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Introduction

La question de l’intégration de différents matériaux cristallins sous forme d’hétérostructures est traitée

depuis le début du XXe et la définition de l’épitaxie par Royer en 1928. L’épitaxie décrit l’organisation de

la matière à l’interface entre deux matériaux cristallins. Ce concept cherche, en particulier, à comprendre

l’arrangement cristallographique et la compatibilité chimique qui existent entre deux matériaux et la

manière dont le système va accommoder l’hétérogénéité entre les deux cristaux, tant d’un point de vue

structural, que d’un point de vue physico-chimique.

Ce concept a été formalisé par Stranski et Krastanov1, 2, ainsi que Volmer et Weber3 qui ont décrit les

modes de croissance de matériaux cristallins sur substrats cristallins. Ces travaux ont été complétés par

ceux de Frank et Van der Merwe4 et ceux de Matthews et Blakeslee5, 6 qui ont décrit les modes de re-

laxation élastique et plastique dûs à l’hétérogénéité structurale de l’interface. Enfin, les études faites par

Wulff7 et Kaishew8 ont montré l’influence de l’hétérogénéité chimique entre les cristaux et des énergies

des surfaces cristallines sur la forme du dépôt. Toutes ces études thermodynamiques des hétérostructures

cristallines ont petit à petit fixé le cadre théorique de l’épitaxie.

À partir des années 60, l’avènement de la microélectronique a ensuite favorisé le développement des tech-

niques et des connaissances liées à l’épitaxie et, en même temps, elle a limité l’utilisation de ces concepts

à un environnement restreint. Les recherches, pour les besoins de l’industrie de la micro-électronique, se

sont alors focalisées sur les semi-conducteurs IV-IV et, dans une moindre mesure, III-V et sur les systèmes

métaux sur Si avec, pour conséquence, un appauvrissement de la recherche sur des systèmes de matériaux

plus hétérogènes.

Cependant, les limites atteintes par la stratégie de miniaturisation de plus en plus poussée ainsi que les

besoins de développement de nouvelles fonctionnalités intégrées sur puces électroniques invitent la re-

cherche scientifique à réfléchir à l’utilisation de nouveaux matériaux. Les semi-conducteurs III-V et II-VI,

en particulier, reviennent sur le devant de la scène aujourd’hui à la faveur de la demande en optique

intégrée ou pour les composants hautes fréquences. De même, la très large classe des oxydes présente

une multitude de propriétés, jusqu’ici inexploitées, dans les domaines électriques, magnétiques, optiques
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ou mécaniques. Combiner ces différentes propriétés dans des hétérostructures de plus en plus complexes

ouvre de larges perspectives en termes d’applications futures.

Tous ces développements nous invitent à revenir sur des questions traitées dès l’émergence de l’industrie

de la microélectronique et à reprendre des concepts pourtant établis depuis la deuxième moitié du XXe

siècle. La fabrication d’hétérostructures de plus en plus complexes et l’intégration de matériaux de plus

en plus hétérogènes obligent à sortir des paradigmes qui suffisaient jusqu’ici à décrire les mécanismes de

la croissance cristalline dans les nanostructures.

Dans ce contexte, cette étude porte sur le système Ge/SrTiO3 (STO). Le système Ge/STO est un

exemple typique de systèmes épitaxiés à faible adhésion du fait de la forte hétérogénéité chimique et

cristallographique entre le Ge et le STO. Ainsi, l’étude de ce système est envisagée dans le but d’une

compréhension plus globale des systèmes semi-conducteurs sur oxydes.

Le projet ANR-COMPHETI (pour COMPliant semiconductor/oxide HETerointerfaces for the monolithic

Integration of InP on Si(001)), dans le cadre duquel se situe cette thèse, a pour objectif de mieux com-

prendre les interfaces semi-conducteurs/oxydes et de proposer des solutions à l’intégration monolithique

de semi-conducteurs III-V sur substrats STO/Si.

Le système InP/STO/Si est le sujet principal d’étude du projet COMPHETI. Cependant, pour une

compréhension plus globale des interfaces semi-conducteurs/oxydes et pour des raisons pratiques expli-

quées dans le premier chapitre, le Ge a été choisi comme système modèle. Nous nous intéresserons donc,

dans ce travail, à la croissance et au mode d’accommodation de Ge/STO et comparerons nos résultats

au système InP/STO.

Les résultats présentés dans ce travail sont le fruit de collaborations avec tous les acteurs du projet COM-

PHETI et ce, pour permettre la vision la plus générale de l’interface Ge-STO. Les échantillons ont été

fabriqués et étudiés à l’Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL) et ont pu faire l’objet de caractéri-

sations par microscopie électronique en transmission au Laboratoire de Photonique et de Nanostructures

(LPN). Une collaboration avec l’Institut NAnoscience et Cryogénie (INAC) du CEA Grenoble nous a

permis d’accéder à des caractérisations structurales in situ sur la ligne BM32 du synchrotron ESRF.

Enfin, une collaboration avec l’Institut d’Électronique, de Microélectronique et de Nanotechnologies nous

a permis d’obtenir des résultats de simulation par des calculs ab initio. Des expériences de microscopie

électronique en transmission réalisées au Centre Lyonnais de Microscopie (CLyM) et de photoémission

in situ réalisées sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL sont venues compléter cette étude.
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Nous nous sommes donc attachés, sur la base d’expériences de photoémission, de diffraction, et de

microscopie notamment, à comprendre et modéliser le comportement de l’interface Ge/STO et l’épitaxie

de ce système.

Une première partie de ce travail reprend les concepts généraux de l’épitaxie et les différents modes de

croissance épitaxiale. Nous définissons, en particulier, le paradigme de la croissance contrainte, vision

largement répandue de l’épitaxie selon laquelle un matériau désaccordé est inévitablement contraint sur

son substrat, et nous présentons les limites de son domaine de validité. Nous décrivons en détail les spé-

cificités du système Ge/STO et l’intérêt de son étude.

Le chapitre II est consacré à décrire les différentes techniques de caractérisation utilisées pendant cette

thèse ainsi que la technique de fabrication des échantillons.

Les trois chapitres suivant relatent l’étude proprement dite du système Ge/STO. Le chapitre III pro-

pose une étude approfondie de la surface du substrat (STO) et de l’influence de l’état de surface sur le

dépôt de Ge.

Dans les chapitres IV et V, nous nous attachons à comprendre et à décrire la croissance de Ge/STO,

d’abord en faisant le lien entre la physico-chimie de l’interface Ge/STO et l’orientation cristalline du Ge,

les relations d’épitaxie, les environnements chimiques d’interface, la forme et la morphologie du dépôt de

Ge ; puis en nous intéressant plus spécifiquement au mode d’accommodation du désaccord paramétrique

à l’interface Ge(001)/STO(001).

Les conclusions de ces études servent enfin de base à une discussion sur l’épitaxie de semi-conducteurs

sur oxydes dans laquelle certaines pistes pour la réalisation de couches minces de grande qualité de

semi-conducteurs cristallins sur oxydes cristallins sont proposées.

xi
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I.1. Les enjeux du développement de la microélectronique

I.1 Les enjeux du développement de la microélectronique

I.1.1 Les limites actuelles de la microélectronique

Depuis le début du XXIe siècle, l’industrie de la micro-électronique se trouve à l’intersection de

plusieurs axes de développement possibles. Le premier axe historique consiste en la poursuite de l’effort

de miniaturisation entrepris dans la deuxième moitié du XXe siècle. Cette stratégie dite « More-Moore »

doit faire face aux limites physiques qui se posent aux composants dont les tailles atteignent aujourd’hui

quelques dizaines de nm à peine. Par ailleurs, le franchissement de chaque nœud technologique implique

une miniaturisation de plus en plus poussée (fig. I.1) et un coût de plus en plus important, ce qui constitue

de fait une limite économique à cette stratégie.

Figure I.1 – Les différents axes de recherche en microélectronique aujourd’hui (International Technology Roadmap for
Semiconductors).

Une autre stratégie dite « More-than-Moore » (fig. I.1) cherche plutôt à intégrer sur une même puce de

nouvelles fonctionnalités qui viennent compléter les fonctions de calcul et mémoire de la micro-électronique

traditionnelle. Ces nouvelles fonctionnalités (optiques, mécaniques, magnétiques, etc.) offrent de nom-

breuses possibilités de développement avec notamment des convergences possibles avec les domaines de

l’optique intégrée, la fluidique ou la mécanique. Cependant, pour des raisons aussi bien physiques que

technologiques, il est aujourd’hui impensable de s’affranchir du silicium (Si) comme substrat pour ces

nouveaux composants. L’intégration des nouveaux matériaux portant les nouvelles fonctionnalités men-

tionnées ci-dessus sur les substrats de Si est ainsi un enjeu majeur de la microélectronique actuelle.
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I.1.2 Les freins à l’intégration de nouveaux matériaux sur Si

Par ses propriétés physiques et son abondance sur terre, le Si est depuis l’origine le substrat de base

de l’industrie de la micro-électronique. Il s’oxyde naturellement en SiO2 qui est isolant. Ainsi, le couple

Si/SiO2 est utilisé depuis les années 70 pour la fabrication de transistors sans avoir été remis en cause

jusqu’à présent (ce n’est que très récemment qu’Intel a fait figure de précurseur en utilisant l’oxyde d’haf-

nium pour pallier les limites du SiO2 atteintes avec la miniaturisation poussée des composants cf. section

I.2.2). L’utilisation du Si ne saurait être remise en cause sans investissements exorbitants. À cause de cela

une partie de la difficulté de l’approche « More-than-Moore » consiste en l’intégration des nouveaux ma-

tériaux aux propriétés voulues sur substrat de Si. Dans ce cadre des matériaux aux propriétés physiques

ou chimiques radicalement différentes doivent être intégrés.

Cette intégration peut se révéler difficile pour différentes raisons. Les matériaux candidats à l’intégration

doivent être compatibles avec l’environnement dans lequel on veut les insérer, ce qui peut être une pre-

mière difficulté. À cela vont s’ajouter des questions de procédés de fabrication qui doivent, eux aussi, être

compatibles avec les contraintes de la microélectronique (qualité des interfaces, problème de contamina-

tions, structure cristalline, tenue en température, etc.) et plus généralement les problématiques liées à de

futurs développements industriels (dimensionnement, coût, etc.).

I.2 Quels matériaux intégrer sur Si ?

Stimulée par les besoins de la micro-électronique, la recherche se développe tous azimuts. Métaux,

semi-conducteurs, oxydes offrent des propriétés nombreuses et variées et la perspective de les combiner

démultiplie encore les possibles applications.

Grâce à leurs propriétés électriques, les métaux sont depuis longtemps intégrés aux circuits électroniques

notamment pour réaliser les contacts électriques (siliciures de métaux) ou les interconnections entre les

composants (Al, Cu, siliciures de métaux). Certains métaux possèdent aussi des propriétés magnétiques

qui en font des matériaux intéressants pour de futures applications intégrées notamment en spintronique.

Dans le cadre de ce travail, nous nous intéresserons d’avantage aux semi-conducteurs et aux oxydes.

I.2.1 Les semi-conducteurs

Éléments de base de toute la micro-électronique, les semi-conducteurs (et en particulier Si et Ge) ont

largement prouvé leur intérêt. Cependant la recherche se développe vers les composés III-V ou II-VI qui

peuvent permettre l’émergence de nouvelles applications intégrées.
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I.2.1.1 Le Si et le Ge

Les semi-conducteurs de la colonne IV du tableau périodique (Si et Ge) sont indissociables de l’indus-

trie de la microélectronique. Leur propriété de semi-conductivité est à l’origine de l’invention du transistor

en 1947 par Bardeen, Shockley et Brattain du laboratoire Bell Labs9. Le premier transistor10 puis les

premiers circuits intégrés11 furent fabriqués en Ge avant que ce matériau ne soit supplanté par le Si dans

les années 70.

Le Si s’est rapidement imposé, grâce à ses propriétés intrinsèques, comme le semi-conducteur de base de la

microélectronique. C’est un semi-conducteur à gap indirect de 1,12 eV. Deuxième élément le plus répandu

sur terre, les procédés de fabrication à partir de la silice (SiO2) bien maîtrisés permettent d’obtenir des

monocristaux de Si de grande pureté (99,99999%) à un coût relativement faible (comparativement au Ge

ou au III-V). Le Si s’oxyde naturellement en silice, bon isolant, qui a fait du couple Si/SiO2 la base des

transistors depuis les années 70.

Cependant, avant l’émergence du Si, le Ge avait déjà démontré des propriétés intéressantes qui suscitent

un regain d’intérêt depuis une dizaine d’années. Semiconducteur intrinsèque à gap indirect, le Ge possède

une mobilité de porteurs de charges (voir tab. I.1) qui en fait un bon candidat au remplacement du Si

pour certaines applications hautes fréquences. Largement compatible avec l’industrie actuelle de la micro-

électronique, il permettrait de diminuer la consommation énergétique des transistors, tout en augmentant

leur rapidité. L’autre avantage du Ge consiste en l’utilisation de sa compatibilité avec le Si pour amener

de la contrainte dans les cristaux de Si. La variation de composition x dans SixGe1−x permet de contrôler

le paramètre de maille du composé et donc la contrainte dans une couche épitaxiée de Si (cf. section

I.4.1). Or, la mobilité des porteurs de charge est influencée par la contrainte dans le matériau12, 13 ce qui

permet de modifier les propriétés électroniques du Si.

gap mobilité e− mobilité h+ paramètre structure
(eV) (cm2.V−1.s−1) (cm2.V−1.s−1) de maille (Å) cristalline

Si 1,12 140014 45015 5,431 Diamant
(indirect) (à 300K) (à 300K) (Fd-3m)

Ge 0,66 390016 190017 5,657 Diamant
(indirect) (Fd-3m)

InP 1,34 5400 200 5,869 Zinc Blende
(direct) (F43m)

GaAs 1,42 8500 400 5,653 Zinc Blende
(direct) (F43m)

Table I.1 – Propriétés principales de différents semi-conducteurs dans les conditions normales de température et de
pression.
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I.2.1.2 Les III-V et les II-VI

En plus d’offrir une autre gamme de largeur de gap et de mobilité de porteurs de charge (cf. tab.

I.1), les semi-conducteurs de la classe III-V possèdent, pour certains, des gaps directs. Cette spécificité

permet d’obtenir des recombinaisons électrons-trous radiatives et donc une émission de lumière efficace.

Cela ouvre la voie au large domaine de l’opto-électronique (ou optique intégrée).

Parmi les nombreuses applications possibles, les interconnections optiques sont une des plus importantes.

Depuis l’émergence des circuits intégrés11, les interconnections entre les composants d’une puce sont

électriques. Elles sont réalisées en aluminium (Al) ou en cuivre (Cu). Mais, en plus de limitations en terme

de vitesse de transmission, les interconnections métalliques sont aussi très consommatrices d’énergie. Une

solution pour circonvenir ces deux problèmes consiste à remplacer les interconnections électriques par des

interconnections optiques. Dans ce cadre, les semiconducteurs III-V sont des candidats incontournables

pour la réalisation de lasers18.

I.2.2 Les oxydes fonctionnels

Les oxydes dits fonctionnels sont une classe de matériaux aux propriétés très diverses.

La microélectronique fait depuis quelques années déjà un gros effort de recherche vers les oxydes high-k (à

forte constante diélectrique k) capables de remplacer l’oxyde de grille des transistors dans une approche

« More-Moore » (y compris à l’INL : sujets de thèse de G. Delhaye19 et C. Merkling20).

