (fig. 3.2) apparait
au-dela de 830°C, lors d’une transition de phase réversible (fig. 2.7 a). Il faut cepen-
dant noter qu’elle n’existe pas sous la forme schématisée, mais plutot sous une forme
désordonnée [82] et [14] (pp. 151). C’est cependant cette maille qui sert a définir les

reconstructions du silicium, ainsi que les dépots que nous effectuerons sur cette surface.

(a) Si(111) 1x1 (b) Si(111) 7x7

‘ [T10]
Si(111) 1x1

3,84x3.84 A’

9 17 plan

@ 2" plan

© 4™ plan

Le troisieme plan est a
la verticale du second

F1G. 3.2 — Représentation schématique d’une surface de Si(111) a) reconstruite (1z1) -

b) reconstruite (7x7) - voir texte pour les détails.

La reconstruction (7x7) a été décrite en 1985 par Tayanagi et al. [83], le modele est
appelé "dimer adatom stacking fault (DAS)” (fig. 3.2 b). La surface de Si(111) y est
modifiée sur ses 4 premiers plans. La moitié des dimeres sont formés dans le troisieme
plan sur les bords de la maille élémentaire, 36 liaisons pendantes du second plan sont
saturées par 12 adatomes du premiers plan, et il existe une faute d’empilement entre
le troisieme et le quatrieme plan dans une moitié de la cellule élémentaire. Il reste 6
liaisons pendantes dans le second plan. Au final, les 49 liaisons pendantes présentes
dans 7 maille (1x1) sont remplacées par un total de 19 liaisons pendantes. 12 sont
sur les adatomes du premier plan, 6 dans le second plan et une dans le coin (corner
hole) de la reconstruction. C’est cette reconstruction qui minimise le nombre de liaisons

pendantes, et par conséquent I’énergie de la surface de Si(111).
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

L’asymétrie provoquée par la faute d’empilement entre le troisieme et le quatrieme
plan est observable en STM. Les points brillants observés sont les 12 adatomes de la
surstructure. Imagés en états vides (fig. 3.3 a), les adatomes apparaissent tous de la
méme maniere, alors qu’en état plein (fig. 3.3 b), on peut voir une différence de hauteur
entre les deux moitiés de la reconstruction. Cet effet n’est pas du a 'arrangement ato-
mique, qui provoque seulement une différence de 10~3nm [84] non observable en STM.
Le fait qu’elle apparaisse seulement en états pleins indique une origine électronique.
Cette asymétrie permet de vérifier I'orientation des surfaces de Si(111) puisque la par-
tie haute ("faulted half”) pointe selon la direction [112] et la partie basse ("unfaulted
half”) pointe selon [112].

F1a. 3.3 — Reconstruction 7z7 observée en STM - a) états vides - b) états pleins mon-
trant les parties “faulted half” (FH) et "unfaulted half” (UH).

3.1.2. Si(111) désorienté selon [112] et [112] : surfaces vicinales

Les surfaces vicinales de Si(111), selon leur azimut, peuvent présenter plusieurs
morphologies comme illustré sur la figure 3.4 (b). Pour des angles azimutaux (+ 20°)
autour d’'une désorientation selon la famille {112} la surface présente un réseau de
marches simples ou triples, alors que pour des angles azimutaux d’environ £ 40° autour
d’une désorientation selon la famille {112} les marches s’organisent en paquets.

Dans la phase 1x1, les marches selon [112] possédent 2 liaisons pendantes par atomes
alors que selon [112] elles possédent une liaison pendante par atome (fig. 3.4 a), et

cette asymétrie se retrouve dans la phase 7x7. C’est cette différence qui est a ’origine
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

— .
(&) 2 liaisons pendantes 1 liaison pendante b}

marches simples

[112]][112] paquets de marches h 3 -

F1G. 3.4 - a) Asymétrie des surfaces vicinales de Si(111) : 1 liaison pendant selon [112],
2 liaisons pendantes selon [112] - b) Surface multivinale de Si(111) [85].

du comportement différent des marches selon les deux directions, puisqu’elle induit
une différence énergétique pour la formation des marches. La morphologie finale de la
surface résulte de la compétition entre les énergies de surface de la reconstruction (7x7)
et de la phase (1x1), ainsi que de I’énergie de formation des marches selon la directions
et selon la reconstruction. Un tableau de ces différentes valeurs est présenté dans [86].
Les interactions entre marches ainsi que la 7x7 assurent une répartition réguliére des
marches, la largeur des terrasses étant quantifiée en unités de demi-cellule de (7x7)
(2,3nm) [87] et [58] (pp. 728).

Les paquets de marches des surfaces désorientées selon [112] (fig. 3.5 b) forment une
barriere a la diffusion des adatomes d’or [78], ce qui n’est pas le cas des marches simples
de la direction [112] (fig. 3.5 a). Ce sont donc les premieres que nous avons utilisé pour
la croissance de 'or. Quelque soit I'angle de désorientation selon [112], le motif formé
par les terrasses et les paquets de marche a une périodicité de 70nm en moyenne [88].
Le mécanisme proposé pour la formation des paquets de marches possede 2 étapes.
A haute température (supérieure a la transition 7x7—1x1 a 830°C) les marches sont
organisées en un réseau régulier de marches doubles. A la température de transition
la surface se reconstruit (7x7). Il est plus favorable énergétiquement de présenter de
grandes terrasses (7x7). Cependant les marches (doubles) (1x1) possédent une énergie
inférieur aux marches (7x7). Les marches doubles se mettent alors en paquet, les paquets

étant constitués de mini-terrasses reconstruites (1x1).
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

Az_IO,:’?nm AzI_l ,on

m=5x0,3nm
Py

F1G. 3.5 — a) Si(111) désorienté selon [112], présence de marches simples séparées par
des terrasses reconstruites (7z7) - b) paquets de marches sur Si(111) désorienté selon
[113].

3.1.3. Préparation des surfaces vicinales Si(111) désorientées selon [112]

Lors des dépots d’or, les surfaces vicinales a paquets de marches permettent d’ob-
tenir des ilots alignés le long des bords de marche. Nous avons utilisé des surfaces de
Si(111) désorientées selon la direction [112]. Comme nous l’avons vu précédemment, il

y a mise en paquet des marches sur cette surface.

3.1.3.1. Préparation ex-situ

Les expériences présentées dans cette partie ont été menées sur des échantillons tirés
d’un wafer de Si(111) de 250pum d’épaisseur, désorienté de 1,5°+0,05° selon la direction
[112]. Le dopage est de type n, au phosphore et la résistivité est de 0,5-1Q.cm. Le wafer
a été prédécoupé par laser au LAAS de Toulouse, en échantillons de 12x2mm?, dont
la longueur est parallele & la direction [112] et la largeur parallele & [110] (3.6). Les
marches seront ainsi perpendiculaires a la longueur.

Un croix est apposée sur I’échantillon & I’aide d’une pointe diamant de facon a repé-
rer sa direction. Cette direction est importante pour le recuit sous ultra-vide. Du fait de
I'électromigration [89] (pp. 52-58), un recuit par courant direct selon le sens descendant
des marches peut donner lieu & la formation d’une morphologie hors équilibre (marches

simples...) non voulue ici.
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].
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[T12]e—
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Montage sur le porte-
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chimique + chauffer dans le sens
. ultra-son des marches
[112] montantes

[111]

Wafer type n, dopé p

Fia. 3.6 — Préparation du silicium ex-situ.

Avant d’étre introduits sous ultra-vide, les échantillons sont nettoyés chimiquement
dans un bain ultra-son. Une premiere étape de 15 minutes dans de l'acétone, suivie
de 15 minutes dans du trichloréthylene sert a enlever la couche de résine protectrice
présente apres découpe. Une seconde étape de 15 minutes dans de 'acétone permet de
rincer les restes de trichloréthyléne et d’enlever d’éventuelles traces de graisses. Enfin
une derniere étape de 15 minutes dans de 1’éthanol supprime 'acétone et les graisses,
de facon a rendre 1’échantillon non polluant pour 'ultra-vide. Nous n’effectuons aucune
attaque de type HF pour enlever la couche d’oxyde natif présente sur la surface.

L’échantillon est alors monté sur le porte-échantillon pour le courant direct, en

utilisant la croix pour repérer son sens, puis introduit sous ultra-vide.

3.1.3.2. Préparation in-situ

Le porte-échantillon, placé sur la canne de préparation, est chauffé par rayonnement
4 300°C pendant 20 minutes, la pression se situe dans les hauts 1071% mbars. Ceci permet
essentiellement de pré-chauffer I’échantillon de Si(111) et ainsi de baisser sa résistivité.

L’échantillon peut alors étre chauffé par courant direct a 800°C pendant 12 heures,
la pression se situant dans les bas 10719 mbars. Ce dégazage provoque I'apparition de
“points blancs” sur la surface, probablement dus a la ségrégation de carbone présent
dans le volume. Ceux-ci polluent la surface et bloquent le mouvement des marches
comme illustré sur la figure 3.7.

L’échantillon est alors chauffé pendant 10 secondes a 1250°C, avec un temps de

montée et de descente en température de 'ordre de la seconde, cette étape est répétée
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].

F1a. 3.7 — "Points blancs” sur la surface de Si(111) suite au dégazage, ceuzx-ci sont

attribués a la présence de carbone et créent des points d’ancrages pour les marches.

5 fois. La pression atteint les bas 10~ mbars. Entre chaque montée, I’échantillon est
maintenu & 800°C pendant que la pression descend dans les bas 107'% mbars. Ces
montées rapides en température permettent de supprimer les "points blancs” et de
désorber la couche d’oxyde de silicium native présente sur la surface.

En accord avec [88, 90], apres le dernier flash & 1250°C, I’échantillon est recuit 10 mi-
nutes a 950°C, pour former un réseau régulier de marches doubles. 1l est ensuite ramené
a température ambiante en 15 minutes, pour assurer une reconstruction (7x7) exempte
de défauts et des paquets de marches rectilignes (fig. 3.8). Apres cette préparation les
défauts résiduels se présentent sous la forme de marches traversant les terrasses pour
relier deux paquets de marches, ils sont dus a une légere désorientation de 1’échantillon
dans la direction [110].

Cette préparation permet d’obtenir des surfaces de Si(111) texturées naturellement
par un réseau de paquets de marches paralleles et équidistant. Ces surface vont servir

de gabarits pour la croissance de réseaux unidimensionnels d’ilots lors d’un dépét d’or.

3.1.3.3. Préparation des échantillons le TEM en vue transverse

Pour étre observés en TEM, les échantillons doivent étre amincis. En fonction du
microscope, du matériau a étudier et de la résolution désirée, ’épaisseur doit se situer
entre 10nm et 1000nm ([60] pp. 449). L’amincissement est effectué par des techniques

d’abrasion mécanique et de bombardement ionique.
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F1Gc. 3.8 — Si(111) désorienté selon [112] : paquets de marches - a) Image STM de
800x800nm? montrant des paquets de marches rectilignes et paralléles entre euz, le
profil montre que les paquets de marches ont une épaisseur comprise entre 4 et 6 plans

de Si - b) Image TEM en vue transverse montrant le détail d’un paquet de marches.

L’étude en vue transverse consiste a observer I’échantillon selon un plan perpendi-
culaire a sa surface (fig. 3.9). Ici l'or est déposé sur la face (111) du Si, les ilots sont
alignés sur les paquets de marches paralleles & la direction [110]. La zone observable en
TEM est généralement tres petite (quelques pm?), nous avons donc choisi de réaliser
notre étude selon cette direction, de facon a maximiser la probabilité de trouver des
ilots.

L’échantillon, dont les dimensions initiales sont 12x2x0,3mm?, de directions cris-
tallographiques respectives [112], [110] et [111], est clivé en morceaux de 3x2x0,3mm?
selon [110] & l'aide d’une scie diamant. Deux surfaces & étudier sont collées téte-béche
(torr seal) et des cales sont placées de part et d’autre de fagon & obtenir un volume
de 3x3x2mm3, communément appelé "sandwich” (fig. 3.9). Ce format d’échantillon est
dicté par la géométrie du porte échantillon du microscope.

Le sandwich est ensuite aminci selon la direction & observer, ici [110], & I’aide d’une
polisseuse mécanique Gatan. Dans une premiere étape, nous utilisons des disques abra-
sifs dont le grain varie de 15um a 1pm, afin d’atteindre une épaisseur d’environ 50um.
Une seconde étape consiste a utiliser des disques micro-abrasifs de grain allant de 1um
a 300nm afin de polir la surface, cette étape ne modifie pas I'épaisseur. On notera que
I’échantillon est aminci des deux c6tés pour pouvoir observer le centre du cristal.

Le sandwich ainsi aminci est alors collé sur un anneau de tantale de 3mm de dia-
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3.1. Le silicium, la face (111) et les faces vicinales [112].
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F1a. 3.9 — préparation des échantillons pour le TEM en vue transverse
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3.2. Passivation par un dépot d’or des faces de Si(111) texturées

metre, celui-ci faisant office de porte échantillon pour le TEM. Les bords du sandwich
dépassant de I’anneau sont micro-clivés a ’aide d’une pointe diamant, sous une loupe

binoculaire.

parties a

e
microciver 37—

anneau de ‘

tantale zone mince

N / zone épaisse

T—

FiG. 3.10 — zone amincie

L’échantillon est réduit & son épaisseur finale par un amincisseur ionique (Gatan
Duo-Mill series 600). L’idée est de crée un trou central dans 1’échantillon par bombar-
dement ionique, les bords du trou seront suffisamment minces pour étre observés en
TEM (fig. 3.10). Un double faisceau d’ions Ar™ & 5 KeV est focalisé sur le centre de
I’échantillon, 'angle des faisceaux est réglé de facon a attaquer ’échantillon des deux
cOtés, avec I'angle d’incidence le plus faible possible de fagon a créer une grande zone
observable. Nous avons utilisé des angles de 4° et 9° (pour éviter 'anneau de tantale).
La rotation de I’échantillon assure une attaque uniforme.