Au-delà de cette application, les oxydes fonctionnels possèdent des propriétés physiques variées (voir

tab. I.2) : ils sont piézoélectriques (PbZrTiO3), ferroélectriques (BaTiO3, PbTiO3), magnétiques (Fe3O4,

LaSrMnO), supraconducteurs (YBaCuO) ; ils conjuguent cela à des propriétés optiques (InSnO), élec-

triques ou catalytique (TiO2). On peut aussi citer le ZnO21, 22 sur lequel beaucoup de recherche a été

effectuée en sa qualité d’oxyde transparent semiconducteur (à gap direct).

gap propriétés applications paramètre structure
(eV) fonctionnelles possibles de maille (Å) cristalline

SrTiO3 3,7 / substrats a=3,905 Pérovskite
(direct) STO/Si Pm3m

BaTiO3 3,2 ferroélec. MEMS a=3,992 Pérovskite
capteurs c=4,036 P4mm

Pb(Zr,Ti)O3 / ferroélec. MEMS a=4,011 Pérovskite
piézoélec. mémoires c=4,180 P4mm

ZnO 3,3 piézoélec. optoélec. a=3,248 Wurtzite
(direct) semicond. capteurs c=5,208 P63mc

YBaCuO / supracond. / a=3,82023 Orthorom.
b=3.885 Pmmm
c=11,683

Table I.2 – Propriétés principales de différents oxydes fonctionnels dans les conditions normales de température et de
pression.
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Les pérovskites

Parmi tous ces oxydes fonctionnels, la classe des pérovskites possède un intérêt particulier24. Les

matériaux de cette classe offrent des propriétés physiques variées. De plus, leur forme cristalline isotype

permet notamment d’envisager la réalisation de structures épitaxiées de couches empilées de différentes

pérovskites25.

Aujourd’hui, la recherche se tourne vers ces matériaux pour la fabrication de systèmes nano-électro-

mécaniques26, 27 (NEMS) ou actuateurs28 grâce à leur propriétés piézoélectriques, la fabrication de mé-

moires29 (RAM) pour les ferroélectriques ou même vers la réalisation de capteurs30.

Tous ces matériaux, métaux, semi-conducteurs, oxydes rassemblent donc de très nombreuses propriétés

fonctionnelles qui, ajoutées à leurs propriétés structurelles intrinsèques, rendent leur association très in-

téressante et offre une gamme de combinaisons immense.

Cependant, toutes les promesses qu’offrent ces multiples combinaisons butent sur la difficulté technolo-

gique que représente la fabrication de ces hétérostructures sur Si car mettant en jeu des matériaux aux

spécificités chimiques et cristallographiques très différentes.

Beaucoup d’efforts ont été faits pour intégrer tous ces matériaux dans des hétérostructures et la recherche

s’est développée suivant deux axes. Nous les décrivons dans la suite de ce chapitre.

I.2.3 Les techniques d’intégration : report et croissance épitaxiale

Il existe deux approches majeures d’un point de vue technologique pour la réalisation de ces structures :

les techniques de report et les techniques de croissance directe sur le substrat appelées aussi approche

monolithique.

I.2.3.1 Techniques de report

Dans les techniques de report, les processus de fabrication et d’intégration des matériaux sur le sub-

strat sont distincts. Les différentes méthodes de report élaborées jusqu’à présent donnent souvent des

résultats intéressants du point de vue de la qualité du matériau reporté.

Des stratégies de collage basées sur l’établissement de liaison Van der Waals à l’interface entre deux ma-

tériaux parfaitement plats, propres et polis ont été mises au point dès les années 8031. Ces techniques, qui

ont prouvé leur efficacité32–35, ont permis la mise au point de réussites industrielles comme les matériaux

Silicon-On-Insulator36 (SOI) avec le développement de la technologie SmartCut™(cf. fig. I.2). Ce procédé

fait aujourd’hui l’objet d’études pour l’intégration d’autres semi-conducteurs comme le Ge37 (GeOI) ou

les III-V38 (XOI).
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Figure I.2 – Principe du procédé SmartCut™.

Ces techniques de report et collage se heurtent en général au défi d’un développement à grande échelle

à un coût raisonnable.

I.2.3.2 Intégration par croissance épitaxiale

A contrario, dans le cadre de l’intégration de nouveaux matériaux sur substrat de Si, l’approche mono-

lithique, consistant à faire croître directement les matériaux sur le substrat, se révèle plus contraignante

mais aussi plus prometteuse en terme de futurs potentiels développements industriels.

L’épitaxie de structures cristallines est une approche de fabrication de structures qui permet de contrôler

finement la composition des couches cristallines et leur épaisseur. Cette méthode de croissance cristalline

est aussi parfaitement adaptée à la réalisation d’hétérostructures complexes. Elle permet, en particulier,

un contrôle fin de la qualité des interfaces. C’est pourquoi, nous nous intéressons ici à la fabrication de

systèmes hétérogènes par épitaxie.

Cependant, l’hétérogénéité de nos matériaux est un frein à l’épitaxie proprement dite. Cette étude pose

ainsi la question du dépassement des limitations à l’épitaxie dans un système hétérogène.
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I.3 Le paradigme de la croissance contrainte

I.3.1 Épitaxie et hétéroépitaxie

L’épitaxie est définie par Louis Royer39 dès 1928 comme « un phénomène d’orientation mutuelle des

cristaux de substances différentes dû à des analogies étroites dans l’arrangement des atomes de faces

communes ». Elle se comprend donc comme la manière dont un matériau cristallin va s’orienter lors de

sa croissance sur un substrat lui-même cristallin.

Cette définition et les précisions qu’en donne Royer40 comporte déjà les deux critères déterminants de

l’épitaxie telle qu’on la conçoit aujourd’hui : l’épitaxie d’un matériau sur un substrat cristallin dépendra :

– d’une part de l’homogénéité chimique entre les deux matériaux (« ...des cristaux de substances

différentes... »)

– d’autre part de l’homogénéité cristallographique à l’interface (« ...des analogies étroites dans l’ar-

rangement des atomes de faces communes »)

Chimie et cristallographie vont donc intervenir dans le processus d’épitaxie.

I.3.1.1 Bilan énergétique global du processus d’épitaxie

Dressons le bilan énergétique de la mise en contact de deux matériaux A et B.

Si l’on considère un morceau massif de matériau, on définit l’énergie de surface de ce matériau comme la

moitié du travail nécessaire au clivage du matériau selon cette surface (cf. fig. I.3), c’est-à-dire la moitié de

l’énergie nécessaire à la création de deux surfaces. L’énergie de surface est caractéristique du matériau, de

la facette cristalline considérée et des différents mécanismes de relaxation de cette surface (reconstruction

de surface).

Figure I.3 – Définition de l’énergie de surface par clivage d’un morceau massif de matériau.

On considère désormais deux matériaux A et B que l’on met en contact (voir fig. I.4). La mise en

contact de deux surfaces va entraîner un réarrangement des liaisons chimiques à l’interface (reconstruction

d’interface) qui va diminuer l’énergie globale du système d’une quantité d’énergie Ei.
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Le bilan énergétique de ce contact s’écrit alors :

EAB = EA + EB − Ei, (I.1)

avec EA et EB les énergies des surfaces des matériaux A et B mises en contact et EAB l’énergie d’interface.

En rapportant par unité de surface, on obtient l’équation de Dupré41

γAB = γA + γB − β, (I.2)

avec γAB l’énergie d’interface et β l’énergie d’adhésion. Si les matériaux A et B sont identiques alors

la mise en contact de ces matériaux permet de relaxer l’interface d’autant qu’il en avait couté de cliver

le matériau. Autrement dit β = 2 × γ. Ou encore γAB = 0. Cette énergie d’interface γAB est donc

directement reliée aux compatibilités chimiques et cristallographiques entre le dépôt et le substrat. Plus

γAB est grand, plus grande est l’hétérogénéité des matériaux mis en jeu.

Figure I.4 – Énergies de surface et d’interface.

I.3.1.2 Le désaccord paramétrique

On définit le désaccord paramétrique par :

α =
aepi − asub

asub
(I.3)

où aepi et asub sont respectivement les paramètres de maille de la couche épitaxiée et du substrat.

Le désaccord paramétrique caractérise la compatibilité cristallographique entre le matériau épitaxié et le

substrat. Un fort désaccord (typiquement supérieur à 3 %) conduit à une forte contrainte dans la couche

épitaxiée (énergie élastique) voire à des défauts (dislocations, etc.) dus à un phénomène de relaxation

plastique.

I.3.2 Les différents modes de croissance

Les aspects thermodynamiques de l’épitaxie ont progressivement été fixés par Stranski et Krastanov1

puis par Frank et Van der Merwe4. On distingue trois modes de croissance différents42 en fonction du

degrés d’hétérogénéité entre le matériau épitaxié et son substrat.
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I.3. Le paradigme de la croissance contrainte

Figure I.5 – Les différents modes de croissances épitaxiales.

La croissance de type Frank-Van der Merwe4 correspond à l’épitaxie entre deux matériaux très homo-

gènes d’un point de vue chimique et avec une différence de paramètre de maille très faible (typiquement

α < qq%). La forte compatibilité chimique ainsi que la faible différence de paramètre de maille favorisent

le mouillage du dépôt et limitent la contrainte dans la couche épitaxiée. Le dépôt croît 2D monocouche

par monocouche (fig. I.5).

Dans une croissance de type Stranski-Krastanov2, il existe une faible hétérogénéité entre les matériaux.

En particulier le dépôt croît 2D mais la différence de paramètre de maille induit une contrainte dans la

couche épitaxiée qui augmente avec l’épaisseur de la couche. À partir d’une certaine épaisseur la contrainte

est telle que le dépôt devient tri-dimensionnel et forme des îlots qui vont permettre de relaxer élastique-

ment la contrainte par les surfaces (fig. I.5).

Enfin la croissance type Volmer-Weber3 est une croissance épitaxiale entre deux matériaux relativement

hétérogènes. Le système tend à limiter les effets de la forte énergie d’interface en minimisant la surface

de contact entre les deux matériaux. La croissance est tri-dimensionnelle (fig. I.5).

I.3.3 Contraintes et relaxation plastique

I.3.3.1 Le paradigme de la croissance contrainte

Dans le cas d’une croissance 2D contrainte (Frank-Van der Merwe), l’énergie élastique liée à la

contrainte augmente avec l’épaisseur de la couche. À partir d’une certaine épaisseur, un phénomène de

relaxation plastique permet de diminuer l’énergie du système par l’apparition de dislocations traversantes

(cf. fig. I.6). Ce phénomène de relaxation plastique a été décrit par Matthews et al.6, 43. L’épaisseur cri-

tique au-delà de laquelle la première dislocation entre dans la couche épitaxiée est donnée par l’équation6

hc =
b(1− νcos2(α))

8πm(1 + ν)cos(λ)
ln(

hc

b
), (I.4)

avec ν le paramètre de Poisson du matériau épitaxié, b la norme du vecteur de Burger des dislocations

de relaxation, α l’angle entre le vecteur de Burger et la projection de la ligne de dislocation dans le plan

11



Chapitre I - Contexte

Figure I.6 – Image TEM d’un empilement GaAs/Si traversé de nombreuses dislocations dans la couche épitaxiée44.

de l’interface, λ l’angle entre le vecteur de Burger et la perpendiculaire à l’intersection entre le plan de

glissement de la dislocation et le plan de l’interface et enfin m le désaccord paramétrique. La variation

de l’épaisseur critique pour le système Ga1−xInxSb/GaSb45 en fonction de la proportion x d’In est tracée

figure I.7. On comprend que plus grand sera le désaccord paramétrique m, plus petite sera l’épaisseur

critique hc et donc plus tôt arriveront les dislocations.

Figure I.7 – Épaisseur critique des couches épitaxiée libres de défauts de Ga1−xInxSb/GaSb en fonction de la composition
en In45 calculée par la formule de Matthews et Blakeslee6.

Ces défauts altèrent considérablement les propriétés de la couche et représentent donc le premier frein

à l’épitaxie de systèmes hétérogènes.

Beaucoup de systèmes épitaxiaux de grande importance technologique (semi-conducteurs IV-IV et III-V,

systèmes oxyde/oxyde, ...) sont correctement décrits par ce modèle. C’est le paradigme de la crois-

sance contrainte. Ce paradigme est souvent considéré comme applicable à tous les systèmes épitaxiés,

notamment dans les communautés étudiant les semi-conducteurs.

Cependant d’autres modes d’accommodation, caractéristiques de forts désaccords paramétriques, existent

et sont déjà décrits dans la littérature. En particulier, il existe des systèmes où les dislocations de relaxa-

tion restent confinées à l’interface (exemple du système GaAs/GaSb46).
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I.3. Le paradigme de la croissance contrainte

Dans ces situations, il est énergétiquement plus favorable d’introduire un réseau de dislocations confiné

à l’interface entre le matériau et le substrat. Si m est le désaccord paramétrique tel que définit précé-

demment (cf. section I.3.1) alors 1/m défini la période d’un vernier entre les réseaux du substrat et de

la couche épitaxiée. En introduisant une dislocation pour chaque période de vernier, le désaccord pa-

ramétrique se trouve complètement accommodé par le réseau de dislocation interfacial47, 48 (voir figure

I.8).

Figure I.8 – Principe des croissances pseudo-morphique et relaxée par dislocations d’interface.

I.3.3.2 Les modes de nucléation et d’accommodation

Nous avons vu précédemment que l’épitaxie dépend du désaccord paramétrique m et de l’énergie

d’interface. Afin d’évaluer l’influence de ces paramètres sur le mode de croissance et d’accommodation,

revenons au premiers stades de la croissance.

Avant la phase de croissance, l’épitaxie est assimilée, aux tous premiers stades, à un processus de conden-

sation entre une phase gazeuse et une phase solide (le substrat). La formation d’un germe méta-stable va

donc entraîner un gain d’énergie par suppression d’une partie de la surface du substrat, et par transfor-

mation du dépôt depuis sa phase vapeur en phase solide, formalisée par la différence de potentiel chimique

associée à cette condensation. La formation de ce germe va parallèlement avoir un coût énergétique dû

à la formation d’une interface entre le germe et le substrat et d’une surface entre le germe et le vide.

On ajoute à ce coût l’énergie élastique emmagasinée dans le dépôt lors d’une croissance initiale pseudo-

morphique. On peut donc écrire l’enthalpie libre de formation de la condensation d’un matériau B sur

un matériau A de la manière suivante

∆G = (Eel. −∆µ)VA + (γAB − γB)SAB + γASA, (I.5)

avec VA, SA le volume et la surface du germe ; SAB la surface de l’interface germe-substrat ; γAB , γA

et γB les énergies surfaciques d’interface, du germe et du substrat ; Eel. l’énergie élastique par unité de

volume stockée dans le germe et ∆µ la différence de potentiel chimique du matériau A entre sa phase

vapeur et sa phase solide.
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Cette enthalpie libre de condensation est dépendante du volume VA du germe de telle manière qu’en

dessous d’un volume critique VC le germe est instable. On obtient ce volume critique en maximisant

∆G(VC) = ∆Gmax.

Figure I.9 – Forme générale d’évolution de l’enthalpie libre de formation d’un germe en fonction du volume de ce
germe47.

L’allure générale de la courbe ∆G
∆µ = f(V ) (figure I.9) illustre ce phénomène. En dessous du volume

critique VC il est énergétiquement plus favorable pour le système de diminuer la taille du germe. Au

dessus de VC , le germe est stable car l’énergie du système diminue quand la taille du germe croit.

Considérons les deux types de croissance 2D et 3D. On modélise les germes 2D et 3D suivant les formes

définies sur la figure I.10. Le germe 2D est supposé cylindrique avec une hauteur égale à l’épaisseur d’une

monocouche (I.10 (b)), le germe 3D est une sphère tronquée ((a) I.10) de rapport d’aspect 1
q = h

d .

Figure I.10 – Formes des nucléi utilisés pour les calculs48 pour les croissances (a) 3D et (b) 2D.
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À partir de ces formes d’îlots, maximiser l’enthalpie libre de condensation permet de trouver les

expressions de volume critique pour chaque type de croissance :

V 2D
C =

π

4
.h.(

2. γA

∆µ

1− Eel.

∆µ − γA

h.∆µ .(1 +
γAB−γB

γA
+ αdis.)

)2 (I.6)

V 3D
C = (

γA.π

6.∆µ
.(
2

π
)

2
3 .
4 + q2.(1 + γAB−γB

γA
+ αdis.)

(1 − Eel.

∆µ ).(13 + q2

4 )
2
3

)3 (I.7)

On retrouve dans ces équations deux paramètres qui dépendent du mode d’accommodation :

– Le paramètre Eel. correspond à l’énergie élastique emmagasinée par unité de volume dans le dépôt

dans le cas d’une croissance pseudo-morphique. Il vaut 0 dans le cas d’une accommodation par

dislocations d’interface. Eel. prend en compte la forme des îlots via la relaxation élastique par la

surface des germes ainsi que les paramètres de Young et de Poisson du matériau A et le désaccord

paramétrique.

– Le terme αdis. prend en compte le coût énergétique de formation de dislocations par unité de surface.

Il vaut 0 pour une croissance pseudo-morphique. Il dépend des paramètres de Young et de Poisson

des matériaux A et B, du vecteur de Burger des dislocations et du désaccord paramétrique.

Lors de la condensation, les germes métastables migrent ou se désagrègent. Seuls les germes ayant atteint

la taille critique de stabilité restent finalement en surface et croissent. Ainsi, pour chaque valeur de

paramètre, le mode de croissance in fine sera défini par le système d’accommodation qui donnera le

volume critique le plus faible. On calcule ce volume critique et on dresse une cartographie des modes

de croissances (2D/3D) et des modes d’accommodation (pseudo-morphique/dislocations d’interface) en

fonction de la différence d’énergie ∆γ = γAB − γB et du désaccord paramétrique. La figure I.11 montre

une telle cartographie calculée pour un matériau A de module de Young et de coefficient de Poisson égaux

à ceux de l’InP et pour un matériau B aux paramètres correspondant au STO48.

Figure I.11 – Cartographie des modes d’accommodation et de croissance en fonction de la différence d’énergie ∆γ et
du désaccord paramétrique48 (calculée avec les valeurs numériques de l’InP pour le dépôt et du STO pour le substrat).
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On visualise distinctement 4 zones sur cette cartographie.

L’axe des ordonnées divise l’espace en deux parties. Les systèmes à forte énergie d’adhésion caractérisés par

un paramètre ∆γ faible (en bas de la cartographie) correspondent au mode de croissance bi-dimensionnel

décrit par Frank et Van der Merwe (cf. §I.3.2). À l’inverse, les systèmes à forte énergie d’interface croissent

dans le mode Volmer-Weber tri-dimensionnel (haut de la cartographie).

Sur l’axe du désaccord paramétrique, on retrouve aussi une division de l’espace. Les faibles désaccords

facilitent une croissance pseudo-morphique (gauche de la cartographie) alors qu’en cas de fort désaccord

entre le substrat et le dépôt, l’accommodation par réseau de dislocations d’interface sera plus favorable.

Le paradigme de la croissance contrainte, décrit précédemment, ne s’applique en fait qu’à une région

restreinte de cette cartographie correspondant à des désaccords paramétriques faibles et des énergies

d’adhésion élevées. On remarque également que le mode d’accommodation par dislocations d’interface

s’avère énergétiquement plus rentable pour les forts désaccords paramétriques et les faibles adhésions.

Ce mode de relaxation reste peu étudié. Néanmoins restreindre sa vision de l’épitaxie au paradigme

de la croissance contrainte semble réducteur surtout dans le cas de systèmes très hétérogènes et c’est

pourquoi nous allons essayer d’aller au-delà de cette vision. En particulier, le mode d’accommodation par

dislocation d’interface semble prometteur dans le sens où il permet de faire croitre des matériaux de ma-

nière complètement relaxée. L’accommodation étant confinée à l’interface, la couche épitaxiée croît libre

de tous défauts traversants. C’est cette qualité de matériaux qui découle de ce mode d’accommodation

que l’on cherche à atteindre et qui fait l’intérêt de l’étude de ces interfaces.

I.4 État de l’art de l’épitaxie des systèmes hétérogènes

I.4.1 Stratégies relevant du paradigme de la croissance contrainte

Pour réaliser des structures hétérogènes, de nombreuses stratégies ont été envisagées à commencer

par des stratégies entrant dans le cadre du paradigme de la croissance contrainte.

I.4.1.1 Pseudo-substrats

Des techniques d’utilisation de pseudo-substrats ont été étudié. Il s’agit de déposer dans un premier

temps un matériau qui va relaxer plastiquement à cause du désaccord de maille avant de faire croître la

couche fonctionnelle.

Cette approche, dite métamorphique, a été étudiée dans les années 80 et 90 avec l’utilisation de Ge/Si

comme pseudo substrat49. Il est en effet possible de faire varier le paramètre de maille d’une couche de

GexSi1−x en fonction du pourcentage x de Ge dans la couche. Le paramètre de maille du Ge (a=5,657
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Å) étant proche de celui du GaAs (a=5,653 Å, cf. tab. I.1), cette approche a été utilisée avec succès

par un groupe de Bell Laboratories50 pour la fabrication de laser rouge InGaP/GexSi1−x/Si et par un

groupe du MIT pour la fabrication de structure à puits quantiques GaAs/AlGaAs sur Ge/GexSi1−x/Si51.

Ils obtiennent tous les deux des densités de dislocations de l’ordre de 106 cm−2 (à comparer aux >108

cm−2 pour GaAs/Si) dans la couche fonctionnelle permettant des rendements d’émission comparable à

des couches homoépitaxiées (puits quantique GaAs/AlGaAs sur GaAs).

On cherche d’une manière générale à utiliser une couche tampon d’un matériau aux propriétés cristal-

lographiques et chimiques proches de la couche fonctionnelle pour absorber les défauts structuraux dus

à l’hétérogénéité et rendre possible par la suite une reprise de croissance plus homogène de la couche

fonctionnelle. En effet, des mécanismes de réduction des dislocations peuvent alors être mis en œuvre

dans cette couche sacrificielle. Pendant la croissance, des mécanismes de coalescence ou d’annihilation de

dislocations vont permettre de diminuer la densité de dislocations traversantes. Ces effets requièrent une

grande épaisseur épitaxiée (par exemple avoisinant les 180 µm pour GaAs/Si52) ce qui est rédhibitoire

pour de nombreuses applications utilisant les couches minces. Par ailleurs, des traitements thermiques

judicieusement effectués pendant ou après la croissance permettent aussi de diminuer sensiblement la

densité de dislocations.

Figure I.12 – Processus de fabrication d’un film de Si contraint sur Si poreux.

Une deuxième approche du concept de pseudo-substrat consiste à contrôler le paramètre de maille

du substrat par modification chimique. Le travail d’un groupe de l’INL sur le Si poreux rentre dans

cette catégorie53, 54. Le processus de fabrication d’un substrat au paramètre de maille voulu (adapté au

matériau que l’on veut intégrer) est décrit figure I.12.

Des développements similaires ont été réalisés pour les III-V avec des films de GaAs ou InP poreux pour

une plus grande compatibilité avec les semiconducteurs III-V55.

Cette technique n’a pas été développée de manière industrielle pour des questions de coûts dus à la diffi-

culté d’ingénierie des pseudo-substrats sur de grandes surfaces et leur grande fragilité.
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I.4.1.2 Substrats compliants

Une autre stratégie consiste à faire accommoder le fort désaccord paramétrique entre deux matériaux

par le substrat et non pas par la couche épitaxiée. Ce sont les techniques de substrats dits compliants qui

ont la faculté d’adapter leur paramètre de maille à la couche déposée56–58.

Cette idée part de la constatation que le dépôt est contraint par le substrat simplement parce que le

dépôt est une couche fine par rapport au substrat qui est épais. En considérant désormais un substrat fin

et une couche épaisse (relativement l’un à l’autre), on suppose que c’est le substrat qui va supporter le

coût de la mise en contact et donc la contrainte et les défauts structuraux qui s’ensuivront. Ce concept de

substrat compliant a été introduit dès les années 90 par une équipe de Cornell University à New-York59

et a donné des résultats concluants60 même si elle reste technologiquement complexe.

Le problème technologique réside dans la manipulation du substrat compliant. Ce substrat, puisqu’il

doit être compliant, doit être plus fin que la couche épitaxiée et particulièrement libre de se déformer

sous l’effet de la croissance de la couche fonctionnelle. Plusieurs solutions ont été proposées.

Une idée consiste à faire reposer mécaniquement le substrat sur un support avec une interface sup-

port/substrat très faible de manière à offrir une porte de sortie aux dislocations produites à l’interface

couche épitaxiale/substrat comme l’illustre la figure I.13. Cette méthode repose sur l’utilisation du sub-

strat pour de la relaxation plastique.

Figure I.13 – Principe de la compliance plastique.

Une autre idée consiste à faire relaxer élastiquement le substrat. L’exemple spectaculaire de géométrie

proposée par Jones et al.61 illustre cette idée (cf. fig. I.14). La forme du substrat (ici des disques reposant

sur un unique pilier central) doit lui permettre de relaxer élastiquement sous l’effet de la croissance épi-

taxiale d’une couche de matériau fonctionnel (ici un puits quantique a été réalisé sur le disque compliant).

On comprend évidemment les grandes difficultés techniques qui sous-tendent l’élaboration à grande échelle

de ce type de structures et qui, de fait, constitue un frein aux développements de cette notion de substrats

compliants.
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Figure I.14 – Exemple de géométrie de la compliance élastique61 : image MEB d’un disque d’InGaAs et schéma de la
structure du puits quantique épitaxié sur ce disque.

Toutes ces techniques partent du paradigme de la croissance contrainte et pré-suppose que le désaccord

paramétrique induit inévitablement une croissance contrainte suivie d’une relaxation plastique (disloca-

tions traversantes cf. fig. I.6). Aucune n’est véritablement parvenue à s’affranchir des limites de ce modèle.

Cependant, des exemples existent de systèmes épitaxiés hétérogènes qui vont au-delà de ce paradigme.

I.4.2 Au-delà du paradigme de la croissance contrainte : quand l’hétérogé-

néité augmente

Quand l’hétérogénéité entre le substrat et la couche épitaxiée augmente, le dépôt va s’adapter au

substrat pour minimiser l’énergie d’interface. Des phénomènes de désorientation ou de défauts cristallins

vont perturber l’arrangement cristallographique des atomes. Quant aux liaisons chimiques d’interface,

elles sont plus que jamais à l’origine du comportement du système durant la croissance. Ces différents

phénomènes, a priori négatifs pour l’intégration de structures hétérogènes, pourront dans certains cas

être exploités pendant l’épitaxie.

I.4.2.1 Hétérogénéité cristallographique

Dans un article publié en 200162, Hooks et al. présentent, à propos de l’épitaxie de films moléculaires,

les différents modes d’épitaxie possibles en se basant uniquement sur les structures cristallographiques

du substrat et du dépôt. L’épitaxie de molécules reposant sur des liaisons Van der Waals, l’interface

molécules/substrat est très faible ce qui permet à Hooks et al. de négliger les effets de contrainte et de

résoudre la question de l’épitaxie de manière purement géométrique. En étudiant les coïncidences entre le

réseau du substrat et celui du film moléculaire, ils distinguent trois cas particuliers que l’on peut retrouver

en épitaxie traditionnelle.

1. Le premier cas correspond à une coïncidence parfaite entre le substrat et le dépôt, c’est la croissance

point-on-point.
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Dans ce cas là, on retrouve par comparaison avec l’épitaxie physique plusieurs situations :

– La croissance épitaxiale homogène, caractérisée par une croissance directe, dite cube-sur-cube

(dans le cas de systèmes cubiques orientés (001)) qui correspond à un alignement parfait de la

maille du dépôt avec celle du substrat. Un faible désaccord paramétrique ∆a
a ne remet pas en

cause cet alignement. Le système croit avec une énergie élastique qui augmente avec la taille du

dépôt (c’est le paradigme de la croissance contrainte).

– Avec l’augmentation du désaccord paramétrique, la relation cube-sur-cube devient défavorable et

le système tend alors à favoriser des relations d’épitaxie indirectes dans lesquelles le désaccord

paramétrique s’avère plus faible (cf. figure I.15).

Figure I.15 – Épitaxie cube sur cube (a) et exemple d’épitaxie indirecte (b).

2. Le deuxième cas correspond à la situation où, suivant une ou deux dimensions, la taille de la maille

du dépôt est un nombre rationnel non multiple de la taille de la maille du substrat. Il existe des

points de convergence entre le dépôt et le substrat mais ces points ne sont pas systématiques, ils

reviennent régulièrement, on a donc une maille d’interface multiple des mailles de substrat et de

dépôt.

Cette situation est aussi décrite par Trampert et Ploog, dans un article publié en l’an 200063, qui

décrit des réseaux de coïncidence (cf. fig. I.16).

Dans le cas de systèmes faisant intervenir des liaisons interfaciales plus fortes que les liaisons Van der

Waals, une contrainte peut être apportée au dépôt par le substrat. Dans cette situation, même les

atomes qui ne sont pas en coïncidence directe avec un atome du substrat vont se lier avec l’atome le

plus proche. Cette situation va s’apparenter à la description d’un réseau de dislocations d’interface

comme on peut le visualiser en figure I.16.

Figure I.16 – Schéma d’une dislocation d’interface.
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3. Le troisième cas correspond à une interface incommensurable. Les réseaux du dépôt et du substrat ne

sont jamais en coïncidence car leurs mailles élémentaires ne le permettent pas. L’hétérogénéité cris-

tallographique est trop importante. Malgré tout, le système tend à diminuer les distances moyennes

entre atomes des deux matériaux et un certain ordre se met en place entre les deux réseaux, carac-

térisé par un réseau de Moiré (visible sur l’exemple de la figure I.17). On retrouve cette organisation

pour des systèmes du type C6Br6/HOPG64 ou encore WS2/MoTe2(0001)65.

Figure I.17 – Image STM de C6Br6/HOPG. Interface incommensurable avec un réseau de Moiré64.

Ainsi, même lorsqu’une grande hétérogénéité existe entre les réseaux cristallins du substrat et du dépôt,

une interface faible entre les deux matériaux laisse à la couche épitaxiée un degré de liberté pour l’ac-

commodation. Ces interfaces ont donné lieu à des études menées au début des années 2000 par l’équipe

de Trampert63, 66 qui s’appuie sur l’état de l’art à l’époque des interfaces hétérogènes67–69. Cependant,

la structure des matériaux n’est pas la seule à entrer en compte dans la fabrication d’une interface. La

nature des liaisons chimiques est aussi déterminante.

I.4.2.2 Hétérogénéité chimique

De la même manière que l’hétérogénéité cristallographique, l’hétérogénéité chimique entre deux ma-

tériaux complique l’intégration monolithique.

En premier lieu, la concurrence qui intervient dans l’épitaxie hétérogène entre énergie de liaison à l’inter-

face et énergie de cohésion de la couche épitaxiée peut entraîner une concurrence entre deux composés

pendant la croissance à l’exemple de In2O3 qui se forme pendant la croissance d’InP sur STO70.