Notons que ce type de préparation d’échantillons est particulierement délicate, et

se solde souvent par un échec.
3.2. Passivation par un dépot d’or des faces de Si(111) tex-
turées

3.2.1. Premiers stades de la croissance Au/Si(111)

Les premiers stades de la croissance (0 & 1,5 MC) de Au sur Si(111) présentent
quatre reconstructions de surface distinctes. Ici la monocouche (MC) est définie selon
la surface du Si, soit 7,84.10™ atomes.cm?. De 0 & 0,5MC la surface est constituée d'un
mélange de (7x7) et de (5x2) (fig. 3.12 a), de 0,5 & 0,76MC on observe un mélange de
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3.2. Passivation par un dépét d’or des faces de Si(111) texturées

(5x2) et de (v/3xv/3)R30°, notée (v/3x+v/3) par la suite (fig. 3.12 b). Au dela de 0,76MC
seule la (v/3xv/3) est présente, puis apres IMC une 6x6 apparait. Un diagramme de
phase est établi dans [91, 92], une représentation simplifiée en est donnée sur la figure
3.11. Ces reconstructions ont été tres étudiées dans la littérature, et les modeles pour
la (5x2) et la (v/3xv/3) semblent désormais acquis.

7x7 5x2)
5x2 V3x3 a3

0 0,5 0,76 0,96

Taux de couverture (MC)

F1G. 3.11 — Reconstructions présentes sur le systéme Au/Si(111) entre 0 et 1,5 MC.

Sur les images STM la (5x2) apparait sous la forme de corrugations distantes de
7,68A (2*ag;(111)) organisées en rangées paralleles (fig. 3.12 c), alignées selon les di-
rection de la famille <110> du Si et espacées de 19,2A(5*a5i(111)). Le modele le plus
récent proposé dans [93] la décrit comme étant des chaines d’or dont les atomes sont
arrangés en nids d’abeilles, séparées par des chaines de silicium de méme structure.

La (v/3xv/3) est détaillée dans [94]. En STM elle apparait comme des corrugations
séparées de 6,65A (\/g*aSi(Hl)), le modele les décrits comme étant des trimeres d’or
pouvant adopter plusieurs configurations sur la surface (1x1) de Si(111). Ces différentes
configurations sont séparées par des parois de domaines aisément observables en STM
(fig. 3.12 d). D’apres [95] la densité des parois de domaines augmente avec le taux de
couverture, et au-dela de 0,96MC, on peut observer soit une -(v/3xv/3), soit une (6x6),
selon que ’échantillon a été refroidi rapidement ou lentement depuis une température
supérieure & 300°C. La -(v/3xv/3) est décrite comme étant une structure métastable
constituée de domaines de taille minimale rangés aléatoirement, alors que la (6x6) est
stable et est la conséquence d’un arrangement cristallin des parois de domaine.

Notons que la source d’évaporation d’or étant centrée sur le VI-STM, nous ne
disposons d’aucun moyen de calibrer les dépots par des techniques type balance a
quartz. Nous avons donc utilisé ces changements de reconstruction pour déterminer le
flux de la source. La disparition de la (7x7) et I'apparition de la (v/3xv/3) & 0,5MC, ainsi
que la disparition de la (5x2) a 0,76MC sont aisément observables par STM. Lors des

expériences, I’échantillon est porté a 500°C sur la téte du VI-STM. Un cache situé a la
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3.2. Passivation par un dépot d’or des faces de Si(111) texturées

0,05nA U=+2V

77

5x2
V3x3

F1G. 3.12 — a) reconstructions (7z7) et (5x2), environ 0,3MC - b) reconstructions (5z2)
et (\/§x\/§), environ 0,7MC - ¢) détails de la (522) - d) détails de la (\/§$\/§)
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3.2. Passivation par un dépét d’or des faces de Si(111) texturées

sortie de I’évaporateur permet de stopper ’évaporation pendant la prise d’image. Les
images sont prises sur plusieurs zones de ’échantillon afin de s’assurer de 1'uniformité
du dépdt. Lors des phases de dépot, la pointe du STM est rétractée, de facon a ne pas

introduire d’erreur sur la quantité déposée par effet d’ombrage (fig. 2.7 b).

3.2.2. Ilots bidimensionnels

Avec les reconstructions Au-Si apparaissent sur les terrasses des ilots bidimension-
nels présentant aussi la reconstruction (v/3xv/3) (ou plus rarement 5x2), et de hauteur
0,3nm. Leur hauteur égale & une marche monoatomique de Si(111) (fig. 3.13) indique
qu’ils different de la surface uniquement par un plan de silicium supplémentaire. La
température de dépot et le temps de recuit influent sur la forme et la densité d’ilots,

cependant ils couvrent toujours 50% des terrasses.

3A

10 20 30 40 50
x(nm)

F1c. 3.13 — hauteur d’un ilot bidimensionnel, environ 0,8MC Au/Si(111).

Les reconstructions (5x2) et (v/3xv/3) contenant moins d’atomes de silicium que la
(7x7), leur apparition peut étre expliquée par un mécanisme de formation de paires

ilots/trous conservant la quantité totale de silicium [96, 97].

3.2.3. Ilots tridimensionnels alignés sur les paquets de marches

Pour des dépdts de plus de 1,5MC, et pour des températures supérieures a 250°C,
on observe 'apparition d’ilots 3D sur la couche 2D de mouillage, c’est donc un mode
croissance type Stranski-Krastanov. Notons que pour des dépots a des températures
allant de 250°C a 340°C, ces ilots peuvent étre plats ou hémisphériques [73], tandis que

pour des températures au-dela de 340°C les ilots sont tous hémisphériques et alignés
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3.2. Passivation par un dépét d’or des faces de Si(111) texturées

sur les bords de paquets de marches [50, 51, 98]. La différence entre ces deux types
d’ilots (plats et hémisphériques, mais toujours tridimensionnels) étant mal comprise,

nous n’insisterons pas sur ce sujet.

Fic. 3.14 — Images STM de 3,5MC Au/Si(111) a différentes température - a) 300°C -
b) 240°C - ¢) 400°C - d) 430°C.

Une étude en température entre 300°C et 430°C, avec 3,5MC déposées, montre
qu'en-decd de 340°C la distance moyenne entre gouttes selon [112] est inférieure a
la largeur des terrasses, des gouttes ont nuclée sur les terrasses, par conséquent la
longueur de diffusion des adatomes est inférieure & 70nm. Au-dela de 340°C tous les
ilots tridimensionnels (gouttes) ont nucléés sur les paquets de marches (fig. 3.15). Pour
une gamme de température s’étendant de 340°C a 400°C, la distance moyenne entre
les gouttes dans la direction perpandiculaire aux marches [112] est proche de la largeur
moyenne des terrasses (soit environ 70nm). La longueur de diffusion des adatomes d’or
est alors de 'ordre de grandeur de la largeur des terrasses. Au-dela de 400°C la distance

moyenne entre les gouttes, toujours selon [112], est supérieure a la distance entre les
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3.2. Passivation par un dépét d’or des faces de Si(111) texturées

terrasses. Les gouttes restent localisées sur les paquets de marche mais il devient peu
probable de trouver deux ilots alignés dans la direction perpandiculaire d’une terrasse
a lautre. Dans la direction paralléle aux marches [110], la distance moyenne entre
gouttes dépend essentiellement de la température et pas de la largeur des terrasses. La
répartition globale des ilots est donc anisotrope au-dela de 340°C, avec des paquets de

marche fortement décorés par les ilots.

g, 3,5MC

5 4 | —@— direction perpandiculaire

é direction parallele

[0}

o .\\1

% \\ nucléation de gouttes sur
les bords de marches

(e . . . .
300 360 420 = anisotropie
Température (°C)

Fic. 3.15 — Distance carrée moyenne entre ilots 8D proches voisins selon la direc-
tion [112] perpandiculaire aux marches, normalisée par la distance entre les paquets de
marches, en fonction de la température. La distance entre gouttes présente un plateau
entre 340°C et 400°C, ce qui est la signature d’une nucléation des tlots sur les paquets

de marches.

La température influe aussi sur la taille moyenne des ilots. A nombre d’atome égal,
la taille moyenne des ilots doit augmenter quand la densité d’ilots diminue. Ceci est
illustré sur la figure 3.16. Le diametre moyen varie de 7nm a 300°C jusque 46nm a
430°C. La dispersion en taille & une température donnée est proportionnelle a la taille
moyenne et la distribution peut étre représentée par une gaussienne dont la largeur a
mi-hauteur dépend de la température.

Une étude selon le taux de couverture, entre 1,8MC et 7,1MC montre que la densité
d’ilots sature au-dela de 3,5MC (fig. 3.17). Pour des taux de couverture supérieurs, tous
les adatomes d’or s’incorporent donc aux ilots pré-existant etne forment plus de nou-
veaux ilots. Le taux de couverture n’influe alors que sur la taille moyenne des gouttes,
et par conséquent sur la dispersion en taille (fig. 3.16).

Notons que dans la gamme de température de nos études, aucune modification de

la structure des paquets de marches n’a été observée, une mise en paquets des marches
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3.2. Passivation par un dépét d’or des faces de Si(111) texturées

Ajustement Gaussien du diametre
des ilots en fonction du recouvrement :

— — 1,8MC
— 35MC
.......... 7,1MC

340°C Les histogrammes représentent les
données pour 3,5MC

300°C

40 60

Diametre des ilots (nm)

Fi1Gc. 3.16 — Dispersion en taille des gouttes en fonction de la température et du taux
de couverture. La dispersion est minimale pour 340°C et 3,5MC, avec une largeur a
mi-hauteur des pics égale a 15% du diamétre moyen. Les histogrammes représentent
uniquement les données pour 3,5MC, les courbes correspondent aux ajustement gaus-
siens des données pour 1,8 (tirets), 3,5 (traits pleins) et 7,1MC (pointillés).

~ 1000+ A —=— 1.8 MC
g \ 3.5 MC
=800 —A— 7.1 MC
(o}
2 6004 \
[0}
<
T 400
AN
g 200 \
\.\:‘

0 . . . : .
240 280 320 360 400 440
Temperature (°C)

F1G. 3.17 — Densité moyenne d’ilots en fonction de la température et du tauz de couver-

ture. Les courbes pour 3,5MC et 7,1MC sont superposées, la densité sature a 3,5MC.
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3.3. Structure des ilots

induite par l'or n’étant attendue qu’a partir de 650°C [99, 100]. Au final, pour obtenir
des gouttes de taille monodiperse et alignées sur les bords de marche, les meilleures
conditions sont 3,5MC a 340°C.

3.3. Structure des ilots

Une étude locale par STM et TEM en vue transverse a été menée afin déterminer la
structure des 1lots. Tous les 1lots imagés sont composés de siliciures d’or, avec différents

siliciures identifiés sur les différents ilots.

3.3.1. Etude par STM

Une étude locale par STM a température ambiante des gouttes révele pour celles-ci
une forme hémisphérique partiellement facettée, ainsi que la présence d’une structure
a Péchelle atomique (fig. 3.18). L’ensemble des gouttes étudiées dans cette partie ont
été réalisées par un dépot de 3,5MC d’Au/Si(111) a 400°C.

Les facettes observées possedent des orientations variées, tant pour I'angle azimutal
(dans le plan de Si(111) ) que pour I’angle polaire (relatif & la normale & Si(111) ). Il n’y
a pas de corrélation particuliere entre les orientations des facettes des diverses gouttes
observées (fig. 3.19). La construction de Wulff impose la présence de faces denses dans
la forme d’équilibre d’un cristal, et les cristaux ont tendance a croitre les uns sur les
autres selon leurs faces denses, ceci minimisant généralement 1’énergie d’interface [101].
Par conséquent si les ilots étaient en or pur, on devrait & priori observer des faces denses
Au(111) paralleles a Si(111) au sommet des gouttes, ce qui n’est manifestement pas le
cas (fig. 3.18 et 3.19). Si les ilots étaient tous constitués du méme matériau, ils devraient
posséder des facettes identiques, ce qui n’est pas non plus observé. Cette diversité
d’orientation des facettes semble donc indiquer des structures atomiques internes variées
pour les gouttes.