Pour contrer ces phénomènes, des stratégies de passivation peuvent être mises en place. L’exemple du

titanate de strontium est, à cet égard, typique. Les travaux précurseurs de McKee et al. ont ouvert la

voie à l’intégration monolithique de SrTiO3 sur Si71. Le dépôt de STO/Si est rendu possible par une

passivation préalable de la surface de Si par une couche de SrO. À partir de cette couche de passivation,
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les conditions de dépôt ont pu être optimisées pour aboutir à des couches de STO relaxées sur Si72 avec

une interface abrupte.

Enfin, si des liaisons fortes à l’interface accentuent "l’action" du substrat sur la couche épitaxiale et donc,

avec la contrainte, les défauts, à l’inverse, des liaisons faibles diminuent l’action du substrat sur le dépôt

et tendent à favoriser des dépôts polycristallins, ce qui est tout aussi contraignant pour la fabrication

d’hétérostructures.

I.4.3 Systèmes très hétérogènes et accommodation

Nous avons vu que différents modes d’accommodation d’une forte hétérogénéité existaient malgré les

limites liées à la croissance contrainte. Quelques systèmes commencent à exploiter ces caractéristiques

des systèmes très hétérogènes.

À la suite des travaux de McKee et Walker71, 73, 74, on exploite les possibilités offertes par la passiva-

tion de la surface de Si72, 75, 76 pour une reprise de croissance d’oxyde (SrTiO3
77, 78, LaAlO3

79) ou une

adaptation du paramètre de maille par une couche interfaciale (Pr2−xYxO3
80).

Ces études sont le point de départ de l’intégration d’oxydes fonctionnels sur Si. Différentes équipes tra-

vaillent ainsi sur les systèmes oxyde-sur-oxyde. L’hétérogénéité entre ces matériaux est plus faible et

permet un mode de croissance pseudomorphique de films minces81 ou le développement d’une couche

interfaciale de relaxation du paramètre de maille82.

À l’inverse, les systèmes métaux/oxydes, longuement étudiés83, peuvent présenter des interfaces relaxées

par un réseau de dislocations de désaccord. Les travaux conjoints des équipes du CINaM de Marseille84, 85

et de l’INAC à Grenoble86, 87 sur les systèmes (Pd,Pt,Ag)/MgO commencent à mettre en lumière la crois-

sance et le mode d’accommodation si particulier de ces hétérostructures.

Enfin, les structures semi-conducteurs/oxydes, commencent à être étudiés88, en particulier depuis que

les travaux sur le STO laissent entrevoir une possible intégration sur Si via des hétérostructures empilées

semi-conducteurs sur oxydes sur Si à la suite des résultats annoncés par Motorola sur GaAs/STO89–92.

Ainsi la recherche se porte sur le Ge93–99 le Si100–103 ou les III-V104–108 qui développent des interfaces

semi-conducteurs/oxydes accommodées par une réseau de dislocations d’interface48.

Ces réseaux de dislocations d’interface se retrouvent dans les systèmes semi-conducteurs/semi-conducteurs

très hétérogènes à l’exemple de GaSb/GaAs dont le système d’accommodation a été pleinement étudié

par l’équipe de Babkevich du Clarendon Laboratory d’Oxford46 et celle de Rocher du CEMES109 et plus

récemment Wallart de l’IEMN110 et Huffaker de l’UCLA111.
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I.4.4 Compétences développées à l’INL

C’est dans ce cadre que l’équipe Hétéroépitaxie et Nanostructures de l’Institut des Nanotechnologies

de Lyon a depuis quelques années développé l’étude de l’épitaxie de systèmes hétérogènes par épitaxie

par jets moléculaires.

Il s’agit d’abord d’un important travail sur la croissance de différents oxydes sur Si78, 112 porté notam-

ment par les thèses de Gabriel Delhaye19, Clément Merkling20 et Mario El Kazzi113 ainsi qu’un travail

plus spécifique sur le système SrTiO3/Si(001) réalisé par Gang Niu77 qui a permis de comprendre et

d’optimiser les premiers stades de la croissance de STO72.

Ces travaux ont permis d’obtenir des couches cristallines de grande qualité avec en particulier une interface

abrupte avec le Si (fig. I.18).

Figure I.18 – Epitaxie de SrTiO3/Si(001)77

Il s’agit ensuite de l’étude de systèmes semi-conducteurs III-V sur oxydes. Le travail de thèse de Jun

Cheng44 a, en particulier, mis en valeur l’influence d’un certains nombres de paramètres sur la croissance

de GaAs ou InP sur SrTiO3
114–116. Une importance a été accordée à la description de la cristallographie

d’interface106 ainsi qu’à la qualité cristalline des dépôts de semi-conducteurs117 et aux liaisons chimiques

à l’interface70.

Figure I.19 – Hétérostructure InP/SrTiO3/Si objectif du projet COMPHETI.
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Toutes ces études ont permis de se rendre compte du fort potentiel de ces systèmes pour une possible

intégration monolithique de III-V sur Si. Mais dans cette optique, une bonne compréhension des méca-

nismes de croissance et des propriétés physiques des hétérointerfaces semi-conducteurs/oxydes manque

encore.

L’objectif du projet ANR-COMPHETI est, d’une part de remédier à ce manque en étudiant la faisa-

bilité d’une hétérostructure III-V/oxyde/Si pour des applications en opto-électronique en particulier et,

d’autre part, d’étudier les interfaces semi-conducteurs/oxydes et leurs caractéristiques physico-chimiques

pendant la croissance. Cette deuxième partie est l’objet du travail de thèse présenté ici.

I.5 Système Ge/STO

Ce travail de thèse se concentre sur le système Ge/SrTiO3 qui est un système hétérogène particuliè-

rement pertinent à étudier pour de multiples raisons.

I.5.1 Particularités du système Ge/STO

Dans le cadre de l’approche « More-than-Moore » (précédemment décrite chap. I.2.2), le SrTiO3 est

un oxyde intéressant. De nombreuses études font état de l’épitaxie d’oxydes fonctionnels sur substrat de

STO81, 118. Depuis les travaux précurseurs de McKee et al.71, la qualité cristalline de STO/Si ne cesse de

s’améliorer et a atteint aujourd’hui un résultat optimum72 pour faire de STO/Si le substrat de base de

l’intégration d’oxydes fonctionnels en micro-électronique.

Le germanium est un semi-conducteur bien connu pour ses propriétés électroniques et il est aujour-

d’hui largement étudié dans le cadre de l’intégration de semi-conducteurs sur oxydes94, 99. De plus, sa

structure cristallographique est proche de celle des semi-conducteurs III-V (même maille Zinc Blende) qui

nous intéressent pour leurs propriétés optiques (cf. tab. I.1). On pourra donc, dans une certaine mesure,

comparer ce système aux études réalisées sur GaAs/STO106 ou InP/STO70.

Par ailleurs, le cristal de Ge ne contient que le seul élément germanium dans son motif alors que les III-V

sont des systèmes binaires, ce qui simplifie l’étude.

Enfin, pour un certain nombre de questions pratiques, les réacteurs sous ultra-vide des lignes synchrotrons

sont rarement équipés pour la croissance de semi-conducteurs III-V. En revanche, les lignes TEMPO de

SOLEIL et BM32 de l’ESRF nous ont permis de fabriquer et de caractériser in situ des échantillons de

Ge/STO.

La structure Ge/STO se comporte donc comme un système modèle pour la compréhension plus large des

systèmes hétérogènes semi-conducteurs/oxydes.
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I.5.2 Propriétés des matériaux

Le titanate de strontium (STO) et le germanium (Ge) sont des matériaux longuement étudiés et aux

propriétés connues.

I.5.2.1 Le titanate de strontium

Le SrTiO3 est un oxyde de la classe des pérovskites. Il est, dans les conditions normales de température

et de pression, de structure cubique (Pm3m). Sa structure cristallographique consiste en un empilement de

couches SrO et TiO2 le long de l’axe cristallin [001] (cf. fig. I.20). Son paramètre de maille est aSTO = 3.905

Å, à température ambiante, et il possède un coefficient de dilatation thermique de αSTO = 9.4.10−6 K−1.

Figure I.20 – Maille cubique simple de SrTiO3.

I.5.2.2 Le germanium

Le Ge est un élément de la colonne IV de la classification périodique des éléments. C’est un semi-

conducteur à gap indirect. Il possède une structure cristallographique de type diamant (Fd3m) (cf. fig.

I.21) avec un paramètre de maille de aGe = 5.657 Å à température ambiante et un coefficient de dilatation

thermique de αGe = 5.9.10−6 K−1.

Figure I.21 – Maille cubique face centrée de Ge.
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I.5.2.3 Comparaison des systèmes Ge/STO et InP/STO

L’InP possède la même structure cubique face centrée que le Ge mais avec un motif constitué d’un

atome d’In et d’un atome de P avec un paramètre de maille de aInP = 5,869 Å à température ambiante.

Comme nous le verrons par la suite (cf. chapitre IV), ces deux matériaux s’épitaxient sur le STO avec la

même relation d’épitaxie dans le plan : SC[110]//STO[100]. Le désaccord paramétrique est donc large-

ment plus important pour InP/STO (≃6,27% ) que pour Ge/STO (≃2,43% ).

Par ailleurs, l’oxyde d’In (In2O3) est très stable avec une enthalpie libre de formation ∆HIn2O3

f = -

920 kJ.mol−1119 (soit en considérant que l’indium est à un degré d’oxydation III donc en divisant par 3 :

≃ 3,2 eV/liaison In-O) qu’il faut comparer à l’enthalpie libre de formation de InP119 : ∆HInP
f = -69,3

kJ.mol−1 (≃ 0,7 eV/liaison In-P).

En comparaison, la liaison Ge-O est plus faible avec une enthalpie libre de formation pour GeO2
119 de

∆HGeO2

f = -580,2 kJ.mol−1 (le germanium est à un degré d’oxydation IV donc en divisant par 4 : ≃ 1,5

eV/liaison Ge-O). La liaison Ge-Ge est, elle, estimée à environ 1,8 eV120. On constatera par la suite (voir

chapitre III) que la liaison semi-conducteur sur STO se fait via des liaisons avec les oxygènes de surface

du substrat.

En évitant de comparer directement liaisons d’interface Ge/STO et liaisons dans le composé GeO2,

on peut néanmoins constater que la liaison Ge-O semble plus faible que la liaison In-O. De plus la liaison

Ge-O semble plus faible que la liaison Ge-Ge alors qu’à l’inverse le composé In2O3 est beaucoup plus

stable que le composé InP.

On peut donc raisonnablement s’attendre à une adhésion plus forte de l’InP sur STO que pour le Ge/STO.

I.5.3 Étude à l’INL de ce système, état de l’art

Le Ge et le STO sont deux composés hétérogènes tant d’un point de vue cristallographique (∆a
a =

44, 9% en configuration cube-sur-cube) que d’un point de vue chimique (semi-conducteur/oxyde). Notre

étude a porté sur l’analyse de l’interface Ge/STO par des techniques de caractérisations des liaisons chi-

miques et de structures cristallines.

Les échantillons ont été préparés par épitaxie par jets moléculaires à l’Institut des Nanotechnologies

de Lyon (INL) sur le site de l’École Centrale de Lyon (ECL). L’équipe Hétéroépitaxie et Nanostructures

dispose d’un bâti d’épitaxie pour les semiconducteurs III-V et Ge (type Riber 32) et d’un bâti oxyde

(Riber Compac21) pour la réalisation de structures SC/Oxyde/Si.
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Ces bâtis sont équipés de techniques de caractérisations in situ classiques (RHEED) mais aussi d’un

XPS/XPD (X-Ray Photoelectron Spectroscopy et PhotoDiffraction) pour les caractérisations chimiques.

L’INL dispose aussi d’un diffractomètre (Rigaku) pour les caractérisations structurales. Des mesures

AFM (Atomic Force Microscopy) et TEM (Transmission Electron Microscopy) sont venues compléter ces

techniques.

Enfin, au cours de cette thèse, des expériences sur synchrotrons ont aussi eu lieu, sur la ligne de pho-

toémission TEMPO du synchrotron SOLEIL et sur la ligne de diffraction de surface BM32 de l’ESRF

(European Synchrotron Radiation Facility).

Les principes élémentaires de ces techniques seront détaillées dans le prochain chapitre.
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II.1. Fabrication des échantillons par MBE

L’objet de ce chapitre est de présenter les techniques de fabrication et de caractérisation des échan-

tillons qui nous ont permis d’obtenir les résultats exploités durant ce travail. La technique de fabrication

des échantillons, les caractérisations chimiques, l’analyse des résultats de caractérisation structurale et

les méthodes de microscopie sont ainsi décrites succinctement.

II.1 Fabrication des échantillons par MBE

L’épitaxie par jets moléculaires (MBE pour Molecular Beam Epitaxy) est une technique de dépôt

d’éléments sous forme atomiques développée dans les années 70 par Bell Laboratories dans le but de faire

de la croissance épitaxiale de monocristaux121 de GaAs.

L’institut des Nanotechnologies de Lyon possède plusieurs bâtis d’épitaxie par jets moléculaires et a dé-

veloppé une compétence sur l’emploi de cette technique pour la fabrication d’hétérostructures.

Plusieurs raisons ont motivé le choix de l’épitaxie par jets moléculaires pour l’étude des systèmes hé-

térogènes.

En premier lieu, c’est dans l’environnement dans lequel se trouve l’échantillon pendant la croissance que

réside le premier avantage de cette méthode. Le vide poussé dans lequel est maintenu la chambre de

croissance dans un bâti d’épitaxie (10−10 torr) est le gage de la propreté de cette technique et donc de

l’absence d’éléments qui pourraient perturber ou influencer le système étudié.

Ceci est particulièrement important lorsque l’on veut étudier la surface, l’interface et les tout premiers

stades de la croissance.

Cette méthode de fabrication des échantillons offre aussi un bon contrôle des surfaces des substrats sur

lesquelles sont épitaxiés les différents éléments voulus. Le bâti est équipé d’un four qui permet le dégazage

des substrats. Un pyromètre et un thermocouple situé derrière le porte-échantillon donnent un contrôle

de la température du substrat.

Enfin, un autre avantage de la MBE est la compatibilité de cette technique avec des systèmes de ca-

ractérisations intégrées pour un contrôle in situ de la croissance. C’est ainsi, en particulier, que des

études ont pu être réalisées par spectroscopie de photoélectrons in situ et en temps réel (ligne TEMPO,

synchrotron SOLEIL cf.II.2.4) et par diffractions de rayons X en incidence rasante in situ et en temps

réel (ligne BM32, ESRF cf. II.3.2.4). Ces bâtis, ainsi que ceux de l’INL sont tous équipés d’un système de

caractérisation structurale par diffraction électronique (RHEED ou LEED) qui permet aussi la mesure

pendant la croissance.

La croissance par épitaxie par jets moléculaires résulte, dans les premiers stades de la croissance, de la

condensation d’éléments en phase vapeur sur la surface du substrat47.
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L’interface "gaz"-substrat constitue une zone où différents phénomènes entrent en compétition (voir fig.

II.1).

Les atomes qui arrivent à la surface peuvent être adsorbés sur le substrat. Une fois adsorbés, ces atomes

diffusent sur la surface. Lorsque deux atomes se rencontrent, ils forment un cluster. Jusqu’à une taille

appelé taille critique, les clusters peuvent se dissocier et libérer les atomes qu’ils contiennent (cf. page

14). Au delà de cette taille critique, le cluster est stable et grossit en fonction du temps. Durant tout ce

processus, les atomes ont aussi une probabilité de désorption de la surface.

Figure II.1 – Différents processus de surface lors de la germination.

La combinaison de tous ces phénomènes donne naissance in fine à des clusters ayant la taille critique

(appelé germes) à partir desquels va croître le dépôt.

La température du substrat influe grandement sur la diffusion (vitesse et libre parcours moyen sur la

surface) et les taux d’adsorption et de désorption des atomes. Le flux incident (contrôlé par la tempéra-

ture de la cellule) a une influence sur la diffusion (libre parcours moyen sur la surface) et la germination

(probabilité de rencontre entre espèces en surface).

La forme des germes et leur stabilité (taille critique) sont particulièrement dépendantes des énergies

de surface des espèces en jeu (substrat et germes) et de l’énergie d’interface. Ces énergies sont aussi à

l’origine des différents modes de croissance décrits précédemment (cf. chapitre I.3.2) et illustrés figure I.5.
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II.2 Photoémission

Nous l’avons dit, le mode de croissance épitaxiale d’un matériau sur un substrat dépend de l’hétéro-

généité chimique d’une part et cristallographique d’autre part (cf. chap. I.3.1). On s’intéresse dans cette

partie à la spectroscopie de photoélectrons (XPS pour X-ray Photoelectron Spectroscopy), une méthode

de caractérisation chimique des surfaces et des interfaces.

II.2.1 Principe

L’XPS est une technique née dans les années 50 des travaux du professeur Siegbahn (prix Nobel de

physique 1981) qui permet une analyse non-destructive des surfaces et en particulier des liaisons chimiques

des atomes de surface. Elle repose sur l’effet photoélectrique observé pour la première fois par Frank et

Hertz en 1887.

Le principe de la spectroscopie de photoélectrons repose sur une théorie relativement simple. Excité par

un photon X d’énergie hν, un électron de coeur de l’atome d’énergie de liaison El est éjecté avec une

énergie cinétique Ec (fig. II.2). En appliquant la règle de conservation de l’énergie, on détermine l’énergie

de liaison de l’électron El comme la différence entre l’énergie du photon incident et l’énergie cinétique du

photoélectron (relation d’Einstein, équation de base de la spectroscopie de photoélectrons) :

El = hν − Ec (II.1)

En scannant l’énergie cinétique des photoélectrons, le détecteur compte les électrons depuis les électrons

de coeur les plus profonds jusqu’aux électrons les plus faiblement liés (bande de valence).

Figure II.2 – Diagramme d’énergie de la photoémission113.

Un spectre XPS correspond à la signature chimique des éléments constituant la surface du matériau

considéré.
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En effet, les électrons émis lors du processus de photoémission peuvent subir des chocs inélastiques lors de

leur sortie de l’échantillon. On définit pour ces électrons un libre parcours moyen qui dépend de la nature

et de la densité du matériau traversé et de l’énergie cinétique de l’électron. Ce libre parcours moyen est

généralement de l’ordre de quelques nanomètres.

La profondeur d’analyse de la spectroscopie de photoélectron dépend donc de ce libre parcours moyen

mais aussi de l’angle d’émission c’est-à-dire l’angle auquel est placé l’analyseur par rapport à la surface

de l’échantillon.

Les photoélectrons qui subissent des chocs inélastiques avant de sortir de l’échantillon ont donc une énergie

cinétique diminuée. Leur énergie de liaison apparaît alors supérieure à l’énergie de liaison du niveau de

coeur considéré. Ces électrons contribuent à la formation d’un fond continu du côté des hautes énergies

de liaison.

II.2.2 Le déplacement chimique

La spectroscopie de photoélectrons (XPS) est, avant tout, une analyse chimique et non destructive

de la surface d’un échantillon. Elle a été utilisée, dans le cadre de cette thèse, pour une analyse fine des

liaisons chimiques à la surface du substrat (STO) et à l’interface (Ge/STO).

Le déplacement chimique en spectroscopie de photoélectrons est un phénomène qui a été découvert puis

expliqué par l’équipe de Siegbahn de l’université d’Uppsala en 1957122 et 1963123 et qui est essentiel en

XPS. On appelle alors cette technique ESCA (pour Electron Spectroscopy for Chemical Analysis).

Lors de la formation de liaisons chimiques avec d’autres espèces, l’environnement électronique d’un atome

est modifié. Il y a transfert de charges. Dans le cas de liaisons même partiellement ioniques, l’atome voit

sa charge apparente augmenter ou diminuer. Les électrons de coeur réagissent à cette modification de

l’environnement électronique de l’atome, par rapport à la situation d’un atome isolé, par des variations

d’énergie d’orbitale de 0.1 à quelques eV. Dans le cas d’une diminution de la charge apparente des élec-

trons de valence ou d’une augmentation du degré d’oxydation de l’espèce, les électrons de coeur vont

apparaître avec une énergie de liaison plus importante. Dans le cas inverse, l’énergie de liaison apparente

des électrons de coeur va diminuer.

Une analyse fine des pics de photoémission va donc permettre de déterminer les différents environnements

chimiques des atomes présents à la surface de l’échantillon. Le déplacement chimique est, en particulier,

caractéristique du degré d’oxydation de l’espèce considérée ou encore de la nature et de la coordinance

des espèces environnant l’atome émetteur.
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Ainsi, les travaux présentés dans cette thèse s’intéressent-ils aux pics de photoémission du Ti et du

Ge. Un exemple d’étude de déplacement chimique des pics de photoémission 3d du Ge est présenté sur

la figure II.3.

Figure II.3 – Exemple d’ajustement du pic de photoémission Ge3d avec des composantes correspondant au degrés
d’oxydation 0, 1, 2, 3 et 4 du Ge extrait de la référence 124.

Nous présenterons dans la suite de ce travail, comme ils apparaissent sur cette figure, des résultats

d’analyse des environnements chimiques des espèces considérées à partir des déplacements chimiques

observés sur les pics de photoémission.

II.2.3 Analyse des spectres

L’analyse d’un spectre de photoémission doit permettre d’identifier tous les pics et d’extraire toutes

les composantes de ces pics.

Il est à noter, dans un premier temps, que certains pics sont dédoublés en raison du couplage spin-orbite

des électrons. Un électron est caractérisé, outre son nombre n de couches, par un moment angulaire orbi-

tal l (s,p,d,f) et par un spin s (±1/2) dont le couplage donne un moment angulaire total j (j = |l± s|). Il

y a donc deux états possibles pour tous les électrons des sous-couches l 6= 0 (p,d,f) caractérisés par une

différence d’énergie de liaison.

Dans notre étude, nous avons travaillé essentiellement sur les pics Ti3p, pour lequel le doublet de pic

n’est pas discernable, et Ge3d pour lequel nous avons utilisé les valeurs décrites dans la référence 125.
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Figure II.4 – Pic de photoémission Sr3d d’un substrat de SrTiO3 montrant le multiplet de spin-orbite.

La photoémission étant basée sur le principe de l’effet photoélectrique, des effets de charge pendant

la mesure peuvent venir fortement perturber les résultats, notamment dans le cas d’échantillons isolants.

Dans notre dispositif expérimental (cf. section III.3.1) en particulier, le chauffage par passage du courant

dans un substrat de Si, accolé à l’échantillon, est directement à l’origine d’effet de charge dans l’échan-

tillon qui entraîne, pendant la mesure, un décalage des pics de photoémission observés. Par la suite, donc,

pour réaliser l’analyse des résultats obtenus sur les échantillons de STO et Ge/STO, tous les spectres

de photoémission ont été recalés en énergie de liaison en utilisant comme référence les positions Ti4+

(l’atome de Ti dans son environnement volumique dans le STO) pour le pic Ti3p et Ge0 (l’atome de Ge

dans son environnement volumique dans le Ge) pour le pic Ge3d.

Les positions des différentes composantes des pics de photoémission ont été considérées relativement à

ces pics de référence (Ti4+ et Ge0) et ces déplacements chimiques ont été comparés aux valeurs de la

littérature pour une identification de chaque composante.

Au préalable, un fond de type Shirley a été soustrait pour chaque pic de photoémission pour prendre en

compte les interactions inélastiques des photoélectrons émis dans le volume. Puis les spectres ont été ajus-

tés avec autant de composantes de type Voigt que nécessaires en fixant une même largeur à mi-hauteur

pour toutes les composantes, en fixant les rapports d’intensité des doublets dus au couplage spin-orbite

et en fixant les distances entre les composantes à l’aide de la littérature.

II.2.4 Aspects techniques

Les expériences de spectroscopie de photoélectrons présentées dans cette thèse ont été réalisées sur la

ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL.

SOLEIL est le centre français de rayonnement synchrotron. C’est un accélérateur de troisième génération

émettant dans une large gamme spectrale (de l’infra-rouge lointain aux rayons X durs).
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La ligne TEMPO (pour Time resolved Experiment on Materials with PhOtoelectron spectroscopy) est

une ligne de rayons X mous spécialisée dans la spectroscopie de photoélectrons résolue en temps. C’est

une ligne de lumière équipée d’un onduleur (éléments d’insertion HU80 et HU44) qui permet de balayer

la gamme 50 eV - 1,5 keV avec une résolution en énergie de E
∆E ≥104.

La ligne principale est connectée à une chambre de préparation des échantillons sous ultra-vide (cf. fig.

II.5) équipée d’une cellule à effusion de germanium permettant le dépôt in situ et d’un LEED (Low

Energy Electron Diffraction) pour la caractérisation. Le porte-échantillon comporte un système de chauf-

fage par passage de courant permettant des mesures en température.

Figure II.5 – Photo de l’installation de la ligne TEMPO

Le détecteur est un analyseur d’électrons SCIENTA 2002 doté d’un détecteur 2D à lignes à retard

permettant des mesures avec une résolution temporelle pouvant atteindre 5ns126, 127. Enfin, le faisceau

d’une taille de 10 × 40 µm2 autorise aussi une cartographie des pics de photoémission sur l’échantillon

avec une bonne résolution spatiale.

II.3 Caractérisations structurales

Pour compléter l’étude de systèmes épitaxiés en plus de caractérisations chimiques, des outils de

caractérisations structurales s’avèrent indispensables. Les méthodes de diffraction sont d’une très grande

efficacité pour analyser la structure cristalline de la matière avec une grande précision. Dans cette thèse,

différentes méthodes associées à la diffraction de rayons X ou à la diffraction électronique ont été utilisées

et sont décrites dans cette partie.
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II.3.1 Principes généraux de la diffraction

Les principes généraux de la diffraction reposent sur l’interaction rayonnement-matière découverte au

XIXe siècle après l’observation de phénomènes de diffraction ou diffusion lumineuse quand la longueur

d’onde du rayonnement est de l’ordre de grandeur de l’objet étudié. Ces observations ont été formalisées

dans le cas des rayons X au début du XXe siècle par Max von Laue et la famille Bragg, père et fils, prix

Nobel de physique 1915 puis complétées par les travaux de De Broglie sur les électrons.

II.3.1.1 Espace direct - Espace réciproque

En considérant un rayonnement (électromagnétique ou particules) sous un aspect ondulatoire, un

atome interagissant avec une onde voit chacun de ses électrons osciller sous l’effet de l’onde incidente

et se comporter alors comme une source secondaire qui ré-émet une onde dans toutes les directions de

l’espace de même fréquence que l’onde incidente. Dans un cristal, l’arrangement périodique des atomes

entraîne des interférences constructives et destructives qui font apparaitre des directions de ré-émission

bien particulières appelées directions de diffraction.

Chacune des directions de diffraction qui apparait est ainsi associée à une périodicité du réseau cristal-

lin d’origine. Mathématiquement parlant, l’ensemble des directions de diffraction correspond donc à la

transformée de Fourier du réseau. Cet ensemble est appelé espace réciproque.

Figure II.6 – Plan (hkl) de l’espace réel et noeud hkl de l’espace réciproque.

On considère 3 points de la maille primitive du réseau (définie par les vecteurs ( #»a ,
#»

b , #»c )) positionnés

en (ah , 0, 0), (0,
b
k , 0) et (0, 0, cl ). À cause de la périodicité du réseau, le plan formé par ces trois points

définit dans l’espace réel une famille de plans parallèles et équidistants appelés plans réticulaires et notés

(hkl). Dans le cas particulier d’un réseau cubique (a = b = c), la distance interréticulaire se calcule

aisément et vaut pour tous plans (hkl)

dhkl =
a√

h2 + k2 + l2
. (II.2)

Chaque famille de plans réticulaires correspond à une périodicité du réseau et donc à un noeud du réseau

réciproque (cf. fig. II.6). Les axes ( # »a∗, #»

b∗, #»c∗) de l’espace réciproque sont définis à partir des axes ( #»a ,
#»

b , #»c ).
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II.3.1.2 Loi de Bragg - Sphère d’Ewald

On appelle
#»

k0 le vecteur d’onde de l’onde incidente et
#»

k celui de l’onde diffusée. Par définition le

vecteur de diffusion #»q vaut :

#»q =
#»

k − #»

k0 (II.3)

Comme rappelé précédemment, la diffraction correspond à un ensemble d’interférences constructives dû à

la diffusion de tous les atomes du réseau. Dans un réseau à trois dimensions, ce sont les plans réticulaires

qui sont responsables de ces interférences. On peut en effet montrer que la condition pour avoir un faisceau

diffracté revient à une seule loi, formalisée par Bragg :

2dhklsin(θ) = nλ, (II.4)

avec λ la longueur d’onde du faisceau incident et 2 × θ l’angle entre les vecteurs d’ondes incidente
#»

k0 et

diffractée
#»

k . On appelle θ l’angle de Bragg.

Figure II.7 – Principe de la loi de Bragg.

Cette équation contient en réalité deux conditions qui doivent être validées.

1. La première est une condition de diffraction dans l’espace réel : il faut que le vecteur de diffusion #»q

soit parallèle à la direction des plans réticulaires matérialisées par
#     »

dhkl (autrement dit que les plans

réticulaires considérés se comportent comme un miroir pour l’angle θ).

2. La deuxième condition concerne la norme du vecteur de diffusion. Par définition #»q =
#»

k − #»

k0 (II.3)

avec ‖ #»

k0‖ = ‖ #»

k ‖ = 2×π
λ d’où par construction et en prenant en compte l’équation II.4 :

‖ #    »qhkl‖ =
4× π

λ
× sin(θ) =

2× π

dhkl
(II.5)

Le vecteur de diffusion #    »qhkl indique dans l’espace réciproque la position du noeud correspondant

aux plans réticulaires (hkl). C’est donc une condition sur l’espace réciproque.
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Des techniques de mesures exploitent chacune de ces deux conditions pour déterminer des orientations

(condition dans l’espace réel : figures de pôle, scans de rotation de l’échantillon, clichés de diffraction en

microscopie électronique) ou un paramètre de maille (condition dans l’espace réciproque : courbes θ/2.θ,

cartographies de l’espace réciproque, transformées de Fourier d’images de microscopie électronique).

Figure II.8 – La sphère d’Ewald : une visualisation géométrique de la condition de Bragg.

Une autre manière d’envisager la loi de Bragg consiste à rappeler la définition du vecteur de diffusion

#»q et à l’envisager de manière géométrique. On aura diffraction suivant la direction
#»

k si l’équation II.3 est

respectée pour des valeurs de #    »qhkl qui satisfont la condition de Bragg (eq. II.4 et II.5). On place l’origine

des vecteurs d’onde incident et diffracté sur le cristal.

Leurs extrémités se trouvent donc sur la sphère de centre C et de rayon ‖ #»

k0‖ = ‖ #»

k ‖ = 2×π
λ . Cette sphère

est appelée sphère d’Ewald. En considérant l’origine du réseau réciproque à l’extrémité de
#»

k0 on aura

diffraction pour toutes intersections de la sphère d’Ewald avec le réseau réciproque.

Cette vision géométrique de la condition de diffraction est parfois préférée à la loi de Bragg pour com-

prendre et analyser un cliché de diffraction, en particulier en diffraction électronique.