A la surface des gouttes on peut observer des corrugations formant un réseau dont le
parametre de maille est d’environ 0,6nm. Ce réseau est présent sur les facettes ainsi que
sur les parties hémisphériques de toutes les gouttes. La figure 3.18 illustre des motifs
présent sur deux gouttes, ici ils ont un parametre de maille variant de 0,57 a 0,65nm,
il n’est pas nécessairement le méme selon les directions d et g, de plus l'angle « entre
les deux direction varie entre 56° et 85°. Les parametres de ce motif peuvent varier sur

une méme goutte (fig. 3.20, barres rouges), mais sur une facette donnée les parametres
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3.3. Structure des ilots

I=1nA U=-1V

6=40°

6=30°

Fia. 3.18 — Ilots tridimensionnels (3,5MC a 400°C) observés par STM. Les images
a et b proviennent du méme échantillon. Les ilots possédent des facettes, orientées
aléatoirement selon l’angle azimutal (¢) et polaire (0), et des parties hémisphérique. Les
profils présentés a gauche des images correspondent aux traits bleus tirés sur les facettes,
et indiquent 8. Des grossissements des facettes considérées sont mis en encart. Un motif
a ’échelle atomique, dont la maille élémentaire varie, est présent tant sur les facettes

que sur les parties hémiphériques. Les vecteurs d et b sont choisis arbitrairement.
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3.3. Structure des ilots

T[lTO] angle azimuthal ¢
angle polaire 0
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Fi1a. 3.19 — Angle polaire () en fonction de l'angle azimutal (¢) des facettes de 10
gouttes créées par un dépot de 3,5MC a 400°C. Il n’y a pas d’orientation préférentielle

pour les facettes.

sont constants. Sur ’ensemble des gouttes analysées le motif possede un parametre de
maille variant de 0,55nm & 0,75nm pour un angle « variant de 50° & 90° (fig. 3.20).

1l faut faire quelques remarques sur la précision de la mesure. Dans le plan parallele
a Si(111), la calibration du STM peut étre vérifiée sur la reconstruction (7x7) de Si(111)
avant dépot, I’erreur n’excede pas +5%. Dans certains cas la (v/3xv/3) ou (6x6) présente
entre les gouttes, généralement peu visible sur I'image, peut donner des taches dans la
transformée de Fourier de I'image, on peut alors directement vérifier la calibration
sur I'image étudiée. Ceci permet en particulier de vérifier que la dérive thermique et
Iinertie des scanners ne provoquent pas une déformation de I'image. L’erreur reste
alors de £5%. Dans la direction z (perpandiculaire & la surface), la calibration peut-
étre vérifiée en mesurant la hauteur des marches et des ilots bidimensionnels (0,31nm)
présent sur la surface. Il est important que cette valeur soit correcte car c’est elle qui
permet de mesurer 'angle que forme une facette avec la surface. La pointe du STM
enregistre 'image en balayant un plan ayant une orientation quelconque par rapport
a la surface, 'image obtenue est donc la projection du motif réel dans ce plan. Aussi

il est nécéssaire de corriger les parametres de maille, ainsi que l'angle entre ceux-ci,
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3.3. Structure des ilots

22 cnsemble des gouttes
NN une goutte

occurences
\ S}
1

5,6 6,0 06,4 0,8 7,2
paramétre de maille (A)

Fia. 3.20 — Mailles mesurées sur 13 gouttes (3,5MC a 400°C), les vecteurs d et b
des mailles sont choisis arbitrairement et les paramétres de maille correspondant ne
sont pas distingués ici. Les valeurs s’étendent de 0,55 a 0,75nm, les valeurs mesurées
en plusieurs endroits d’une méme goutte peuvent posséder des valeurs dans toute la

gamme (en rouge).

en les projetant sur la surface réelle (c’est-a-dire la face (111) du Si). Notons aussi
que sur les parties hémisphériques, l’inclinaison variant continuement, la mesure est
particulierement délicate. Au final si I'erreur sur la mesure liée au STM est +5%, le
cumul des erreurs dues aux projections est plutot de Iordre de +10%.

Le parametre de maille moyen mesuré est de 0,62nm, avec un écart type de 0,04nm
et une erreur de +£10% on a 0,62+0,10nm, ce qui inclut toutes les valeurs mesurées.
Si toutes les valeurs mesurées étaient en fait la méme, cela pourrait indiquer la pré-
sence d’une couche bidimensionnelle ("peau”) a la surface, indépendante du volume.
Cependant le fait qu'une méme goutte (fig. 3.20 en rouge) possede des valeurs réparties
dans toute la distribution (fig. 3.20 en bleu) indique plutdt que la maille élémentaire
dépend de l'orientation locale (facette considérée), le parametre de maille variant peu
d’une facette a I'autre. Dans ce cas une goutte serait constituée du méme matériau en
surface et en volume. La diversité dans I'orientation des facettes observées laisse aussi a
penser que les gouttes sont constituées de plusieurs matériaux de structures atomiques
différentes mais proches d’un point de vue cristallographique.

Du fait de I'imprécision des mesures en STM, il est particulierement délicat d’étudier

un matériau inconnu. Si I’étude par STM, ne montrant que la surface, ne permet pas
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3.3. Structure des ilots

de comprendre la structure des ilots, une étude par TEM en vue transverse pourrait

donner acces a la structure interne des gouttes.

3.3.2. Etude par TEM en vue transverse

L’étude par TEM en vue transverse a été réalisée sur des échantillons préparés selon
la méthode décrite en 3.1.3.3.. Notons que seul un échantillon parmi 10 a survécu a la
préparation et a pu étre observé, la statistique sur ce qui suit est donc médiocre. Les
gouttes ont été formées par un dépot de 3,5MC d’Au/Si(111) a 400°C. L’échantillon est
observé selon la direction [110] du Si et I'image représente la projection des colonnes
atomiques dans le plan (110). On observe alors le silicium perpendiculairement & la
direction [111] et on peut voir sur les images 'empilement des plan (111). Les images
présentées sur les figures 3.21 (a, b, ¢) et 3.22 (a) sont orientées de sorte que la direction
[111] du Si pointe vers le haut. Le motif ponctuel présent a la base des images provient
de I'intersection des plans (111) (horizontaux) et des plans (111) du silicium. Ces plans
forment un angle de 70,5° et possedent une méme distance interréticulaire de 0,314nm.
La connaissance de cette distance permet de calibrer les mesures sur les images.

Des gouttes sont visibles au-dessus la surface de silicium sur les figures 3.21 (a, b
et ¢). Dans cette vue en coupe, elle possedent toutes des formes différentes, en bon
accord avec ce qui a été observé en STM. Des plans sont présents dans les gouttes sur
les encarts de la figure 3.21 ainsi que sur la figure 3.22 d. Les distances interréticulaires
mesurées varient selon les ilots (ilot a : d;,=0,238+0,015nm, b : d;=0,2364+0,005nm, c :
d.=0,24840,007nm et d : d4=0,6414+0,015nm). Ces distances ont été mesurées sur les
transformées de Fourier des images, les erreurs correspondant a la largeur des taches
dans la transformée de Fourier. Avec cette erreur, les distance mesurées sur les ilots
a et b peuvent étre confondues, cependant les ilots ¢ et d possedent des distances
clairement différentes. Les plans sont orientés différemment par rapport & Si(111) selon
I'ilot observé, 0° pour I'llot a, 44° pour b, 76° en ¢, 0° et 60° en d.

La connaissance de ces distances interréticulaires permet de les comparer avec les
distances des deux matériaux présent dans le probleme, le silicium et I'or. Ces distances
sont présentées en annexe A, en fonction des plans considérés (pour h, k et 1 variant
entre -3 et 3). On remarque que d, et d; sont compatibles avec la distance entre les plans
(111) de I'or (d ay(111)=0,235nm), ces deux ilots peuvent par conséquent étre constitués
d’or pur, bien que le fait qu’ils possedent une orientation différente soit surprenante, et

I'flot (c) possede la interréticulaire des plans (120) de Si. La distances dg ne correspond
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3.3. Structure des ilots

=—=0,314nm

substrat Si

0,248nm

)

[111]

o] [112]

F1c. 3.21 — 3 ilots observés par TEM en vue transverse, selon la direction [110] de
Si. Des grossissements des ilots sont présentés en encart, des plan atomiques sont vi-
sibles - a) dpr;=0,236nm paralléle a Si(111) - b) dpky=0,236nm a 44° de Si(111) - c)

dpki=0,248nm a 76° de Si(111).
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taches de diffraction faches de diffraction
des plans de I'llot des plan du St

F1G. 3.22 — (suite de la fig. 3.21) Image TEM en vue transverse d’un ilot, selon [110]s;

et le cliché de muicrodiffraction associé - voir texte en 3.3.4.1. pour les détails.

a aucune distance interréticulaire de Au et de Si avec leurs marges d’erreur respectives,
quelques soient les plans considérés. Par conséquent seul un siliciure d’or doit pouvoir
expliquer les distances interréticulaires mesurées en TEM.

On peut de plus remarquer sur les images TEM qu’il n’y a pas de modification
de la structure des plans au niveau de l'interface entre I'ilot et le vide, ce qui indique
que la structure observée par STM est la continuité de celle du volume et que I'ilot
n’a pas une structure type coeur-coquille. Notons cependant que les ilots sont préparés
et observés par STM sous UHV, et qu’ils sont exposés plusieurs heures a ’atmosphere
pour la préparation TEM. Cette derniere étape pourrait avoir un effet sur une éventuelle

structure particuliere en surface, mais nous n’avons aucune information sur le sujet.

3.3.3. Les siliciures d’or

Le diagramme de phase Au/Si présente un eutectique profond a 363°C (fig. 3.23),
avec une composition de 18,7% Si et 81,3% Au. Ce diagramme ne posséde aucun com-
posé stable AuSi, les siliciures d’or sont par conséquent des structures métastables.
Cependant, les mesures effectuées sur les images TEM et STM ne sont pas compatibles
avec le silicium et ’or pur, et nous nous sommes orientés vers les siliciures d’or afin de

déterminer s’il pouvaient correspondre aux observations.
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Si % atomique

1414°C

Température °C

363+3°C

Au . . Si
Si % massique

F1a. 3.23 — Diagramme de phase Au/Si.

Nous avons répertorié les divers siliciures d’or présents dans la littérature (tab. 3.1).
La liste est a priori exhaustive et ils sont au nombre de 9. Notons que le seul rapport sur
le sujet présent dans la littérature est [8]. Les informations disponibles sont restreintes,
en général la composition, le type de maille, les parametres de maille, et parfois le groupe
d’espace sont connus. Dans certains cas la composition n’est pas disponible, et dans
tous les cas nous ne possédons aucune information sur 'arrangement des atomes dans la
maille. Un modele a cependant été proposé pour AusSi dans [102, 103, 104] ou la cellule
élémentaire orthorhombique est décomposée en huit sous-cellules cubique équivalentes
de composition AusSi, les auteurs suggerant que la structure réelle s’obtient par de
légeres déformations de la structure proposée. Dans le cas d’AurSi, la connaissance
de la stoechiométrie ainsi que du groupe d’espace donne une solution unique pour
la structure avec un atome de Si en (0,0,0), un atome d’or en (%,%,%) et un atome
d’or en (%,i,i). Pour les autres siliciures il n’a pas été possible de proposer un modele,
cependant la connaissance de la maille élémentaire suffit pour déterminer I’ensemble des
distances interréticulaires de tous les siliciures d’or. De plus nous pourrons supposer que
le motif crée par les noeuds de la maille élémentaire possede la symétrie de la structure
réelle, donnant ainsi acces a la symétrie des diverses facettes des siliciures d’or.

Les parametres de mailles présentés de le tableau 3.1 montre des corrélations entre
eux. En effet dans [116, 117] les auteurs remarquent que des distances typiques d’environ
0,39nm, 0,55nm, 0,67nm, 0,75nm, 0,95nm, 1,16nm et 1,95nm peuvent étre communes
A plusieurs siliciures et se déduisent les unes des autres dans des rapports de 1 : v/2 :

V3 V4 V6 0 /8 : /24 respectivement. Green et al. [116] envisagent la possibilité
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3.3. Structure des ilots

. Type de Parametre de Groupe o
Composition . . Références
maille maille (nm) d’espace
Aug 775ip 23 Cubique a=0,960 143m (217) [105]
=0,938
AusSip Hexagonale . p [106]
c=1,546
AusSi Cubique a=0,675 P4;32 (213) (107, 108]
AuySi Cubique a=1,950 F [109, 110]
AurSi Cubique a=0,784 Fm3m (225) [111]
a=0,782
AuzSi Ortho. b=0,555 P [112, 103]
c=1,116
AuySi Cubique a=0,555 Im3m (229) [113]
Aug,Si H 1 8=0,736 [114]
2151 xagon
Uy Siy1 exagonale =0.912
a=0,971
_ Pnma (62) ou
Aug»Siyo Ortho. b=0,768 [115]
Pn2;a (33)
¢=0,703

TaB. 3.1 — Cristallographie des siliciures d’or
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3.3. Structure des ilots

que tous les siliciures observés possedent une structure et une stoechiométrie identique,
les diverses mailles mesurées provenant uniquement du choix subjectif de la maille élé-
mentaire. Dhere et al. [117] observent que toutes les distances se déduisent de la valeur
de 0,39nm, qui est a 4% en compression le parametre de maille de l'or (a=0,41nm).
La structure des siliciures d’or semble donc basée sur la structure de I'or pur, avec de
légeres déformation dues a la présence d’atomes de silicium.

Ces corrélations se retrouvent dans ’ensemble des distances interréticulaires présen-
tées dans 'annexe A, rendant délicate I'interprétation des images TEM lorsqu’un seul
plan est imagé. On pourrait penser que la connaissance de la structure atomique des
siliciures d’or aiderait a I'interprétation des images STM, cependant la connaissance de
cette structure dans le cas de deux siliciures montre qu’ils peuvent posséder des facettes
semblables & ’échelle atomique. Les figures 3.24 (a et b) illustrent respectivement les
faces (222) de Au;Si et (220) de AusSi, les structures sont semblables, voire identiques
puisque de le cas d’AusSi les auteurs indiquent que la structure réelle doit s’obtenir
par de légeres déformations du modele. Des différences apparaissent cependant dans les

plans inférieurs ce qui pourrait influer sur le motif observé par STM.

(a) AuSi (222) © Au 17 plan () AuSi (220)
R © Au2" plan . 2 on
‘ Si 17 plan

a=b=0,555nm «=120° 2=0,555nm b=0,558nm «=120,2°

Fic. 3.24 — a) face (222) de AuzSi - b) face (220) de AuzSi. Les deux faces sont
semblables, la différence entre les paramétres de maille est attribuable aux imperfections
du modele. Les plans sous-jacents different puisqu’ils sont en or pur dans Au;Si et

identiques au premier plan dans AugSi.
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3.3. Structure des ilots

3.3.4. Retour sur la structure des ilots

Nous venons de le voir, neuf siliciures d’or ont été identifiés dans la littérature,
et nous ne connaissons la structure atomique complete que pour deux d’entre eux.
L’interprétation des images STM a partir de ces données reste par conséquent délicate,
cependant celles-ci sont suffisantes pour fournir I’ensemble des plans et des distances
interréticulaires présents dans les siliciures. Elles permettent donc, a priori, d’interpréter
les images TEM.

Une table des distances interréticulaires des siliciures, pour (h,k,l) variant entre -3
et +3, est présentée en annexe A. On suppose ici que les plans d’ordres supérieurs sont
peu denses et ne sont pas visibles en TEM. Les distances interréticulaires mesurées
sur les images TEM sont surlignées dans le tableau, d, et d; sont en violet, d. est en
bleu et d4 en vert. Chaque distance mesurée est compatible avec plusieurs siliciures,
dans la marge d’erreur considérée. Ainsi les ilots a et b peuvent étre AuzSi, AugSiy,
AurSi, AusSi, AusSia, AugoSiye, ou Au pur, l'llot ¢ peut étre AusSi, AurSi, AuySi, ou
Aug28Siy0, et I'ilot d peut étre AuzSi ou Aug;Siyi. Au final seul AugSi possede toutes
les distances mesurées, cependant, compte tenu de la faible statistique, il est impossible
d’affirmer que tous les ilots présent sur la surface sont en AusSi. De plus une analyse
détaillée de I'tlot d, ci-dessous, montre qu’il ne peut étre en AugSi.

La connaissance d’un seul plan sur 'image TEM, dans le cas des ilots de la figure
3.21, ne permet pas d’identifier la structure de la goutte sans ambiguité. Dans le cas
de la figure 3.22 d, la connaissance de deux plans et de 'angle entre eux permet de

I'identifier comme étant Aug;Siy;.

3.8.4.1. Analyse détaillée d’un tlot observé en TEM.

Les figures 3.22 d et e présentent une image TEM d’un ilot et le cliché de micro-
diffraction correspondant. Sur 'image des points clair sont visibles, ils correspondent &
Iintersection de deux plans, de distance interréticulaire 0,641nm et formant un angle
de 60°, un des plans est parallele a Si(111). Entre deux points clairs apparaissent des
points plus sombres provenant de familles de plans paralleles aux premiers mais de
distance interréticulaire 0,213nm (~ 1x0,641).

Sur le cliché de microdiffraction, les taches provenant du Si sont repérées par des
disques bleus, elles permettent de calibrer la mesure, les autres taches (attribuées a

I'llot) sont marquées par un cercle rouge. Les taches liées a la goutte peuvent étre
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3.3. Structure des ilots

placées sur un réseau hexagonal de parametre a*=b*=1,56nm'=1/0,641nm~!. Les
taches du premier ordre (notées 1 sur 3.22 e) ne sont pas visibles car noyées dans
le faisceau direct central, elles sont responsables du réseau de points clairs sur I'image
correspondante. Les plans de 0,213nm mesurés sur I'image correspondent aux taches du
troisieme ordre (notées 3 sur le cliché). On peut remarquer que certaines taches de cette
famille sont plus brillantes (indiquées par une fleche sur 3.22 e), elles correspondent aux
plans espacés de 0,213nm sur I'image.

L’intérét du cliché de microdiffraction, en dehors du fait qu’il permet de véri-
fier la mesure réalisée sur 'image, est de montrer que les distances interréticulaires
pertinentes sont celles de 0,641nm, cachées dans le cliché de diffraction par la tache
centrale. En effet la plupart des siliciures possedent des distances interréticulaires de
0,213+0,005nm, alors que seuls AusSi et Au,1Siy; possedent des distances interréticu-
laires de 0,641+0,015nm.

La connaissance de ’angle entre les deux familles de plans permet de déterminer
sans ambiguité la présence de Auy;Siyi, car seuls ses plans (100) et (010) forment un
angle de 60°. Le siliciure est orienté sur Si(111) de la facon suivante : (001) guz15iy1 //
(111)s; et [100] Aug1siy1 // [112]s;. Aucune autre information que la maille de ce siliciure
n’est disponible, la connaissance de sa structure aurait permis de vérifier 'origine des

plans dominant dans 'image et le cliché de microdiffraction.

3.8.4.2. Analyse détaillée d’un ilots observé en STM.

La connaissance des symétries et des distances interréticulaires des siliciures d’or
a permis d’identifier completement un ilot observé par STM. Celui-ci a été obtenu
par un dépot de 1,6MC a 400°C, et n’est pas représentatif des ilots obtenus par un
dépot de 3,5MC. Son intérét est d’étre totalement facetté (fig. 3.25 a) et possede une
forme pyramidale tronquée par une face hexagonale parallele & Si(111) au sommet,
ainsi que six facettes inclinées de 34,6° par rapport a Si(111) (fig. 3.25 b). Les six
facettes sont orientées selon les direction <112> de Si(111), elles possedent toutes la
méme structure a I’échelle atomique, de maille est de 0,57x0,57nm?, semblable & celles
mesurées précédemment. Il est plus pratique de considérer la maille représentée sur
la figure 3.25 (c¢), de parametres a=0,79nm, b=0,83nm et «=90°, avec @ parallele aux
bords de la face hexagonale au sommet, donc parallele & Si[110] et b parallele & Si[112].

Aucun motif n’a été observé sur la face au sommet.
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3.3. Structure des ilots

F1a. 3.25 — a) Ilot observé apreés un dépot de 1,5MC Au/Si(111). 1l posséde une forme
pyramidale tronquée au sommet, et six facettes identiques inclinées de 34,6° (b) par
rapport a Si(111) et orientées selon les directions [112] de Si - ¢) grossissement d’'une

face.

A partir de ces données, en supposant que les corrugations observées sur les facettes
inclinées sont les terminaisons des plans internes a la goutte, on peut estimer la distance
interréticulaire des plans paralleles a la face au sommet, comme illustré sur la figure
3.26 (a). On obtient d(nk1)=0,4710,05nm, et la plupart des siliciures possedent cette
distance interréticulaire, cependant cela permet de sélectionner les plans a étudier en
détail. Si leur structure n’est pas connue, le motif créé par la maille élémentaire doit
refléter la symétrie hexagonale de la facette au sommet de I'illot. Dans ce cas seuls des
plans de AuszSi (110), Aug1Siy (002), AurSi (111) et AusSip (003), surlignés en rouge
dans 'annexe A sont compatibles avec les observations.

Pour aller plus loins, on peut faire I’hypothese que la maille mesurée sur les facettes
inclinées est dans la continuité de celle que devrait posséder la facette au sommet.
Dans ce cas cette derniere devrait posséder un motif hexagonal dont la maille est
0,79x0,79nm? (c’est-a-dire le parameétre @ des faces inclinées). Dans le cas des faces
(110) de AusSi et (111) de AurSi la structure est connue et aucun motif ne possede
la maille recherchée. Dans le cas des faces (003) de AusSig, le motif présenté par la

maille élémentaire a un parametre de 0,94x0,94nm?. Il est impossible de créer une sous
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3.3. Structure des ilots

maille de I'ordre de 0,79x0,79nm? dans des rapports simples (1/ V/3, typique des faces
hexagonales) de la maille principale. Dans le cas de la face (002) de AugSiy;, le motif
hexagonal de la maille élémentaire a pour parametre 0,74x0,74nm?, en bon accord avec

la maille de 0,79x0,79nm? proposée.

(2 (b) STM face (102) de

F1G. 3.26 — a) Représentation schématique de la disposition supposée des plans dans
Uilot présenté sur la figure 3.25 - b) motif créé par les noeuds de la maille élémentaire

de la face (102) de Aug1Siy, le motif observé en STM est superposé.

Les facettes inclinées de I'image STM présentent toutes la méme structure et la
méme inclinaison par rapport a Si(111), elles sont donc de la méme famille de plans.
Dans Aug;Siy la famille 1012 possede six plans équivalents par rotation autour de
laxe ¢, inclinés de 35,6° par rapport a la face (0001), en bon accord avec les 34,8°
mesurés par STM. La figure 3.26 (b) représente une de ces faces, les boules placées aux
noeuds du réseau ne sont pas nécessairement des atomes et elles forment une maille de
0,74x1,57nm?. Selon la direction @, la mesure de 0,7940,08nm est en bon accord avec les
0,74nm du modele, selon la direction 5, le double de la distance mesurée (1,664+0,17nm)
correspond aux 1,57nm du modele. L’angle mesuré de 90° entre a et b est égal a celui
du modele.

Au,1Siy; est par conséquent le meilleur candidat pour la structure de la goutte ob-
servée sur la figure 3.25. Ici le siliciure est orienté de la facon suivante sur la surface
de Si(111) : (001) Auz15in // (111)s; et [100] auz1siy1 // [112]g;. Ce résultat est surpre-
nant puisqu’il indiquerait que les deux ilots observés en TEM et en STM possedent la
méme structure mais sont orientés différemment sur la surface de Si(111). Cependant le
manque d’information sur la structure atomique des siliciures d’or ne permet pas d’étre

affirmatif.
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3.3.5. Stabilité des nanostructures métastables

Le diagramme de phase Au-Si a un point eutectique (mélange liquide) a 363°C, et
montre que ce systeme binaire ne possede aucun composé stable. Il est cependant clair
que les composés recensés dans la littérature sont des siliciures d’or, ces structures sont
décrites comme étant métastables. Dans [114], les auteurs signalent un changement
de couleur de leurs composés en quelques jours ce qui prouve la métastabilité des
structures. Dans nos études les siliciures d’or sont manifestement stables, de quelques
jours pour les ilots observés en STM a plusieurs semaines pour les ilots observés en
TEM. Cette observation est cohérente avec I’étude présentée dans [118], ou une base
en AuySi est stabilisée & l'interface entre un ilot en or pur et une surface de silicium.

La stabilisation des structures métastables par les interfaces est étudiée dans [119,
120]. Brievement, il s’agit ici de considérer les diverses énergies présentes dans le pro-
bleme, c’est-a-dire les énergies de surface et d’interface, et les énergies de volume des
matériaux purs et des matériaux composés métastables. Si I’énergie de volume des com-
posés est toujours supérieure a 1’énergie de volume des matériaux pur, donnant lieu a
des composés instables, les énergies de surface des composés et d’interface entre les
composés et les matériaux purs peuvent étre inférieures a celles des matériaux purs.
Dans les nanostructures, le nombre d’atomes aux interfaces n’est plus négligeable par
rapport au nombre d’atomes en volume, et les interfaces peuvent conférer une stabilité
a des nano-objets instables en volume.

Dans le cadre de notre étude, avec des ilots de quelques dizaines de nanometres en
largeur et de quelques nanometres en hauteur, I'interface siliciure/vide et siliciure/silicium
semble stabiliser un siliciure d’or en volume. Pour des tailles supérieures (quelques cen-
taines de nanometres), étudiées dans [118], il est plus favorable de créer des ilots com-
posés d’or en volume, reposant sur une base en siliciure d’or, cette base étant stabilisée

par des énergies d’interfaces AuzSi/Au et AuzSi/Si plus favorables qu'une interface

Au/Si.

3.3.6. Simulation de la structure électronique des siliciures d’or

Le fait que ’or possede une densité d’états au niveau de Fermi plus élevée que le sili-
cium donne a penser que les corrugations atomiques observées sur les ilots proviennent
d’atomes d’or pour les partie brillantes. En supposant que les faces des deux siliciures

connus (fig. 3.24 a et b) sont représentatives de ’ensemble des faces des siliciures d’or,
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le motif crée par les atomes d’or des modeles ne correspond a rien de ce qui a été
observé. On peut cependant remarquer que les corrugations observées possedent un
motif semblable aux motifs créés par les atomes de silicium dans les modeles, avec des

distances typiques de l'ordre de 0,55nm (fig. 3.27 a).

Fia. 3.27 — Corrugations a l’échelle atomique sur une face d’un ilot. Le motif a une
maille de 0,60x0,63nm en bon accord avec la maille créée par les atomes de silicium
sur les modéle de la figure 3.24 - b) Simulation numérique de la densité électronique de
Auz Si sur la face (100), des atomes d’Au émergent a la surface - ¢) Courbe d’isodentité

électronique, les maxima correspondent aur atomes d’Au.