II.3.1.3 Intensité diffractée - Largeur d’un pic de diffraction

Comme décrit précédemment, les effets de diffraction peuvent se comprendre mathématiquement

comme la transformée de Fourier du cristal diffractant.

Considérons la transformée de Fourier d’un point de vue théorique dans un espace à une dimension. Un

cristal infini suivant cette dimension peut être modélisé par une infinité de pics de Dirac régulièrement

espacés d’une distance a. a est le paramètre de maille de ce cristal parfait. Par définition, la transformée

de Fourier de cette infinité de pics de Dirac est une infinité de pics de Dirac dans l’espace fréquentiel

espacés de 1
a (cf. (a) fig. II.9). Ceci décrit le phénomène de diffraction d’un réseau unidimensionnel infini.

40



II.3. Caractérisations structurales

On considère désormais un îlot qu’on modélise par une boîte de hauteur finie et de largeur l. La transfor-

mée de Fourier de cette fonction porte est un sinus cardinal dont la largeur à mi-hauteur est inversement

liée à la largeur de la porte (voir schéma (b) II.9).

Figure II.9 – Transformée de Fourier d’un système périodique de taille finie.

Ainsi la transformée de Fourier d’un cristal de taille fini peut être modélisée par la multiplication de

cette fonction porte par une infinité de pics de Dirac. On retrouve donc dans l’espace fréquentiel le produit

de convolution des deux fonctions précédemment décrites, soit une série infinie de fonctions sinus cardinal.

Considérons maintenant I l’intensité mesurée par le détecteur placé derrière l’échantillon.

Pour résumer ce que nous venons de dire, cette intensité dépend avant tout du vecteur de diffraction

#    »qhkl (respect ou non de la condition de Bragg). Cette condition donne une information, via les angles de

diffraction, sur le réseau du cristal et sur le paramètre de maille. Ceci explique la position d’un pic de

Bragg dans l’espace réciproque.

Cependant, l’intensité de l’onde diffractée dépend également des atomes de la maille responsables de

la diffusion de l’onde incidente. Chaque élément a un pouvoir de diffusion propre appelé facteur de dif-

fusion atomique fi. Chaque famille de plans réticulaires va « réfléchir » l’onde incidente en fonction des

atomes qui les constituent et de la disposition de ces atomes dans la maille. Cette prise en compte du

motif dans l’intensité de l’onde diffractée se fait via le facteur de structure Fhkl calculé pour chaque tache

de diffraction hkl. Ce facteur de structure dépend des facteurs de diffusion atomique et de la position des

atomes dans la maille élémentaire (le motif). Les intensités relatives de différents pics de Bragg seront

donc dépendantes des facteurs de structure de chacun de ces pics.

Enfin, les méthodes de diffraction comprennent, dans la forme même des pics de diffraction, une in-

formation sur la forme et la taille du dépôt. De plus, dans un cristal réel, de nombreux défauts viennent
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perturber l’arrangement périodique des atomes. Contrainte due à l’interface, dislocations, mâcles en-

traînent des déformations locales du réseau cristallin. Ces déformations correspondent à un agrandisse-

ment ou une diminution locale du paramètre de maille qui ont donc pour conséquence un décalage par

rapport à la position de diffraction et, au final, un élargissement des pics de diffraction.

Un pic de diffraction contient aussi des informations sur l’environnement ou le dispositif expérimental128

(largeur instrumentale, facteur de Lorentz, facteur de Debye-Waller, facteur de polarisation). Tous ces

éléments (environnement, dispositif expérimental, dislocations, mâcles, défauts cristallins) sont collecti-

vement responsables de la forme des pics de diffraction.

I = f(qhkl, Fhkl, f) (II.6)

La détection des pics de diffraction nous renseigne donc sur l’orientation du cristal, sur son paramètre de

maille et, dans une certaine mesure, sur la taille des objets diffractants.

Ces principes généraux de la diffraction telle que décrite jusqu’ici s’appliquent à toutes ondes (électro-

magnétiques ou corpusculaires) mais des effets propres aux rayonnements X d’une part et aux électrons

d’autre part en rendent l’utilisation différente dans les deux cas.

II.3.2 Diffraction des rayons X

II.3.2.1 Interaction rayons X - matière

La diffraction de rayons X est l’une des méthodes de diffraction les plus développées du fait de sa

relative simplicité de mise en œuvre.

Les rayons X sont un type de rayonnement électromagnétique de longueur d’onde comprise entre 5 pm et

10 nm. Cette longueur d’onde les rend intéressant pour l’étude de la matière à l’échelle atomique puisque

la taille d’une maille cristalline est de l’ordre de l’angström.

Le rayonnement X interagit avec la matière via le nuage électronique des atomes. Le facteur de diffu-

sion atomique augmente avec le numéro atomique Z. Le coefficient d’absorption des rayons X par les

atomes est relativement faible. On peut espérer une profondeur d’analyse par diffraction de quelques µm

à quelques centaines de µm.

Les rayons X peuvent essentiellement être produit de deux manières différentes :

– les tubes à rayons X pour un travail en laboratoire,

– le rayonnement synchrotron sur un grand instrument.

Ces deux moyens de production de rayons X sont décrits plus précisément par la suite (cf. §II.3.2.3 et

§II.3.2.4).
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Du fait de la forte pénétration des rayons X dans la matière il est difficile de distinguer le signal de surface

en diffraction "classique". Pour s’affranchir du signal du volume de l’échantillon, on travaille en incidence

rasante. La géométrie en incidence rasante limite considérablement la profondeur de pénétration et fait

ressortir le signal de surface.

À la longueur d’onde des rayons X, tous les matériaux ont un indice optique très légèrement inférieur

à celui du vide. Dans ces conditions, il existe un angle critique appelé angle de réflexion totale à partir

duquel l’onde réfléchie se propage parallèlement à la surface et seule une onde évanescente se propage

dans le matériau. Les phénomènes de diffusion (ou diffraction) qui se produisent sont alors du simple fait

Figure II.10 – Géométrie d’un système de diffraction de rayons X en incidence rasante.

de la surface et influent sur l’onde réfléchie (fig. II.10). Dans le cas des rayons X, cet angle de réflexion

totale est très faible (on travaille typiquement à des valeurs de α inférieures à 1°).

II.3.2.2 Quelles informations donnent les rayons X ?

Il existe plusieurs utilisations expérimentales de la diffraction des rayons X selon l’information recher-

chée.

La première information que donne la diffraction des rayons X concerne le paramètre de maille d’un

cristal. En utilisant la condition de Bragg, on peut aisément déterminer, une fois indexé le pic de Bragg

considéré, le paramètre de maille du dépôt à partir de la position de ce pic. En comparant à la position

attendue du pic de diffraction (paramètre de maille relaxé), on peut évidemment déterminer la contrainte

dans une couche épitaxiale.

Si un doute existe sur l’orientation cristalline d’un dépôt, la figure de pôle permet rapidement de dé-

terminer toutes les orientations existantes sur un échantillon. En fixant l’angle de Bragg θ et en faisant

varier l’orientation de l’échantillon, on détermine l’orientation des plans réticulaires associés à cet angle

de Bragg et donc l’orientation des cristaux dans l’espace réel.

Enfin, différentes méthodes analytiques et/ou expérimentales permettent d’analyser complètement la

forme des pics de diffraction d’un dépôt pour en extraire toutes ses informations.
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En première approximation Scherrer a développé une formule qui permet de déterminer la taille des

domaines cohérents de diffraction en fonction de la largeur des pics de Bragg. Mais ce calcul reste très

approximatif car il "oublie" tous les autres facteurs d’élargissement des pics de diffraction (défauts,

contrainte, etc). Il existe des méthodes plus poussées dites de Line Profile Analysis (LPA) qui exploitent

le fait que toutes les causes d’élargissement de pics induisent des comportements différents sur une série

de pics de diffraction (cf. fig. II.11).

Figure II.11 – Effets des différents types de défauts sur les pics de diffraction en rayons X extrait d’un article de Ungar
publié en 2004129 .

À partir de l’étude des effets de chacune de ces causes, différentes méthodes ont été élaborées pour

notamment séparer les effets de taille de cristallites des effets de distorsion du réseau. En travaillant dans

l’espace direct, c’est-à-dire en analysant les coefficients de Fourier des pics de diffraction, la méthode

de Warren-Averbach permet de remonter aux composantes taille des domaines cohérents de diffraction,

distorsion du réseau et origine instrumentale. En travaillant plutôt dans le domaine fréquentiel (c.-à-d.

avec les pics de diffraction eux-même), la méthode Williamson-Hall observe la dépendance en fonction

du vecteur de diffusion ‖ #»q ‖ de la largeur des pics de diffraction pour en déduire les composantes taille et

distorsion. Enfin, de plus en plus, des méthodes dites de Whole Powder Pattern Modelling (modélisation

complète du diagramme) consistent en une approximation par affinement de Rietveld des pics de diffrac-

tion par une figure de diffraction calculée.

Dans notre cas, nous nous contenterons d’une approche du type Williamson-Hall pour obtenir une bonne

approximation des tailles de cristallites (voir chapitre V).

II.3.2.3 Diffractomètre de l’INL

L’Institut des Nanotechnologies de Lyon est équipé d’un diffractomètre 4 cercles Smartlab© Rigaku.

Les rayons X sont produits dans une source à anode tournante. L’anode est en cuivre pour une production

d’une onde correspondant à la raie Kα du cuivre (λ = 1, 5418Å).

Dans les tubes à rayons X pour diffractomètre de laboratoire, on utilise la propriété de fluorescence de la

matière.
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Bombardés par des électrons, les atomes d’une anode (p. ex. cuivre ou aluminium) vont être ionisés. La

désexcitation de l’atome donne lieu à l’émission d’un photon X d’énergie caractéristique des niveaux élec-

troniques de l’élément chimique en plus d’un fond polychromatique due au ralentissement des électrons

au contact de l’anode (appelé Bremsstrahlung).

Figure II.12 – Spectre de rayonnement d’un tube à rayons X.

Pour obtenir in fine un faisceau monochromatique, on récupère la raie d’émission caractéristique

voulue à l’aide d’un monochromateur. Une succession de monochromateurs, fentes et fentes de sollers

permettent de focaliser le faisceau sur l’échantillon, affiner sa taille et augmenter sa convergence.

Le goniomètre permet aussi de réaliser des mesures de diffraction précises dans le plan avec une incidence

rasante ce qui se révèle très utile pour l’étude de surfaces et de nanostructures.

II.3.2.4 Diffraction des rayons X au synchrotron

Cette étude du système Ge/STO a aussi donné lieu à des expériences de diffraction de rayons X en

incidence rasante (GIXS pour Grazing Incidence X-ray Diffraction) sur la ligne BM32 du synchrotron

ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) à Grenoble.

Figure II.13 – Principe d’un synchrotron.
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Dans un accélérateur de particules, c’est le principe de rayonnement synchrotron qui est exploité pour

produire un rayonnement X. Lorsqu’une particule est accélérée (ou décélérée), elle produit un rayonne-

ment électromagnétique consécutif à sa variation d’énergie cinétique (comme le bremsstrahlung dans un

tube à rayons X). Dans un synchrotron, on fait tourner des particules à très grande vitesse (proche de

la vitesse de la lumière). Il en résulte une accélération radiale et donc un rayonnement X qui se propage

tangentiellement au cercle et que l’on récupère dans des lignes de lumière installées tout autour de l’ac-

célérateur.

Sur chaque ligne, une succession de monochromateurs, fentes et miroirs permettent d’affiner le faisceau

et de le focaliser sur l’échantillon (voir figure II.14).

Figure II.14 – Trajet des photons X dans la ligne de lumière BM32 de l’ESRF.

La ligne BM32 est ainsi une ligne dédiée à la diffraction. L’installation INS (pour In situ growth of

Nanostructures on Surfaces) est spécialisée dans l’étude des surfaces et interfaces via une expérience de

GIXS mais aussi de GISAXS (Grazing Incidence Small Angle X-ray Diffraction)130.

Cette ligne est équipée d’une chambre de mesure sous ultra-vide est d’un bâti d’épitaxie connecté à cette

chambre et qui a été équipé pour nous d’une cellule à effusion de Ge. Le bâti d’épitaxie possède aussi un

four et une installation RHEED (cf. §II.3.3) permettant de réaliser des expériences de dépôt et/ou recuit

in situ couplées à des mesures in situ et en temps réel de diffraction.

Le faisceau d’un grande brillance (109 fois plus dans un synchrotron que dans un tube à rayons X) permet

d’accéder à l’étude d’objet très petit et aux tous premiers stades de la croissance. La taille du faisceau

sur l’échantillon est de l’ordre de 0.5 × 0.3 mm2 et son énergie peut être choisie entre 7 et 30 keV avec

une résolution δE
E = 2.10−4.

II.3.2.5 Relation entre la position du détecteur et l’espace réciproque

Lorsqu’on travaille en diffraction de rayons X, pour tout un ensemble de raisons pratiques, on raisonne

généralement en terme de positions dans l’espace réciproque, et les directions de diffraction sont nommées
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par leurs coordonnées h,k,l de l’espace réciproque. Cependant, le cristal est physiquement dans l’espace

réel et l’espace de travail, et notamment les mouvements donnés au cristal et au détecteur, sont repérés

dans l’espace réel. Il est donc indispensable de pouvoir à tout moment "circuler" d’un espace à l’autre.

Il est, en particulier, pratique de pouvoir faire correspondre à un ensemble d’angles du goniomètre et du

cristal une position dans l’espace réciproque. C’est l’objet de cette partie.

Nous considérerons la géométrie du système expérimental telle que décrite sur la figure II.15 (cette géo-

métrie est pertinente pour décrire, à la fois l’installation expérimentale de BM32 au synchrotron ESRF,

et du diffractomètre Rigaku de l’INL et dans la suite de cette thèse nous ferons toujours référence aux

angles expérimentaux tels que décrits sur cette figure).

On considère que la procédure d’alignement de l’échantillon permet de définir les axes du réseau réel

( #»a ,
#»

b , #»c ) de telle manière que :

– l’axe défini par le vecteur #»c est l’axe hors-plan de l’échantillon.

– les angles α et β sont définis par rapport au plan ( #»a ,
#»

b ).

– l’angle δ est l’angle dans le plan ( #»a ,
#»

b ) entre le détecteur et le faisceau incident.

– l’angle de rotation de l’échantillon ω est défini par rapport à une position initiale ω0.

– en position ω = ω0, le vecteur d’onde incident est inclus dans le plan ( #»a , #»c )

Figure II.15 – Géométrie du diffractomètre de la ligne BM32 et de l’INL.

(Par souci de simplicité, on prendra ω0 = 0, si ω0 6= 0 il suffit de considérer ωrel = ω − ω0 dans la suite.)