La connaissance de la structure atomique de deux siliciures permet d’envisager des
modélisations ab-initio en utilisant le code VASP, afin de simuler les images STM sur
diverses faces de ces deux siliciures. Cela devrait permettre d’affirmer ou d’infirmer
la possibilité pour divers siliciures et diverses facettes d’apparaitre avec des structures
similaires en STM.

Des résultats préliminaires, réalisés par B. Ealet du département Modélisation du
CRMCN, dans le cas de la face (100) de AurSi (identique a la face (111) (fig. 3.24 a)
mais avec une symétrie carrée) semblent indiquer une forte reconstruction de surface
avec des atomes d’or émergeant a la surface et adoptant la périodicité de la maille
élémentaire (fig. 3.27 b). Ces atomes déplacent localement la densité électronique et
créent des corrugations brillantes sur les images STM. Le motif global est de type carré
et possede des dimensions compatibles avec celles observées sur les images STM (fig.
3.27 ¢). Notons que ces simulations ont été effectuées sur une seule face, dans la maille
la plus petite possible, et compte tenu des fortes relaxation observées, les résultats
demandent a étre confirmés par des calculs dans des mailles élémentaires plus grandes,

sur d’autres faces, et dans d’autres siliciures d’or.
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3.3.7. Conclusions sur la structure des ilots

Les études par STM et TEM en vue transverse montrent que les ilots sont composés
de siliciures d’or de compositions et d’orientations variées. Le point le plus important
qui se dégage de cette étude est que cette structure en siliciure d’or existe en surface
comme en volume. Nous n’avons pas observé de structure coeur-coquille comme prédit
dans [74, 75], ou de structure en forme de ”"champignon”, c’est-a-dire un ilot d’or pur
reposant sur une base de Si ou siliciure d’or [76, 77].

La présence de plusieurs siliciures sur un méme échantillon, pour des ilots de tailles
similaires s’explique probablement par des énergies de cohésions en volume tres proches
pour les divers siliciures. Ceci pourrait cependant présenter un probleme pour d’éven-
tuelles application, comme par exemple la magnétisation des plots par un dépdt de
cobalt (décrit ci-dessous), ou les ilots pourraient présenter des propriétés magnétiques
différentes. Il parait délicat de s’affranchir de ce défaut, une solution serait d’obtenir des
ilots de taille parfaitement monodisperse, a 1’aide de surface texturées artificiellement,

et une température parfaitement uniforme sur ’échantillon.

3.4. Gouttes magnétiques

Nous venons de le voir, il est possible de réaliser un réseau unidimensionnel de plots
de siliciures d’or alignés sur les bords de marches d’une surface vicinale de Si(111).
L’étude de la structure des ilots montre qu’ils ont une structure identique en surface
comme en volume, et que cette structure est riche en or. Un dépdt de cobalt sur ces
ilots ne doit par conséquent pas former de siliciures de cobalt, et doit rendre les plots
magnétiques.

Les propriétés magnétiques ont été mesurées sur un substrat constitués d’ilots de
70nm en diametre, avec une densité de 6.10%n"2. Une couche de 15MC de Co & été
déposée a 250°C. A cette température le cobalt couvre aussi bien la couche bidimension-
nelle de mouillage que les ilots. Il réagit completement dans la couche 2D pour former
un siliciure de cobalt, alors qu’il reste magnétique sur les ilots, moins riches en silicium.
Un dépot de 15MC d’or servant de couche de protection vis-a-vis de I'oxydation a été
réalisé sur ’échantillon afin de mener les études ex-situ de magnétisme (fig. 3.28 a).

Des cycles d’hystérésis ont été mesurés a température ambiante par AGFM (alter-
nating gradient force magnetometer) (ref et détailler un peu? mais j’y conné rien...).

Les courbes sont mesurées avec un champ magnétique appliqué dans le plan selon les
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directions perpendiculaires (fig. 3.28 (b) en bleu) et paralleles (fig. 3.28 (b) en rouge)
aux paquets marches. Les deux directions présentent un hystérésis, cependant un champ
coercitif plus élevé est mesuré selon la direction parallele aux paquets de marches, met-
tant en évidence une anisotropie magnétique dans le plan, reflétant ’anisotropie de la

densité des 1lots.
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F1a. 3.28 — a) Le Co forme un siliciure sur la couche bidimensionnelle et reste magné-
tique sur les ilots en siliciure d’or - b) Cycles d’hystérésis mesurés par AGEFM perpan-
diculairement et parallelement aux marches, le champ coercitif est plus élevé dans la

direction paralléle aux marches (en rouge).

Le moment magnétique saturé pour ces structures est de 77+6pemu.in~2, a compa-

rer avec les 183,3emu.in~? d’un plan de cobalt volumique. La surface couverte par les
ilots de siliciures d’or représente 3% de la surface de I’échantillon, en supposant que les
15MC de cobalt restent magnétiques uniquement sur les ilots, il y a 0,45MC de cobalt

2 en bon accord avec

magnétique a la surface, ce qui correspond a environ 84puemu.in™
les valeurs mesurées.

Le cobalt semble par conséquent former un siliciure sur la couche de mouillage, et
seuls les ilots en siliciure d’or restent magnétiques. On peut donc obtenir des réseaux
unidimensionnels de nanoplots type Au/Co/Au avec une densité de 6.10%n? ferroma-

gnétiques a température ambiante.

3.5. Conclusion

L’étude de la croissance d’or sur les surfaces vicinales de Si(111) désorientés selon
[112], montre qu’il est possible d’obtenir des réseaux unidimensionnels de plots possé-

dant une distribution de taille resserrée, et avec une densité de 60Gb.in~2. Ces dépots
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permettent de passiver localement la surface de silicium par la présence d’ilots en si-
liciures d’or. Les surfaces peuvent alors étre fonctionnalisées par un dépot de cobalt,
rendant les ilots magnétiques. Il est ainsi possible d’obtenir des réseaux de plots présen-

tant des propriétés magnétiques a température ambiante sur des surfaces de silicium.
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Fic. 3.29 — a) Si(111) texturé bidimensionnellement par création d’un réseau de dé-
pressions puis réorganisation morphologique sous recuit [49, 5/] - b) Dépét d’or au
travers d’une membrane d’alumine poreuse, le réseau de plots adopte la géométrie du

réseau de canaur de la membrane d’alumine poreuse.

Ces études sont préliminaires a la fonctionnalisation de substrats de silicium tex-
turés bidimensionnellement [121, 122]. 1l est possible d’obtenir des surfaces de silicium
texturées bidimensionnellement par la création d’un réseau de pores sur la surface, puis
recuit. La surface présente alors des terrasses et des paquets de marches reflétant la
géométrie du réseau de trous (fig. 3.29 a). Un dépot d’or sur ces surfaces localise les
ilots aux intersections des paquets de marches, créant alors un réseau bidimensionnel de
plots [50, 51]. Les réseaux présentés dans la littérature posseédent des pas de plusieurs
pm [49], et des expériences sont en cours pour diminuer ce pas. La lithographie électro-
nique permet de créer des réseaux de pores avec des distances interpores de l'ordre de
50nm, cependant ’évolution morphologique de ces surfaces sous un recuit est soumise a
Papparition des points blancs (fig. 3.7). Il est donc nécessaire de porter ces échantillon
a des température de 1250°C, ce qui provoque la disparition des points blancs bloquant
I’évolution morphologique, mais aussi la disparition du motif lui-méme.

Enfin une derniére approche pour passiver et fonctionnaliser les surfaces de silicium,
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3.5. Conclusion

serait d’utiliser les membranes d’alumine poreuses (chap. 2.5) comme masque de dépdt
pour lor et le cobalt. Un tel dépot d’or a déja été réalisé et est illustré sur la figure
3.29 (b), on peut obtenir un réseau de plot d’or reflétant la géométrie des canaux
de la membrane d’alumine utilisée. La densité du réseau de plots dépend uniquement
du type de membrane utilisée. Le chapitre suivant illustre I'utilisation des membranes
d’alumines poreuse comme masque de gravure et de dépot sur les surfaces de carbure

de silicium.
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CHAPITRE 4

Carbure de silicium texturé verticalement

De nombreux travaux ont été effectuée pour obtenir des matériaux poreux. Des
structures désordonnées en éponge ont été réalisées dans des semiconducteurs comme
le silicium [9], le GaN [10] et le GaAs [11, 123, 124, 125], conférant & ces matériaux
des propriétés optiques (photoluminescence) et mécaniques (relaxation des contraintes)
intéressantes. Il est aussi possible d’obtenir des structures verticales régulieres, ordon-
nées ou non, dans le silicium [126, 127, 128, 129] et alumine [130, 131] (décrite en
2.5). Ces matériaux peuvent, par exemple, servir comme cristaux photoniques, moules
pour la croissance de nanofils, ou le stockage magnétique vertical. Du fait des propriétés
optiques, mécaniques, électroniques et de biocompatibilité du carbure de silicium, de
telles structures verticales semblent tres prometteuses. Elles ont déja été utilisées pour
des applications biomédicales [132] et des cristaux photoniques dans le visible [133, 134],
on peut aussi leur envisager des applications dans le domaine de 1’électronique de spin.
Des études portant essentiellement sur 'attaque chimique [12], électrochimique [13] et
photoélectrochimique [135] du SiC ont été menées, celles-ci menent a la formation de
structures poreuses désordonnées, dont les pores peuvent étre modifiés sous une érosion
hydrogene [136].

Antérieurement a ce travail de theése, des études ont été réalisées sur des dépressions
naturelles dans le SiC (micro-pipes) et sur des réseaux de pores crées par FIB. Le FIB
est une technique séquentielle (pas-a-pas) ne permettant d’obtenir des réseaux de pores

que sur de petites aires (um?). Apres étre revenu brievement sur la cristallographie du
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4.1. Le carbure de silicium

carbure de silicium, et sur les techniques de préparation de la surface (0001) du 6H-SiC,
nous présenterons deux méthodes, basées sur la réplication du motif des membranes
d’alumine poreuse, pour créer des réseaux de nano-pores avec des techniques massive-
ment paralleles sur des aires de plusieurs cm?. L’une est basée sur la gravure ionique
réactive au travers des membranes, 'autre sur ’accélération locale de 1’érosion hydro-
gene par des nano-plots (déposés au travers des membranes) d’un matériau catalyseur.
Il est alors possible d’obtenir des surfaces poreuses sur du carbure de silicium massif,

ou bien des membranes minces poreuse de carbure de silicium.

4.1. Le carbure de silicium

Le carbure de silicium posséde des propriétés électronique, thermique et mécaniques
supérieures a la plupart des semi-conducteur traditionnels (Si, GaAs...). Des tableaux
comparatifs de ces propriétés peuvent étre trouvées dans la littérature (trouver le
meilleur tableau!). Il a aussi 'avantage d’étre transparent dans le domaine optique
et biocompatible. L’ensemble de ces propriétés en fait un excellent candidat pour de
futures applications haute puissance, haute température, haute fréquence, photoniques

et biotechnologiques.
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Fi1a. 4.1 — a) tétraédre élémentaire du SiC - b) shéma d’une bicouche - ¢) les 3 positions

J

C-C = 3,08A

des bicouches.

Sa structure de base est un tétraedre régulier, possédant un atome de silicium en-

touré de 4 atomes de carbone (fig. 4.1 a). Les distances C-C ou Si-Si et C-Si y sont
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4.1. Le carbure de silicium

respectivement de 3,08Aet 1,89A. Ce sont les liaisons de type sp3 entre le silicium et le
carbone (4,52eV) qui sont responsables de sa dureté. Les cristaux de SiC sont consti-
tués d’empilement de bicouches (1 couche carbone, 1 couche silicium) représentées sur
la figure 4.1 (b). La symétrie hexagonale d’une bicouche implique, lors de I’empilement,
3 positions possibles (A, B, C), représentées sur la figure 4.1 (c). Les possibilités de
séquences d’empilement sont infinies, et peut dénombrer plus de 200 polytypes de SiC
connus. Les plus courants sont le 3C-SiC (cubique type zinc-blende) dont I'empilement
est ABC, le 4H-SiC (hexagonal type wurtzite) d’empilement ABAC et enfin le 6H-SiC
d’empilement ABCACB (fig. 4.2 a). C’est ce dernier que nous avons utilisé au cours de

cette these.

4.1.1. 6H-SiC(0001)
4.1.1.1. Cristallographie

Le 6H-SiC cristallise selon le groupe d’espace hexagonal P6smc, avec a:b=3,08A

et c:15,12A, a=p=90° et y=120°. Les coordonnées du motif élémentaire (un atome de

silicium et un atome de carbone) sont (0, 0, 0), (%, %, %) et (%, %,

asymétrie selon I'axe c, en effet la face (0001) est terminée silicium alors que la face
(0001) est terminée carbone (fig. 4.2 b).

é) Il présente une

. Q Q Q Q @i (b) face (0001)
OO |

c OH® O ® | rendane iy

OO ) Eooo‘i

QY |

; QRROR® i

N “ “ Q Q ) face (000T)

F1G. 4.2 — a) empilement des bicouches ABCACB du 6H-SiC - b) asymétrie des faces
(0001) et (0001) du 6H-SiC.

Dans toute la suite, nous n’avons employé que des surface (0001) terminées silicium,

et nous ne parlerons que d’elles.
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4.1. Le carbure de silicium

4.1.1.2. Préparation des surfaces de 6H-SiC(0001)

Le SiC commercial présente de nombreuses rayures dues au polissage de sa surface.
Le SiC étant chimiquement inerte, la meilleure facon de supprimer ces rayures et d’ob-
tenir une surface plane est d’effectuer une érosion sous flux de Ho & haute température
(1400-1800°C) [137]. La réaction a la surface est la suivante :

SiC + Hy — Si + hydrocarbures(CHy, CoH3)

Si I’érosion du carbone est trop rapide, I’évaporation du silicium va mener a une
pression partielle de silicium supérieure a la pression de vapeur saturante, et a la forma-
tion de gouttes liquides de Si sur la surface. Les conditions d’érosion déterminées dans
[appl surf sci 187 319], 13 mbars de Hy et 1800°C, permettent d’obtenir des surfaces
planes sans exces de silicium [138].

Apres érosion, les surfaces nominales présentent des marches alignées selon les di-
rections <1120> du SiC, posseédent une hauteur de 3 (0,75nm) ou 6 bicouches (1,5nm)
selon l’axe [0001]. La formation de ces marches est détaillée dans [139, 140]. En bref,
dans une maille élémentaire de 6H-SiC les bicouches sont rangés en deux groupes de
3 bicouches (Sy et Sp) tournés de 60° 'un par rapport a l'autre, représentés sur la
figure 4.2 (a). Dans le groupe Sy, les bicouches présentent une liaison pendante se-
lon les directions <1120>, alors qu’elles en présentent 2 dans le groupe Sp. Dans un
méme groupe, il existe une forte interaction groupant les 3 bicouches, ce qui mene a la
formation de marches de 0,75nm de hauteur dans les direction moins denses. Dans les
direction de haute symétrie <1120>, ’érosion des marches Sp est plus rapide du fait
de la présence de deux liaisons pendantes, les marches se mettent alors en paquets de
6 bicouches.

Observées a petite échelle par STM, les surface ayant subit une érosion présentent
une forte rugosité sur les terrasses (fig. 4.3 b). Il est possible de préparer une sur-
face plane a ’échelle atomique par un recuit assisté d’un dépot de silicium. Selon les
conditions choisies, on peut observer plusieurs types de reconstructions. Pour des re-
cuits a 800°C et 950°C sous flux de silicium on obtient respectivement une 3x3 et une
(v/3xv/3)R30° riches en silicium [20]. Pour un recuit au dela de 1100°C le silicium des
premiers plans est évaporé, le carbone des trois premiers plans prend la structure du
graphite. On peut alors observer une reconstruction (61/3x6v/3)R30° en LEED, ou (6x6)
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4.1. Le carbure de silicium

en STM, a priori issue d’'un moiré entre les plans de graphite et la maille de la face
(0001) du SiC sous-jacent [141].

apres érosion
20 min. sous
13 mbars de
H, a2 1800°C

apres recuit
sous UHV
20 min. a
1100°C

Fia. 4.3 — a) Surface de 6H-SiC(0001) aprés une érosion Hay, le profil montre une
marche de 1,5nm de hauteur, soit 6 bicouches de SiC - b) zoom sur une terrasse, la
surface est localement rugueuse - ¢) surface aprés une recuit sous UHV a 1100°C, les
marches dues a l’érosion sont toujours présentes, mais les terrasses sont globalement
rugueuses - d) zoom sur une terrasse, les terrasses sont localement reconstruites en une

(626), les petites corrugations correspondent aux atomes de C du réseau de graphite.

Les surfaces ainsi préparées ne sont cependant jamais parfaitement planes entre les
marches crées par I’érosion Hs. Elles présentent systématiquement des défauts donc la
hauteur peut étre de plusieurs bicouches, ces défauts ont été étudiés dans [142] dans
le cas de la (v/3xv/3)R30°. Les figures 4.3 (c et d) montrent qu’aprés un recuit de 20
minutes a 1100°C sous UHV, si la surface est plane a I’échelle a 'atomique (fig. 4.3 d)),
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

a grande échelle elle tres irréguliere méme si on peut encore distinguer les marches dues
a I’érosion Hy (fig. 4.3 ¢).

Devant 'impossibilité de préparer une surface de 6H-SiC(0001) plane au sens de
celles de silicium montrées dans la partie précédente, nous ne présenterons par la suite

que des images de surfaces préparées uniquement par érosion Ho.

4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)
4.2.1. Micro-pipes naturelles et FIB

Antérieurement a cette these, des travaux portant sur la réorganisation morpholo-
gique des micro-pipes du SiC sous érosion hydrogeéne, ont été menés au CRMCN [138].
Il y est montré que ces structures verticales naturelles adoptent une forme hexagonale
suivant la cristallographie du SiC. Ils présentent des facettes verticales dont les arétes
sont alignées selon les directions <1120> et <0001>.

Dans un premier temps, les micro-pipes naturellement présentes dans le SiC ont
été étudiées. Celle-ci sont dues a des dislocation vis dans le volume [143]. Sous érosion
hydrogéne (20min., 13mbars, 1800°C), elles adoptent une forme hexagonale reflétant
la symétrie du cristal. Il a été montré que 1’érosion hydrogene n’agissait pas de la
méme facon sur la surface et a l'intérieur des dépressions. Alors que I'érosion a la
surface conserve la stoechiométrie Si-C, le fond des micro-pipes est enrichi en silicium.
Ce phénomene est expliqué par une diffusion de type balistique pour I’hydrogene a
I'intérieur des pores, la diffusion des especes les plus lourdes produites par la réaction
vers I'extérieur des pores est ralentie, ce qui mene a un enrichissement en silicium et a
une diminution globale de la vitesse d’érosion au fond des pores [138].

Par la suite des réseaux de pores nanométriques ont été crées par FIB (faisceau d’ion
focalisé) [144]. Sous une érosion hydrogene, les pores s’élargissent et se réorganisent
aussi selon la cristallographie du SiC, en présentant des facettes verticales de symétrie
hexagonale ainsi que des facettes inclinée de 24° par rapport a la face (0001) possédant
la méme symétrie (fig. 4.4 b et ¢). Dans le cas d’un pore initial peu profond, celui-ci
est, apres érosion, constitué uniquement d’une surface plane (0001) au centre et de
facettes inclinées (fig. 4.4 a), le diametre extérieur varie avec la profondeur. Durant
I’érosion le trou cherche a atteindre son état de plus basse énergie, c’est-a-dire une
surface plane orientée selon (0001). Sur le chemin vers cet état, il s’aplati en trouvant une

facette de basse énergie entre les facettes (0001) et les facettes verticales. A partir d’une
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

certaine profondeur initiale, les facettes verticales apparaissent au centre, le diametre
final extérieur présente alors un rapport constant avec le diametre intérieur, le pore a
donc atteint un état d’équilibre local. On peut aussi remarquer sur la figure 4.4 (c) que
les dépressions servent de point d’ancrage au train de marches, créant une organisation

bidimensionnelle de surface.

<N 100am

Fia. 4.4 — a) Image SEM d’une dépression peu profonde apres érosion, présence des
facettes inclinées et d’une face (0001) au fond - b) Dépression profonde, apparition
des facettes verticales au centre - ¢) Image STM d’un réseau de dépressions, angle des

facettes inclinées en encart.

Le FIB étant une technique séquentielle, c’est-a-dire qu’il faut créer les pores un
par un, elle est lente et ne permet de créer des motifs que sur des échelles de quelques
pm?. Elle permet cependant de controler le diametre et la profondeur de chaque pore
indépendamment, ainsi que dessiner un motif quelconque. Nous présenterons ici deux
méthodes permettant de réaliser des réseaux de pores organisés et verticaux sur des

échelles de plusieurs cm?, et ce avec des densités pouvant atteindre 250G B /in?.

4.2.2. Création d’un réseau de pores par gravure ionique réactive

Afin de pallier & la lenteur du FIB et de couvrir rapidement de réseaux de pores

2 nous avons utilisé les membranes, décrites en 2.5,

des aires de 'ordre de plusieurs cm
comme masque pour la RIE (fig. 4.5 a et b). Une érosion hydrogene consécutive nous
a permis d’obtenir des pores verticaux et facettés (fig. 4.5 c).

Les membranes présentent une alternative originale aux techniques de lithographie
sur résine. Elles sont en effet plus résistantes a la RIE, ce qui permet d’obtenir des

pores plus profonds. S’il est possible de réaliser par une technique de gravure inversée,
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Membrane AL O, ou Au

G6H-SiC(0001)
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F1G. 4.5 — Shéma d’une gravure par RIE du SiC au travers d’une membrane - a) dépot

de la membrane - b) gravure ionique réactive - ¢) érosion Ho

dépot de métal et lift-off des masques hautement résistants a la RIE [145], ces méthodes
doivent étre réservées a la création de motifs complexes, les membranes poreuses restant
plus simple a réaliser d’un point de vue technologique.

La technique de gravure la plus adaptée au SiC est la RIE pour son caractere ani-
sotrope et chimiquement sélectif. Des techniques de gravure chimique du SiC existent
dans la littérature, un tableau récapitulatif est présent sur ce lien [146], mais la liaison
C-Si (4.52eV) impose des conditions extréme, comme par exemple une érosion dans du
KOH liquide & 500°C [12], et ce type de gravure, si elle peut présenter une certaine
anisotropie selon des directions cristallographiques particulieres, reste globalement iso-
trope. Des essais de gravure purement physique, par bombardement d’argon neutre, ont
été menées au CMRCN, mais les résultats n’ont pas été concluant. Contrairement & la
RIE cette technique ne produit pas d’especes volatiles faciles a évacuer et les résidus
ne parviennent pas a sortir des pores de la membrane, ce qui implique une gravure tres

superficielle.
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

4.2.2.1. Réseaux de pores polydomaines

Une premiere série d’expériences a été menée au MPI-Halle. Des membranes en or
polydomaines (pores de diametre 180nm) d’épaisseur 800nm, flottant dans de I’eau sont
récupérées sur les échantillons de 6H-SiC. Apres évaporation de I’eau, les membranes
collent raisonnablement sur la surface. La RIE est effectuée sous 10 mbars d’un mé-
lange SFg/Ar (dans un rapport 2 :1), avec une tension d’autopolarisation de 200V-DC
pendant 60s. Apres I’érosion la membrane est retirée a I'aide d’un morceau de scotche.
Des images par SEM sont présentées sur les figures 4.6 (a et b). La membrane d’or a
effectivement servi de masque a la gravure, puisque seules les zones laissées découvertes
par les pores de la membrane ont été gravées. Ainsi le motif de la membrane a été

transféré au SiC.

Fi1G. 4.6 — a) Surface de 6H-SiC aprés la RIE - b) Reste de membrane d’or sur la

surface

Les échantillons ont ensuite subi une érosion a 1800°C sous 13 mbars de Ho, avec un
débit de 6L/min, pendant 20 minutes. Les figures 4.7 (a et b) présentent les résultats
de cette expérience. Comme dans le cas des réseaux crées par FIB décrits ci-dessus,
les pores adoptent une géométrie hexagonale facettée due a la cristallographie du SiC
[144, 138, 139]. Ils présentent les 6 facettes dont les bords sont alignés selon les directions
<1120>, autour d’une base plate dans le plan (0001). Un profil sur 'image STM en
encart de la figure 4.6 (b) montre que les facettes forment un angle de 24° avec le plan
(0001). Ainsi la réorganisation morphologique générale des dépressions est indépendante
de leur leur taille et de leur forme initiale. Des marches et des paquets de marches dus

a la réorganisation morphologique de la surface pendant 1’érosion sont présent entre les
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

pores. Leur irrégularité par rapport aux expériences menées avec le FIB (fig. 4.4 ¢) est
probablement due au fait que le réseau est polydomaine, et que ’échantillon n’avait pas

subit une érosion hydrogene préalable [139, 147].

F1G. 4.7 — a) Image SEM d’une surface de SiC gravée apres érosion - b) Image STM

(rapport largeur/hauteur exagéré), en encart : profil d’une facette

4.2.2.2. Réseaux de pores monodomaines

Une seconde série d’expériences a été réalisée avec des membranes en or monodo-
maines (diametre des pores 100nm), d’épaisseur 800nm. La gravure a été effectuée dans
les méme conditions que précédemment. La figure 4.8 (a) montre que le motif organisé
de la membrane a été transféré au SiC. La figure 4.8 (b) présente une image SEM
réalisée sur la tranche d’'un échantillon clivé, la profondeur des pores apres gravure est
d’environ 100nm.

Apres une érosion hydrogene effectuée dans les mémes conditions, on assiste au
facettage typique des pores (fig. 4.9 a). La vue en coupe présentée sur la figure 4.9 (b)
montre une profondeur d’environ 50nm pour les trous. Du fait de cette faible profondeur,
ceux-ci ne présentent pas de facettes verticales. Nous ne pouvons donc pas comparer le
rapport entre le diametre intérieur et le diametre extérieur pour déterminer s’il est le
méme que dans le cas du FIB.

Il est ainsi possible d’obtenir un réseau mono-domaine de pores facettés de tailles

mono-disperse, avec un écart statistique de 20nm, et de géométrie hexagonale.
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Fi1G. 4.8 — a) Image SEM d’une gravure au travers d’un marsque monodomaine - b)

Vue sur la tranche d’un échantillon clivé

® \\ y A

<1120>

»‘))

F1c. 4.9 — a) Réseau monodomaine de pores monodisperses sur SiC aprés érosion - b)

Vue en coupe
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

4.2.2.3. Optimisation des conditions de gravure

Une troisieme série d’expériences a été menée a la centrale technologique MINERVE
de I'lEF afin d’optimiser les conditions de gravure, et d’obtenir des pores d’au moins
1pm de profondeur, pouvant présenter les facettes verticales, perpendiculaires a la face
(0001) du 6H-SiC.