On travaille avec un cristal cubique. Par construction, le réseau réciproque est donc cubique et tel que

ses axes #»a ∗,
#»

b ∗, #»c ∗ sont alignés avec les axes #»a ,
#»

b , #»c du réseau réel.
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Un point de l’espace réciproque se trouve à l’extrémité du vecteur de diffusion #    »qhkl. Les coordonnées

(hkl) de ce point dans l’espace réciproque correspondent donc aux projections du vecteurs #    »qhkl sur les

axes #»a ∗,
#»

b ∗, #»c ∗. Par définition :

#»q =
#»

k − #»

k0 (II.7)

En notant qx,qy,qz les projections de #»q suivant les axes de l’espace réciproque #»a ∗,
#»

b ∗, #»c ∗, on obtient :

qx = ‖ #»

k ‖ cos(δ − ω) cos(β)− ‖ #»

k0‖ cos(−ω) cos(−α)

qy = ‖ #»

k ‖ sin(δ − ω) cos(β)− ‖ #»

k0‖ sin(−ω) cos(−α) (II.8)

qz = ‖ #»

k ‖ sin(β)− ‖ #»

k0‖ sin(−α)

En rappelant que ‖ #»

k ‖ = ‖ #»

k0‖ = 2π
λ , on obtient :

qx =
2π

λ
[cos(δ − ω) cos(β) − cos(ω) cos(α)]

qy =
2π

λ
[sin(δ − ω) cos(β) + sin(ω) cos(α)] (II.9)

qz =
2π

λ
[sin(β) + sin(α)]

Or d’après les équations II.2 et II.5, on a pour des cristaux cubiques

‖ #»q ‖ =
2π

√
h2 + k2 + l2

a
(II.10)

avec a le paramètre de maille du réseau considéré. On peut donc écrire :

h =
a

2π
qx

k =
a

2π
qy (II.11)

l =
a

2π
qz

ou encore :

h =
a

λ
[cos(δ − ω) cos(β)− cos(ω) cos(α)]

k =
a

λ
[sin(δ − ω) cos(β) + sin(ω) cos(α)] (II.12)

l =
a

λ
[sin(β) + sin(α)]

On peut donc connaître la position d’étude dans l’espace réciproque en fonction des mouvements du

cristal et du détecteur dans l’espace réel.
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L’installation INS de la ligne BM32 du synchrotron ESRF, telle que décrite précédemment (cf. chap.

II.3.2.4), est équipée d’un détecteur de photons de type Maxipix développé par l’ESRF. Ce système

installé sur le bras de sortie est donc tangent à la sphère d’Ewald (cf. chap. II.3.3) en un seul point. Les

autres points du détecteur doivent être projetés sur la sphère d’Ewald pour déterminer leur position dans

l’espace réciproque.

Figure II.16 – Mesure des coordonnées hkl d’un point du détecteur 2D

On appelle dx et dz respectivement les distances (algébriques) suivant l’axe dans le plan et suivant

l’axe hors-plan entre le pixel P considéré et le point O du détecteur tangent à la sphère d’Ewald et D

la distance entre le cristal C et le détecteur en O (cf. fig. II.16). On projette le point P suivant les axes

#»x et #»z du détecteur et on appelle δx = P̂xCO et βz = P̂zCO respectivement les angles dans le plan et

hors-plan que font ces points sur la sphère d’Ewald avec le centre O du détecteur :

δx = arctan(
dx

D
)

βz = arctan(
dz

D
) (II.13)

Ces angles correspondent à un décalage du détecteur par rapport à sa position centrale O repérée par les

angles du goniomètre (δ et β). Il faut donc les ajouter. On obtient les positions de l’espace réciproque de

tous les points du détecteur calculées par :

hP =
a

λ
[cos(δ + δx − ω) cos(β + βz)− cos(ω) cos(α)]

kP =
a

λ
[sin(δ + δx − ω) cos(β + βz) + sin(ω) cos(α)] (II.14)

lP =
a

λ
[sin(β + βz) + sin(α)]

Ces relations permettent d’analyser directement dans l’espace réciproque les images obtenues par le

détecteur 2D et notamment de visualiser les taches de diffraction en coordonnées h,k,l.
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En définissant une région d’intérêt autour du point central du détecteur (c’est-à-dire le point tangent à la

sphère d’Ewald), et en sommant l’intensité reçue dans cette région d’intérêt, le mouvement du détecteur

suivant un axe de l’espace réciproque permet de tracer l’évolution de l’intensité suivant cet axe. La figure

II.17 montre la correspondance entre (a) un scan suivant l’axe [010] du STO d’un échantillon de Ge/STO

et (b) le chemin suivi par ce scan dans l’espace réciproque. Les plans (k ;l) (b1), (h ;l) (b2) et (k ;h) (b3)

sont reconstitués en moyennant respectivement suivant les axes h, k et l toute l’information recueillie par

le détecteur 2d dans son trajet. Ces plans permettent de visualiser une tache de diffraction dans l’espace

réciproque.

Figure II.17 – (a) Scan dans l’espace réciproque suivant la direction [010] du STO (k-scan) aux positions h=0 ;l=0.69
d’un dépôt de Ge sur STO et (b) visualisation de la tache de diffraction scannée, dans l’espace réciproque. Le cadre b1
correspond à la moyenne suivant h du signal récupéré par la camera en chaque position (k ;l) de l’espace réciproque. Les
cadres b2 et b3 correspondent aux même visualisations dans les espaces (h ;l) et (k ;h). Le chemins, emprunté par la région
d’intérêt de la caméra qui permet de visualiser le scan (a), est indiqué sur les cadres (b) par des flèches pointillées. Les axes
h,k et l sont normalisés sur le substrat de STO.

II.3.3 Diffraction des électrons

II.3.3.1 Interactions électrons - matière

Les électrons, lorsqu’ils sont accélérés à des vitesses proches de la vitesse de la lumière, à cause de

leur faible masse, peuvent être assimilés à une onde dont la longueur d’onde est donnée par la loi de De

Broglie

λ =
h

mv
, (II.15)

avec m=9,11.10−31 kg la masse de l’électron et v la vitesse données par la relation 1
2 ×m× v2 = e × V

(V la tension d’accélération, e=1,6.10−19 C la charge élémentaire). Dans un microscope électronique en

transmission (voir section II.4.1), la tension d’accélération des électrons est typiquement de l’ordre de

grandeur de 100 keV soit une longueur d’onde de λ = 0.037 Å(en prenant en compte des corrections re-

lativistes). Des phénomènes de diffraction par le réseau cristallin (grandeur caractéristique : l’angström)

vont donc pouvoir se produire.
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Contrairement aux rayons X, les électrons sont des particules chargées. Leurs interactions avec la matière

est donc dépendante de cette composante. On distingue deux interactions : interactions électrons-électrons

qui entraîne de la diffusion inélastique et électrons-noyaux qui entraîne de la diffusion élastique (et no-

tamment la diffraction) par interaction coulombienne. De ce fait, les facteurs de diffusion atomique des

électrons sont plus grands que ceux des rayons X, ce qui facilite l’étude de petits échantillons, diminue

les temps de pose et permet de voir des raies de diffraction de faibles intensités (invisibles aux rayons X

à cause de facteurs de structures trop petits).

A contrario, les coefficients d’absorption sont aussi beaucoup plus grands pour les électrons que pour les

rayons X, la profondeur de pénétration est plus faible ce qui impose dans une géométrie en transmission

des épaisseurs d’échantillons très faibles (de quelques nanomètres à quelques centaines de nanomètres).

La microscopie électronique en transmission permet l’imagerie (cf. sec. II.4.1) ainsi que la diffraction

électronique par des échantillons cristallins.

II.3.3.2 Diffraction électronique en transmission

Dans un microscope électronique en transmission, le cristal, et donc les réseaux réel et réciproque,

sont fixes. Quant au détecteur, il s’agit d’une plaque fluorescente fixe placée tangentiellement à la sphère

d’Ewald. La longueur d’onde beaucoup plus petite que celle des rayons X entraîne, en vertu de la loi

de Bragg (cf. équation II.4), des angles de diffraction beaucoup plus petits (la sphère d’Ewald est très

grande).

Figure II.18 – La sphère d’Ewald en microscopie électronique en transmission.
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Cela constitue une facilité expérimentale. En effet, le détecteur plan ne peut être déplacé comme en

diffraction de rayons X. Cependant, à cause de la grande taille de la sphère d’Ewald, celle-ci peut être

assimilée à un plan sur un petit angle solide et ainsi davantage de taches de diffraction se retrouvent en

condition pour être visibles sur le détecteur. De plus, la faible épaisseur des échantillons (imposées par

des coefficients d’absorption importants) entraîne des facteurs de forme sur l’intensité diffractée (eq. II.6)

qui étalent les taches de diffraction (voir chap. II.3.1), ce qui augmente le nombre de taches respectant

la condition d’Ewald (cf. fig. II.18).

II.3.3.3 Diffraction électronique par réflexion

À cause de la forte interaction inélastique qui existe entre les électrons et la matière (interaction

coulombienne électrons-noyaux), un faisceau d’électrons peut être fortement réfléchi par une surface. Les

techniques de LEED (Low Energy Electron Diffraction) et RHEED (Reflective High Energy Electron

Diffraction) exploitent cette propriété pour faire de la diffraction électronique de surface. Ces techniques

sont couramment intégrées dans des bâtis d’épitaxie et constituent la première méthode de caractérisation

d’un échantillon in situ.

Figure II.19 – Principe du RHEED.

En ce qui concerne le RHEED, un faisceau d’électrons de haute énergie (haute tension 10-35kV pro-

duit dans un canon à électrons) est envoyé en incidence rasante sur l’échantillon (environ 1° d’incidence).

Dans ces conditions, la profondeur de pénétration est d’à peine une dizaine d’angströms, soit quelques

monocouches. Dans le cas d’une surface, la périodicité du réseau est uniquement 2D ce qui donne lieu à

un diagramme de raies de diffraction.

À l’opposé, lors d’une croissance par îlots (3D) le faisceau d’électrons va être transmis à travers les îlots

et donc diffracté par un réseau à trois dimensions (cf. fig. II.20). La figure de diffraction fera apparaître

des spots. Cette technique est donc particulièrement utile pour déterminer la morphologie d’un dépôt,

les reconstructions de surface ou l’orientation d’un cristal.
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En revanche, comme dans toutes les méthodes de diffraction électronique, la forte interaction des électrons

avec la matière (électrons rétrodiffusés, électrons secondaires, effets de double diffraction, diffusion inélas-

tique, etc.) ainsi que la géométrie du dispositif expérimental rendent une analyse quantitative des clichés

de diffraction (mesure de paramètre de maille, comparaison des intensités diffractées) plus difficile que

pour la diffraction de rayons X. Ces phénomènes sont d’autant plus importants que la production d’élec-

trons donne lieu à des faisceaux de relativement faible cohérence comparés à ce qui se fait en diffraction

X, notamment au synchrotron.

Figure II.20 – Exemple de clichés RHEED (a) d’une surface 2D (SrTiO3) et (b) d’un dépôt 3D (îlots de Ge/STO).

II.4 Autres méthodes de caractérisations utilisées

En plus des méthodes de caractérisations liées à la spectroscopie de photoélectrons et à la diffraction

de rayons X ou d’électrons, d’autres méthodes de caractérisation utilisées dans ce travail ont pu apporter

des précisions en particulier en analyse structurale.

II.4.1 Microscopie Électronique en Transmission

Déjà présentée précédemment pour les possibilités qu’elle offre en terme de diffraction électronique, la

microscopie électronique en transmission (TEM pour Transmission Electron Microscopy) a été développée

initialement comme une technique d’imagerie.

La Microscopie Électronique en Transmission est une technique très efficace d’observation de la ma-

tière à très petite échelle. Mise au point dès 1931 par Knoll et Ruska, elle permet aujourd’hui d’atteindre

des résolutions théoriques sub-nanométriques. Dans un microscope électronique en transmission, les élec-

trons sont produits dans un filament (W ou LaB6) puis accélérés par une forte tension (200 kV). Une

succession de lentilles magnétiques permet de focaliser le faisceau d’électrons sur l’échantillon (image

II.21). Des correcteurs d’aberration peuvent venir améliorer la qualité du faisceau et/ou la résolution

spatiale.
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Figure II.21 – Principe d’une colonne de microscope électronique en transmission.

Pour autoriser la mesure en transmission, l’échantillon doit être transparent aux électrons ce qui

implique une épaisseur typiquement inférieure à la centaine de nanomètres obtenue par amincissement

ionique. Réalisée à l’INL, la préparation de lames minces pour la microscopie électronique en transmission

est une étape particulièrement délicate pour la qualité future des images.

Différents modes d’utilisation de la microscopie électronique en transmission existent et sont complé-

mentaires pour l’étude d’une lame mince. La diffraction électronique déjà décrite précédemment (section

II.3.3) est un outil indispensable pour relier imagerie et morphologie d’une part et cristallographie d’autre

part.

De plus, des échantillons ont été étudiés par microscopie électronique haute résolution (HREM) sur le

microscope TOPCON du CLyM (Centre Lyonnais de Microscopie) ou par imagerie en champs sombre

annulaire (STEM-HAADF pour Scanning Transmission Electron Microscopy - High Angle Angular Dark

Field) sur le microscope Jeol 2200FS du Laboratoire de Physique et Nanostructures (LPN) partenaire du

projet COMPHETI.
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Le mode haute résolution du TEM (HREM) consiste à faire interférer le faisceau transmis et quelques

faisceaux diffractés de l’échantillon pour obtenir un contraste de phase sur l’image. L’échantillon doit

impérativement être mis en axe de zone c’est-à-dire mettre les colonnes atomiques, dans la direction

privilégiée, suivant le même axe que le faisceau électronique incident. Les images prises dans ce mode

révèlent, par leur contraste, les plans atomiques et donc, par un travail via la transformée de Fourier,

l’orientation cristalline et le paramètre de maille des objets cristallins.

Figure II.22 – Images (a) HRTEM (N. Blanchard, CLyM) et (b) STEM-HAADF (L. Largeau, LPN) d’un îlot d’InP/STO.

De manière bien différente, le mode champs sombre annulaire (HAADF) d’un microscope électronique

en transmission à balayage (STEM) utilise non pas les effets de la diffusion cohérente (faisceaux diffractés)

mais plutôt la diffusion incohérente (prépondérante aux grands angles) dont l’intensité est sensible au

numéro atomique Z. Le contraste de l’image formée par balayage du faisceau incident est donc une

cartographie en Z de l’échantillon. La résolution dans ce mode de mesure est limitée par la taille de la

sonde et permet de voir dans notre cas les colonnes atomiques avec une grande précision.

II.4.2 Microscopie à Force Atomique

La microscopie à force atomique (AFM pour Atomic Force Microscopy) fait partie des techniques de

microscopie à champ proche. C’est une technique qui a été développée dans les années 80 par G. Binning,

F. Quate et C. Gerber. Elle repose sur la force d’interaction entre une pointe et les atomes de la surface

(cf. fig. II.23).
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Figure II.23 – Principe d’un microscope à force atomique.

En mode contact intermittent (tapping mode) c’est la variation d’amplitude de vibration propre de la

pointe au voisinage de la surface qui permet de déterminer la distance de la pointe à la surface et donc

la topographie de la surface.

Figure II.24 – Observation des marches atomiques sur un substrat de SrTiO3

La résolution spatiale dans un microscope à force atomique dépend avant tout de la taille de la pointe.

Elle revient à quelques nanomètres dans le plan et est plutôt de l’ordre de l’angström en altitude.

Cette méthode rapide à mettre en ?uvre et non destructive présente de nombreux intérêts pour l’étude

des surfaces (voir image II.24).
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III.1. État de l’art sur la surface STO(001)

Avant d’étudier la croissance de Ge sur STO, une bonne connaissance de la nature et de la structure

de la surface du substrat est nécessaire. C’est l’objet de cette partie.

Largement étudié par de nombreuses équipes dans le monde, le titanate de strontium est désormais bien

connu et une large bibliographie existe, notamment sur la surface de ce matériau.

III.1 État de l’art sur la surface STO(001)

III.1.1 Terminaisons

Le STO consiste en un empilement de couche SrO et TiO2 le long de l’axe cristallographique [001]

(voir figure I.20). Ainsi, la structure et la chimie de la surface de STO vont être fortement dépendantes

de la terminaison, SrO ou TiO2, du cristal.