Un relevé exhaustif des différentes recettes d’attaques par RIE du SiC est présent
sur ce lien [146]. Le mélange SFg/O2 [148] permet d’obtenir les meilleures vitesses de
gravure.

La réaction entre le mélange gazeux et le SiC est la suivante :

Si+4F — SiFy
CH+zF — CFy,ouCF; (4.1)
C+20 — CO ouCOq

Par conséquent la réaction entre le SFg et le Si est plus efficace qu’entre le SFg et
le C, I'ajout d’O9 permet d’équilibrer les vitesses d’érosion du Si et du C. A la vue des
réactions décrites ci-dessus, il semble qu’un mélange SFg/O2 dans un rapport de 4 :1
soit le plus efficace.

Ces réactions chimiques ne permettent cependant pas de briser les liaisons Si-C
(4,52eV), c’est donc le bombardement ionique qui est a la base de cette dissociation.
Ainsi une érosion tres physique est nécessaire et avons choisi la pression la plus faible
possible (10mbars) et la puissance la plus élevée (entre 150 et 200W). Ces faibles pres-
sions sont aussi nécessaires a la pénétration du gaz dans les pores de la membrane, et
permettent d’obtenir une érosion tres anisotrope.

Le flux doit étre choisi de facon a renouveler régulierement les especes chimiques,
tout en leur laissant le temps d’atteindre la surface de SiC et de réagir, un bon com-
promis semble étre 30 sccm.

Enfin pour obtenir des pores profonds, des temps de gravure longs sont nécessaires
(de T'ordre de 60 minutes ou plus). Les membranes d’or, du fait de leur structure
tubulaire, sont fragiles et ne résistent pas a ces temps de gravures. Nous avons donc
opté pour des membranes d’alumine. Celles-ci présentent ’avantage d’étre plus simples
a fabriquer, puisqu’elles sont une étape nécessaire dans la fabrication des membranes
d’or. De plus elles ont une structure poreuse et non tubulaire, ce qui leur confere

une plus grande solidité. Elles ont cependant I'inconvénient d’étre plus dures que l'or,
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donc d’étre plus sensibles au bombardement ionique, et de s’amincir régulierement
au cours de I’érosion. Par exemple une membrane de 1um d’épaisseur disparait en 20
minutes. Nous avons donc choisi des membranes relativement épaisses (environ 4,5um).
Le rapport d’aspect de ces membranes (longueur de 3000 nm et pores de 180 nm,
soit un rapport d’environ 16/1) est un peu trop élevé, et le début de ’érosion sert
essentiellement a amincir la membrane. Une érosion de 90 minutes dans 15mTorr d’un
mélange SFg/O2 (5 :1) avec une puissance de 200W permet de créer un réseau de pores

de 180nm de diameétre ayant sur une profondeur de plus de 1,5um.

Tilt: 45°)

Fi1G. 4.10 — Pores de plus de 1,5um de profondeur dans du SiC, par RIE au travers
d’une membrane d’alumine poreuse. 90min, 15mTorr SFs/Oy (5 :1), 200W.

Un rapport d’aspect critique, manifestement inférieur & 16/1, est nécessaire au trans-
fert du motif des membranes d’Al;O3. Dans le cas des pores de faible diametre (25 et
40nm), le rapport d’aspect impose des membranes de faible épaisseur (400 et 640nm),
disparaissant trop vite lors de la gravure. On ne peut donc obtenir que des réseaux de
pores peu profonds sur la surface de SiC.

Une solution consisterais a utiliser une RIE de type ICP (inductively coupled
plasma), adaptées aux gravures profondes. Cependant ces dispositifs sont généralement
réservés a des applications particulieres et nos substrats auraient pu les polluer.

Une autre idée serait de protéger la surface de la membrane d’alumine par une fine
couche de nickel, le Ni étant présenté dans la littérature comme étant le masque le
plus adapté a la gravure du SiC par RIE. I a été montré que couplé a une gravure
par ICP-RIE, ce type de masque permettait d’obtenir des gravures avec un rapport
d’aspect de 80 :1, c’est-a-dire 80 épaisseurs de SiC pour une épaisseur de Ni [149]. Ces

expériences sont a réaliser.
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

4.2.3. Création d’un réseau de pores par dissociation catalytique du H,
par le Pt

Nous avons utilisé 'effet catalytique de divers métaux pendant une érosion hydro-
gene pour créer des réseaux de pores verticaux dans du 6H-SiC(0001). Durant 1’érosion,
le Hs introduit dans le réacteur est dissocié en H atomique par le catalyseur. A de faibles
températures d’érosion (environ 800°C), la surface n’est pas attaquée par le dihydro-
gene. Par contre I’hydrogene atomique localisé au niveau des plots attaque la surface,
et crée un réseau de dépression. Des expériences similaires ont été menées avec des par-
ticules d’argent déposées sur une surface de Si(100), suivi d’une érosion chimique dans
un mélange HF :HyO4 [129], conduisant a la formation de pores de plusieurs dizaines
de pm de profondeur.

Dans une premiere série d’expériences, des particules de Pd et de Pt distribuées
aléatoirement ont permis de déterminer les parametres idéaux d’érosion. Ensuite du Pt
a été déposé au travers d’'une membrane en or poreuse, ce qui nous a permis d’obtenir

un réseau organisé de dépressions verticales dans le 6H-SiC(0001).

4.2.8.1. Test préliminaires

Pour ces test nous avons utilisé des poudres de Pd (marque, dispersion) et de Pt
(marque, dispersion). Celles-ci ont été diluées dans de I’éthanol par agitation ultra-
son. Nous avons ensuite garni des surfaces de 6H-SiC au Pd au Pt par dépdt d’une
goutte de la solution sur chaque échantillon. Les surfaces utilisées avait préalablement
subit une érosion sous 13mbars de Ho a 1800°C. Apres séchage les échantillons ont
été observés par MEB, comme illustré sur la figure 4.11. Les particules présentent des
formes irrégulieres, certaines se sont misent en paquet, d’autres restent isolées, et sont
distribuées aléatoirement.

Apres une érosion de 30 minutes a 800°C sous 13mbars de Ha, on peut observer
des dépressions localisées au niveaux des particules de Pt et de Pd (fig. 4.12 a et b).
Les particules sont toujours présentes dans les pores. D’apres les images MEB, leur
profondeur est estimée a quelques centaines de nanometres. Dans le cas du Pd (fig. 4.12
b) les pores ne possedent pas de forme particuliere, tandis que dans le cas du Pt ((fig.
4.12 a), on observe que l'attaque se fait selon les directions de haute symétrie du SiC.

Par la suite nous avons donc choisi d’utiliser le Pt. On peut remarquer sur la surface
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

F1a. 4.11 — Particules de Pd alétoirement réparties sur une surface de 6H-SiC(0001)

que le train de marche régulier n’interagit pas avec les pores, ce qui indique qu’il n’y a

eu aucune érosion significative en dehors des zones couvertes par les particules.

A *3
<11§:)x :

‘\/"' ?

F1c. 4.12 — Erosion sous 13mbars de Hz, 30 minutes a 800°C - a) particule de Pt - b)
particule de Pd

4.2.83.2. Création d’un réseau organisé de manopores verticaux

Afin d’obtenir un réseau organisé de dépressions, nous avons utilisé des membranes
d’or monodomaine comme masque pour le dépot de platine. Les membranes sont posées
sur la surface puis fixées par ’asséchement d’une goutte d’eau. Un dépot de 100nm de
Pt a été réalisé par sputtering (4.13 a), et la surface a été imagée par AFM (fig)
apres retrait du masque (4.13 b). On y observe un réseau de plots de platine ayant

lorganisation hexagonale des pores de la membrane, la hauteur des plots est d’environ
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4.2. Réseaux de dépressions sur 6H-SiC(0001)

20nm pour un diametre allant de 100 & 200nm. L’espacement entre les plots est de
500nm.

membrane Lt / dépot de Pt
d’or\ N ..:'-
(a)

6H-SiC(0001)

suppresion d} la membrane

plots de Pt
b) <~

H, H

o /\ J\

Erosion T 4 800°C

Fi1a. 4.13 — a) Dépit de Pt au travers de la membrane - b) Réseau de plots de Pt sur

la surface - ¢) Création de dépressions localisées sous érosion Hy

Nous avons ensuite procédé a une érosion sous 13mbars d’hydrogene a 800°C pen-
dant 30 minutes (4.13 c). Les résultats de cette expériences sont présentés sur la figure
4.14. Des dépressions sont clairement visibles autour des plots de platine (apparaissant
en clair sur 'image). La contraction des plots de Pt sous ’érosion n’a pas apporté de
désordre particulier dans 'arrangement des dépressions et celle-ci reflete ’ordre initial
de la membrane d’or. Le diameétre moyen des pores est de 200nm et leur profondeur
a été estimée a partir des images MEB & une cinquantaine de nanometres. Compte
tenu des trop brusques variations topographiques de la surface, il n’a pas été possible
d’effectuer des mesures plus précise par STM ou AFM. Les marches présentes sur la
surface du SiC (fig. 4.14 b) ne montrent pas d’interaction avec les dépressions, ce qui
indique que la surface n’a subit aucune érosion due au Hy a ces basses températures.

Cette technique permet donc de créer un réseau bidimensionnel de dépressions une
surface de SiC. L’intérét par rapport a la technique décrite dans le paragraphe précé-
dent, est qu’elle plus légeére d’un point de vue technologique. A la place de la RIE et

de I’érosion a 1800°C, celle-ci ne requiert qu’'un dépot de Pt et une érosion a 800°C.
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4.3. Membranes poreuses de 3C-SiC

Fi1G. 4.14 — FErosion sous 13mbars de Hy, 30 minutes a 800°C

4.3. Membranes poreuses de 3C-SiC

A Taide des techniques décrites ci-dessus, permettant de graver des réseaux de
pores d’une profondeur supérieure a 1,5um, et en utilisant des films minces de SiC, il
est possible d’obtenir des membranes de SiC poreuses auto-supportées.

Des couches minces de 3C-SiC sur Si(111) sont préparées au CHREA a Nice [62], leur
épaisseur peut varier de quelques centaines de nm a plusieurs pm. Pour les premiers
test nous avons utilisé des couches de 1,25um. Le réseau de pores d’une membrane
d’alumine poreuse est transféré sur la couche mince de SiC par RIE, comme illustré sur

la figure 4.15 (a), toute la couche de SiC est traversée, jusqu’au silicium sous-jacent.

3C-SiC
1,2um

Si(111)
250pum

attaque HF/HNO,

Fia. 4.15 — a) Couche mince de SiC poreuse sur Si(111) aprés une RIE au travers
une membrane d’Aly O3, 80min., 15mTorr de SFs/Os (5 :1), 200W - b) Création d’une
membrane de SiC poreuse autosupportée par attaque chimique localisée de la couche de

silicium.

Il est possible d’obtenir une membrane de SiC libre par dissolution du Si dans une
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4.4. Forme d’équilibre des pores et énergies de surface

solution HF /HNO3 (demander recette exacte a clays). Le SiC est inerte vis-a-vis de cette
attaque chimique, cependant la couche de 3C-SiC poussant sous tres forte contrainte,
la membrane libre a tendance a se fracturer et a se recourber.

Pour la suite nous envisageons de protéger une partie du silicium contre 'attaque
chimique, par exemple par un résine, de facon a ouvrir une fenétre pour le SiC dans
le Si comme illustré sur la figure 4.15 (b). Cette technique permettra d’obtenir des

membranes de SiC poreuses supportées par une couche épaisse de Si.

4.4. Forme d’équilibre des pores et énergies de surface

A partir de la forme d’équilibre facettée des pores apres érosion, il est possible
de déterminer les rapports entre les énergies de surface des trois types de facettes
observés. 1l s’agit ici de se baser sur la construction de Wulff (chap. 1.1.2), c’est-a-dire
de construire une fonction y(6,p) possédant des points d’inflexions dans la direction des
facettes observées et des valeurs supérieures dans les autres directions. Il suffit faut alors
déterminer la forme d’équilibre du cristal, dans notre cas les pores du SiC, possédant
cette énergie de surface. En modifiant les "profondeurs” relatives des points d’inflexions
de la fonction (6,p), on peut modifier la forme finale d’équilibre jusqu'a ce qu’elle
corresponde aux formes mesurées.

La fonction v(0,p) a été écrite en généralisant une fonction donnée dans [150], elle
est représentée sur la figure 4.16 (a). Elle posséde des minima dans les directions corres-
pondant aux facettes observés dans les pores apres érosion. Le logiciel “Surface Evolver”
permet, a partir des parametres sur I’énergie définis par 'utilisateur, de déterminer la
surface possédant 1’énergie la plus basse. Dans notre cas la seule énergie intervenant
dans le probleme est la fonction v(6,p). Un trou arrondi, représentant les pores apres
gravure ou FIB, sert de forme de départ (fig. 4.16 b). Cette forme évolue vers son
état d’équilibre, c’est-a-dire un pore facetté (fig. 4.16 ¢ et d). Notons que le logiciel
"Surface Evolver” est disponible gratuitement & I’adresse suivante [151], la seule docu-
mentation détaillée sur le sujet restant le manuel fourni avec le logiciel. Les références
[152, 153] illustrent les possibilités offerte par le logiciel et explicitent simplement sont
fonctionnement.

Expérimentalement, le seul parametre constant mesurable est le rapport entre la dia-
metre extérieur (de) et le diametre intérieur (d;) du trou. La cristallographie impose que

des facettes inclinées, de la méme famille que celles présentes a la surface, apparaissent
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4.4. Forme d’équilibre des pores et énergies de surface

P
(a) (o)
minima correspondant
aux faces:

(0001)
inclinées
de 24°

(1120)

F1G. 4.16 — a) fonction v (0,p) possédant des minima dans les directions correspondant
auzx facettes observées sur les pores apreés érosion - b) forme de départ représentant un

trou arrondi - ¢) forme d’équilibre - d) forme d’équilibre vue de dessus.
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4.5. Conclusions

au fond des trous. Ces facettes n’ont jamais pu étre observées du fait 1’érosion non-
stochiométrique au fond des pores (chap. 4.2.1). Leur présence permettrait de mesurer
une autre grandeur (dy), donnant ainsi acces a la mesure de deux rapports constant,
(di/de) et (d;/dy). Ceux-ci sont proportionnels aux rapports des énergies des diverses

interfaces :

Yooon) f1<di di)

Y (1120) dfe7d7f
0 d; d;
(0001) Iy <’ )
Vincl de df

Ces simulations sont des préliminaires a 1’étude de la croissance controlée sur ces
surfaces a dépressions, permettant a terme d’envisager une croissance sélective en fonc-

tion des facettes considérées.

4.5. Conclusions

Nous avons montré la possibilité de créer par des méthodes massivement parallele,
des réseaux de nano-canaux tres verticaux sur des aires de plusieurs cm?. La méthode
liée aux plots de Pt permet d’abaisser la température d’érosion de 1800°C a 800°C, elle
est par conséquent plus souple d’un point de vue technologique. La densité des motifs
montrés ici est de 'ordre de 5GB.in"2, cette densité est directement liée & celle des
membranes d’alumine utilisées. Dans les cas illustrés dans ce chapitre nous avons utilisé
des membranes dont le diametre des pores était d’environ 180nm (densité 3GB.in~?)
pour les polydomaines et 100nm (densité 7,5GB.in~?) pour les monodomaines. Il est
possible d’obtenir des membranes avec des densités de I'ordre de 500GB.in~?2, leur motif
est transférable aux surfaces de SiC, a la condition de pouvoir créer des membranes
suffisamment minces, tant pour le dépot que pour la gravure, et résistantes a la gravure
(protection par une couche superficielle de nickel par exemple).

Deux applications sont envisagées aux réseaux de nano-pores sur les surfaces de
carbure de silicium. L’une en biologie ol les pores servent de nano-réservoirs, I’autre en
électronique de spin ol les membranes de SiC poreuses servent d’amplificateur d’élec-
trons.

Les membranes poreuses de SiC ont pour but d’étre intégrés dans un dispositif
de filtre & spin. Des couches Au/Co/Au permettent de séléctionner en spin un flux

d’électrons incident, les couches de SiC poreuse permettent d’amplifier le signal transmis
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e incidents

ERRN

filtre 2 Au
spin E‘iﬁ
amplification l l l l l 3C-SiC
poreux
couche
métallique

e transmis
I (| ¢tecteur

Fi1Gc. 4.17 — Dispositif de filtre a spin. Les électrons incidents sont filtrés en spin par
une couche Au/Co/Au, puis amplifiés par réémission d’électrons secondaires dans une

membrane de SiC poreuse, et le signal transmis est récupéré dans une couche métallique.

par émission d’électrons secondaires(fig. 4.17), a la fagon d’un channeltron, le signal
transmis est récupéré dans une couche métallique.

Les réseaux de pores du SiC seront utilisés comme nano-réservoirs dans le cadre I'ac-
tion Concertée "Nanosciences-Nanotechnologies” NN 206. Les substrats texturés servent
de supports aux membranes cellulaires dans lesquelles sont incrustées les protéines.
Celles-ci ont un intérét pour la biologie car 25% des geénes codent pour ces protéines
qui permettent I’échange d’agents chimiques entre I'extérieur et 'intérieur de la cellule
vivante. La conformation de ces protéines est étudiée a 'Institut Curie par AFM en
fonction des concentrations des especes chimiques qui peuvent ainsi étre différentes de

part et d’autre de la membrane (fig. 4.18).
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bufter 8 membrane proteins

membrane proteins

non-supported, hole covering
active membrane proteins

l supported

X iy
€ trou gy

4

Fi1G. 4.18 — FEtude des protéines membranaires par AFM. Les protéines sont disposées
sur un réseau de trous (ici dans Si), les pores étant remplis de liquide intracellulaire.

Le tout est plongé dans du liquide extra-cellulaire puis imagé in-situ par AFM.
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Conclusion

”Il en est de I’éloignement comme de ’avenir. Un horizon mys-
térieux, sans bornes, s’ouvre devant nous. Nous y plongeons avi-
dement nos regards, notre pensée. Tourmentés d’une vague in-
quiétude, en proie a d’ardents désirs, nous briilons d’aborder des
régions inconnues, ou nous plagons le séjour d’une félicité ima-

ginaire. Y sommes-nous entrés ? L’avenir est-il devenu le pré-

sent 7...”

GoETHE. Les souffrances du Jeune Werther, Le 21 juin.
(Trad : Henri de la B...)

Dans cette these, plusieurs voies ont été explorées pour créer spontanément des
collections organisées de nano-objets identiques sur de grandes échelles, et sur plusieurs
type de surfaces. Les surfaces ainsi fonctionnalisées ont pour vocation d’étre utilisées
pour des études dans le domaine de la recherche fondamentale et dans le domaine
pratique.

L’idée de fond ici est de coupler les aspects naturels ("bottom-up”) et artificiels
("top-down”) de la texturation des surfaces pour obtenir des structures parfaitement
organisées sur des échelles de plusieurs cm?. D’un point de vue purement naturel, les
surfaces vicinales possedent des motifs réguliers uni-dimensionnels sur des échelles n’ex-
cédant pas quelques ym?. Une assistance technologique (nano-imprint, réorganisation
des marches autour d’un réseau de pores...) permet d’obtenir des surfaces idéalement
structurées sur des échelles de plusieurs cm?.

Dans le cas des surfaces de silicium, les propriétés cristallographiques intrinseques du
matériau permettent d’obtenir une réorganisation morphologique des surfaces. Celles-ci
servent alors de gabarits pour la croissance auto-organisée de nanostructures métalliques
et magnétiques. En optimisant le parametres de croissance il est possible d’obtenir des

densités supérieures & 100Gb.in~2. Dans le cas des surfaces de carbure de silicium, c’est
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le motif d’'une membrane d’alumine poreuse qui est transféré a la surface. Le réseau de
pores des membranes est quasi auto-organisé lors de la croissance électrochimique de
I’alumine. La densité de nano-pores obtenue sur les surfaces de SiC est alors directement
liée aux densités atteintes dans les membranes d’alumine poreuse, pouvant aller jusqu’a
500Gb.in"2.

Les techniques développées sur les deux types de surfaces sont transposables 1'une
a lautre. Les réseaux poreux des membranes d’alumine peuvent étre transférés aux
surfaces de silicium, afin de créer des réseaux bidimensionnels de paquets de marches,
servant alors de gabarits pour la croissance, ou la croissance peut étre réalisée sur les
surfaces (vicinales ou texturées) de carbure de silicium.

On peut méme envisager des types de croissance plus complexes, utilisant non seule-
ment le réseau de marches comme point d’ancrage pour les nano-objets, mais aussi la
morphologie particuliere qu’adoptent les pores sous érosion hydrogene. Cette étude a
été initiée par des simulation numériques de la forme d’équilibre des pores dans le SiC,
dans le but d’obtenir les différentes énergies d’interface intervenant dans le probléeme,
et de réaliser des croissances sélectives (3D ou 2D) en fonction des facettes considérées.

Pour la suite, une utilisation plus systématique des membranes d’alumine poreuses
semble prometteuse. En se servant de ces membranes comme masque de dépot, la tex-
turation préalable du substrat n’est plus nécessaire, puisque le masque possede déja un
motif organisé. Les possibilités sont alors tres vastes, on peut par exemple imbriquer
des réseaux de plots de divers matériaux par des déplacements fins et controlés de la
membrane, ou envisager la croissance de plots multi-matériaux. En choisissant judicieu-
sement les matériaux selon leurs énergies d’interface, leurs propriétés de miscibilité, les
parametres de croissance et les effets de taille des nanostructures, les plots pourraient
alors posséder des formes originales et variées, comme de structures coeur-coquille,
superposées, adjacentes, en champignon, mélangée...

En présentant un aspect fondamental (croissance, structure), un aspect appliqué
(procédés massivement paralleles, fonctionnalisation), et en s’intéressant aux domaines
de la physique, de la chimie et de la biologie, cette thése s’inscrit clairement dans le cadre
des nanosciences. Ici la croissance cristalline, la gravure physico-chimique, la catalyse
et I’électrochimie sont mises au service du magnétisme, de ’électronique de spin et de
I’étude des membranes cellulaires. A I'inverse de ce dernier point, I’étude et 'utilisation
de la matiere vivante, principalement de ses facultés d’auto-organisation pourrait ouvrir

de nouvelles perspectives dans la réalisation de nano-structures auto-organisées.
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ANNEXE A

Distances interplans de Au, Si et des siliciures d'or

Dans cette annexe figurent les distances interréticulaires de I'or, du silicium et des
siliciures d’or recensés dans la littérature 3.1. Les distances sont données pour toutes les
combinaisons des h,k et | variant entre -3 et +3. Les distances et les plans surlignés en
violet, bleu et vert correspondent respectivement aux distances mesurées dans les ilots
(aetb), (c) et (d) des figures 3.21 et 3.22, en incluant les marges d’erreur. Les distances

surlignées en rouge correspondent a I’étude de I'ilot présenté sur la figure 3.25.
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Résumé

De nouveaux substrats nano-structurés servant de gabarits pour la croissance et 1’étude des
nano-objets ont été développés. Les surfaces cristallines peuvent présenter naturellement des
motifs réguliers (reconstructions, sur-structures, marches sur des surfaces vicinales...) mais sur
des échelles n’excédant pas quelques centaines de nm?. Or certaines mesures physiques et les
éventuelles applicatins nécessitent de grandes aires. De nouvelles techniques ont été développées
afin de créer des surfaces nano-structurées sur de larges échelles, en leur imposant un motif
régulier par des procédés paralleles. Les substrats ainsi obtenus ont par la suite été fonctionnalisés
et ont pu étre utilisés dans diverses applications.

Dans le cas des surfaces vicinales de Si(111), les propriétés cristallographiques intrinseques du
silicium permettent d’obtenir des motifs uni-dimensionnels sous forme de paquets de marches tres
réguliers, paralleles entre eux et équidistants. Ces gabarits sont fonctionnalisés par un dépot d’or
forant des réseaux unidimensionnels de plots de siliciures d’or de taille monodisperse, arrangés
selon le motif pré-existant, et séparés par des terasses riches en silicium. Lors d’'un dépot de
cobalt sur de telles surfaces, seuls les plots possedent des propriétés magnétiques.

Dans le cas du carbure de silicium (SiC), des réseaux de plusieurs cm? de nano-canaux facettés,
verticaux et de formes hexagonales sont crées par plusieurs méthodes. Le motif d’'une membrane
d’alumine poreuse est transféré par gravure ionique réactive sur la surface du SiC. Une érosion
sous hydrogene a haute température donne aux pores leur forme facettée finale. Une technique
alternative basée sur la réaction catalytique d’un réseau de plots de platine avec de I’hydrogene
permet d’obtenir des substrats de SiC poreux a de basses températures d’érosion. Ces réseaux
ont des applications potentielles dans le magnétisme et la biologie.

Abstract

New nano-structured substrates being used as templates for the growth and study of nano-
objects were developed. Crystalline surfaces can naturally show regular patterns (reconstruc-
tions, superstructures, steps on vicinal surfaces...) but on scales not exceeding a few hundreds of
nm?. However some physical measurements and the possible applications require large surfaces.
New techniques were developed in order to create nano-structured surfaces on large scales, by
imposing regular pattern with parallel processes. The obtained substrates were subsequently
functionalized and could be used in various applications.

In the case of vicinal surfaces of Si(111), the intrinsic crystallographic properties of silicon
make it possible to obtain uni-dimensionnal patternd in the form of very regular, parallels and
equidistant step-bunches. These patterns are functionalized by a subsequent gold deposition,
forming uni-dimensional networks of monodisperse gold silicides dots, arranged according to the
preexistant pattern, and separated by Si-rich terraces. After a cobalt deposition on such surfaces,
only the dots have magnetic properties.

In the case of silicon carbide (SiC) substrates, networks of several cm? of faceted, vertical and
hexagonally shaped nano-channels are obtained. The pattern of a porous alumina membrane is
transferred by reactive ion etching on the SiC surface. Hydrogen etching at high temperature
leads to the final faceted shape. An alternative technique based on the catalytic reaction of a
platinium dots network with hydrogen makes it possible to obtain substrates of porous SiC at
lower temperatures of erosion. These networks have potential applications in magnetism and
biology.
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