Dans un article publié en 1994, l’équipe de Kawasaki a été la première à proposer une méthode chimique

pour assurer une terminaison uniforme de la surface131. Cette équipe a observé que les substrats de STO

commerciaux, préparés par polissage méchanochimique, étaient terminées SrO sur 5 à 25% de la surface,

le reste étant terminé TiO2. En se basant sur le pH des oxydes SrO (basique) et TiO2 (acide), ils ont

déterminé le pH optimum d’une solution diluée de BHF (Buffered NH4F-HF) qui favorise la formation

de marches atomiques extrêmement plates terminées 100% TiO2.

Figure III.1 – Images AFM de topographie et de phase de substrats de STO traités chimiquement après recuit à 1300 °C
dans l’air pendant (a) 2h, (b) 12h et (c) 72h132.
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À la suite de ces travaux, différentes équipes ont travaillé sur cette question et sont arrivées à un

contrôle optimum de la terminaison de surface. La sélectivité et la tenue de la terminaison TiO2 est

améliorée par une adsorption sélective d’eau par SrO133 ou encore par une répétition du bain de BHF134

ou un recuit sous vide135.

À l’inverse, une atmosphère riche en oxygène favorise la surface terminée SrO135. À l’air, un recuit à

1300 °C pendant 12h permet en favorisant la ségrégation de Sr, d’obtenir une surface terminée SrO

comme on peut le constater sur la figure III.1 extraite d’un article de Bachelet et al.132.

Un parfait contrôle des terminaisons de surface est ainsi possible136, avec des utilisations notamment

pour la structuration de surface pour une croissance sélective de nanostructures137, 138.

III.1.2 Reconstructions de surface

Dans le cadre de cette thèse, nous avons travaillé avec des substrats STO (001) terminés TiO2, qui

est la surface stable de STO dans un environnement lacunaire en O (en particulier sous ultra vide). De

nombreuses reconstructions de surfaces de STO terminées TiO2 sont référencées dans la littérature aussi

bien observées expérimentalement que modélisées. On peut citer les reconstructions (1 × 1)139, 140, (2 ×

1)140–142, (2 × 2)139, c(4 × 2)140, 143–145, c(4 × 4)140, (6 × 2)144, c(6 × 2)143, (
√
5 ×

√
5) R26,6°142, 146, 147

et (
√
13 ×

√
13) R33,7°142.

Figure III.2 – Images STM et simulations LEED de 3 positions d’un échantillon recuit de manière inhomogène. La zone
faiblement lacunaire en oxygène (a) et (d) est reconstruite

√
13x

√
13R33,7° ; la zone intermédiaire (b) et (e) est reconstruite

(1x2)-(2x1) et la zone la plus lacunaire (c) et (f) est reconstruite
√
5x

√
5R26,6°142.
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Dans une publication de 2001140, Castell observe 3 reconstructions de surface en fonction de la tem-

pérature du recuit sous vide :

– une reconstruction (1 × 1) à basse température jusqu’à 600° C

– une reconstruction (1 × 2) double domaine entre 600 et 800° C

– une reconstruction c(4 × 4) pour un recuit au-delà de 800° C et jusqu’à 1400° C

Castell propose une modélisation de ces reconstructions à partir des clichés LEED et des images STM de

ces surfaces.

Les différentes reconstructions de la surface terminée TiO2 du STO sont souvent associées à la présence

de lacunes d’oxygène. Ainsi, l’équipe de Tanaka et al.146 rapporte la formation d’une reconstruction (
√
5

×
√
5) R26,6° après un recuit à 1200 °C dont il donne une explication basée sur des lacunes d’oxygène.

Cette reconstruction a aussi été étudiée par LEED et spectroscopie de photoélectrons147.

Une étude des reconstructions de surface en fonction de la quantité de lacunes d’oxygène en surface a

été publiée en 2012 par Shimizu et al.142 dans un article où l’on voit expérimentalement l’influence de la

st ?chiométrie de surface sur la structure (cf. figure III.2 extraite de cette publication).

Enfin, l’équipe de Warschkow, Erdman et al. a travaillé sur des modélisations ab-initio des surfaces stables

de STO148 et notamment la reconstruction (2 × 1)141 (cf. chap. III.2.5).

Figure III.3 – Diagramme montrant les reconstructions de surface du STO en fonction de la température et de l’envi-
ronnement en O lors du recuit.

On constate que la structure et la terminaison chimique de la surface de STO sont particulièrement

sensibles aux conditions environnementales.

61



Chapitre III - La surface (001) de SrTiO3, reconstructions et adhésion du Ge

En jouant notamment sur les lacunes d’oxygènes, la température de recuit et la pression d’oxygène

dans l’environnement peuvent profondément modifier la surface. Différentes reconstructions de la surface

de STO, répertoriées dans la littérature, sont reportées sur la figure III.3 en fonction de la pression d’oxy-

gène et de la température lors d’un recuit.

Il est intéressant de noter que toutes ces reconstructions présentent des modifications de la structure

cristalline de surface et en particulier des effets de symétrie.

Le STO volumique, qu’il soit terminé TiO2 ou SrO, est de structure cubique avec une maille de surface

carrée donc de symétrie 4 ce qui va influer sur l’épitaxie de Ge sur STO. Toute relation d’épitaxie dans

le plan sera invariante par rotation d’ordre 4 par propriété du substrat. Une modification de la symétrie

de surface aura donc une influence sur la symétrie du dépôt.

Les reconstructions (1 × 1), (2 × 2) ou (4 × 4) ne modifient pas les règles de symétrie ni les axes

cristallographiques qui restent alignés sur ceux du cristal STO volumique. En revanche, les reconstruc-

tions
√
13x

√
13R33,7° et

√
5x

√
5R26,6°, même si elle ne modifient pas l’ordre de symétrie puisqu’elles

conservent la structure de maille carrée, font pivoter les axes cristallographiques de surface.

À l’inverse, les reconstructions du type (2 × 1) ou (6 × 1) ne changent pas l’orientation des axes cristal-

lographiques principaux mais modifient l’ordre de symétrie puisqu’elles décrivent une maille de surface

rectangulaire ne possédant donc qu’une symétrie d’ordre 2. Cependant, ces reconstructions sont toujours

bidomaines ((2× 1)+(1× 2) par exemple), du fait de la symétrie d’ordre 4 du substrat, ce qui fait qu’elles

ne sont pas toujours discernables en LEED notamment.

III.1.3 Énergie surfacique

Si ces différentes reconstructions de surface peuvent être expliquées notamment par la formation de

lacunes d’oxygène lors des recuits, on peut s’interroger sur leur énergie surfacique et leur stabilité relative.

En premier lieu, il est intéressant de voir si la terminaison chimique du STO a une influence sur l’énergie

de surface du substrat.

Dans un article publié en 2009, Wang et al.149 étudient, par calculs ab initio, en utilisant la théorie de la

fonctionelle de densité (DFT), les énergies de surface, de relaxation et de clivage des surfaces AO et TiO2

des matériaux ATiO3 (CaTiO3, BaTiO3, SrTiO3). Ils comparent ces résultats aux mesures précédemment

réalisées en particulier par les équipes de Padilla et Vanderbilt150 d’une part et Heifets151–153 d’autre part.

Si les techniques de calculs diffèrent légèrement d’une équipe à l’autre les résultats sur les surface SrO et

TiO2 ne laissent aucun doute sur l’équivalence entre ces deux terminaisons avec une énergie surfacique

moyenne de 1,26 eV/maille surfacique150.
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III.2. Surface STO(001) terminée TiO2 recuite sous vide

Cependant, l’influence de l’environnement en oxygène sur le potentiel de surface de chaque terminaison

est aussi décrite. En particulier, on retrouve la plus grande stabilité de la surface SrO sous forte pression

d’oxygène.

À la suite de ces travaux sur les terminaisons de surface et devant la variété des reconstructions, en

particulier des surfaces de TiO2, plusieurs équipes ont étudié ces reconstructions d’un point de vue éner-

gétique. À la suite des travaux de Erdman, Warschkow et al.141, 148 sur la terminaison TiO2 (2 × 1)

double couche (DL), Heifets et al.154 ont considéré plusieurs reconstructions double couche. Ces travaux

sont repris notamment par Herger et al. qui, dans un article de 2007155, 156, montrent l’aspect moins

favorable de la reconstruction (2 × 1) par rapport à la surface (1 × 1) volumique. Avec une énergie

surfacique de 1,31 eV/maille (1 × 1) de surface, la reconstruction (2 × 1)DL est énergétiquement moins

intéressante que la surface (1 × 1) (EV =1,02 eV/maille (1 × 1) de surface). Là encore, les chiffres varient

considérablement d’une étude à l’autre, mais les tendances restent toujours les mêmes. Ainsi la surface

reconstruite (2 × 1) a une énergie de surface plus importante que la terminaison TiO2 volumique.

Enfin, l’équipe de Kimura et al.157, s’est intéressée à l’influence des lacunes d’oxygène sur l’énergie de sur-

face du STO et conclut que le caractère métallique du STO augmente avec la quantité de lacunes. D’une

manière générale, les lacunes d’oxygènes vont augmenter l’énergie surfacique du STO, ce qui confirme

l’aspect moins favorable de la reconstruction (2 × 1)DL par rapport à la surface TiO2 non reconstruite.

III.2 Surface STO(001) terminée TiO2 recuite sous vide

Par la suite, nous réaliserons les dépôts de Ge sur STO dans un bâti d’épitaxie par jets moléculaires.

L’environnement sous vide du bâti (10−10 torr) et l’absence d’oxygène pour la préparation de surface

oblige à travailler dans un environnement sans oxygène. Afin de bien appréhender les résultats de l’épitaxie

du Ge sur STO, la surface du substrat dans cet environnement doit être bien connue. En particulier, l’état

de surface de STO en fonction de la température doit être finement analysé.

III.2.1 Procédure expérimentale d’analyse de la surface

Dans cette section, nous présentons une analyse par spectroscopie de photoélectrons de la surface de

STO. Nous avons travaillé sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL, en collaboration avec M. El

Kazzi, M. G. Silly et F. Sirotti, dans le but d’observer par photoémission la composition chimique des

échantillons en surface. Nous présentons principalement des mesures des niveaux de coeur Ti3p et Sr3d.

La possibilité offerte au synchrotron de faire varier l’énergie de photons incidente (contrairement à un

XPS de laboratoire) est exploitée pour exalter au maximum les effets de surface.
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Chapitre III - La surface (001) de SrTiO3, reconstructions et adhésion du Ge

Ainsi, on travaillera à hν=200 eV. La ligne est connectée à un bâti sous ultra vide, équipé d’un système

LEED pour les analyses structurales de la surface et d’un four pour effectuer les recuits in situ. Ces

mesures seront complétées par des expériences similaires réalisées à l’INL sur un bâti d’épitaxie par jets

moléculaires équipé aussi d’un four pour les recuits et d’un système RHEED pour les analyses structurales.

III.2.1.1 Analyse du niveau de coeur Ti3p

Les spectres de photoémission du Ti ont été décomposés suivant une procédure impliquant la sous-

traction d’un fond Shirley et la décomposition en fonctions de type Voigts. Les pics qui ont pu être

expérimentalement situés aux énergies de liaisons EL=41,6 eV, EL=39,8 eV et EL=38,3 eV ont été

identifiés à l’aide de la comparaison avec le pic de photoémission Ti2p (voir référence 158) et de la lit-

térature147, 159, 160. Ils correspondent respectivement aux environnements chimiques Ti4+, Ti3+ et Ti2+.

Le pic, expérimentalement observé à l’énergie de liaison EL=37,7 eV, est identifié comme étant carac-

téristique des liaisons TiC grâce à l’observation d’un pic de photoémission du carbone et à l’aide de la

littérature161, 162. Les résultats sont rassemblés dans le tableau III.1.

Ti 3p Ti4+ Ti3+ Ti2+ TiC
(eV) 41,6 39,8 38,3 37,7

Table III.1 – Énergies de liaison expérimentalement observées des composantes du pic Ti3p.

III.2.1.2 Préparation des échantillons

Pour favoriser la formation d’une surface uniforme et parfaitement propre et stable, tous les échan-

tillons de STO sont soumis à un traitement chimique suivant la méthode décrite par Kawasaki et al.131.

Les substrats sont trempés dans un bain de BHF dilué dans l’eau distillée (7 :1) pendant 30 s puis rincés à

l’eau distillée pendant 10 s avant d’être méticuleusement séchés sous un flux d’azote.Ce traitement assure

une surface uniforme terminée TiO2.

Figure III.4 – Image AFM44 (a) et cliché LEED (b) d’une surface STO, traitée au BHF, avant recuit.
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III.2. Surface STO(001) terminée TiO2 recuite sous vide

Un cliché LEED de cette surface (voir image (b) III.4), juste après le traitement chimique et la rentrée

dans le bâti de TEMPO, montre avant recuit une faible diffraction électronique. Une image AFM extraite

de la thèse de J. Cheng44 sur cette surface avant recuit montre un état rugueux et peu ordonné (image

(a) III.4).

L’objet de cette étude étant la tenue en température de la surface des substrats, on réalise une série

d’échantillons tous préparés chimiquement, comme décrit précédemment, et qui feront l’objet de différents

recuits. On présente par la suite les résultats obtenus pour des recuits sous ultra vide à 600 °C, 700 °C et

au-delà 900 °C pendant 45 min au moins.

III.2.2 Surface non reconstruite

Un premier échantillon de cette série est soumis à un recuit sous ultra vide à 600 °C pendant 45 min. Il

est immédiatement analysé par diffraction électronique de surface. Le cliché LEED obtenu (fig. (a) III.5)

montre distinctement des taches de diffraction correspondant à une surface cristalline non reconstruite (1

× 1). Le niveau de coeur Ti3p (voir figure III.5 (b)) montre un unique environnement Ti4+ correspondant

à l’environnement Ti volumique du STO.

Figure III.5 – Cliché RHEED (a) et courbe XPS du pic Ti3p (b) d’une surface de STO après recuit à 600 °C.

Des analyses complémentaires réalisées à l’INL expliquent l’effet du recuit à 600 °C sur la surface de

STO. Les images RHEED (III.6 (a)) et AFM (III.6 (b)) adaptées de la thèse de J. Cheng44 montrent

la réorganisation de la surface qui est plus lisse (expliquant pourquoi les effets de diffraction sont plus

visibles en LEED) et qui fait apparaître les marches atomiques du STO (hauteur des marches h=3.9 Å).

La figure (c) de l’image III.6 est une étude de la surface de STO par photoémission extraite de la thèse

de M. El-Kazzi113.

65



Chapitre III - La surface (001) de SrTiO3, reconstructions et adhésion du Ge

Figure III.6 – Cliché RHEED (a) et image AFM (b) montrant une surface STO après préparation chimique et recuit à
600 °C44 et étude113 XPS (c) d’une surface de STO avant recuit, après recuit sous O2 et après recuit sous vide montrant
la disparition des pics de carbone et des liaisons C-O-H (flèches) de contaminations.

On y voit la disparition des pics de photoémission du carbone et des liaisons C-O-H (flèches noires)

liés aux contaminations en surface dues à l’air. Le recuit sous vide à 600 °C permet donc de nettoyer et

réorganiser la surface de STO pour faire apparaître une reconstruction (1 × 1).

Cette surface a été observée de la même manière pour des recuits jusqu’à 600 °C sous vide par Castell et

al. qui en présente dans son article de 2002 un modèle144.

La surface non-reconstruite (ou reconstruite (1 × 1)) correspond à un cristal de STO volumique clivé

suivant un plan (001).

III.2.3 Surface reconstruite (2 × 1)+(1 × 2)

Un deuxième échantillon est soumis au même traitement chimique puis à un recuit sous ultra vide à

700 °C pendant 45 min.

Les analyses structurales et chimiques sur cet échantillon sont présentées sur la figure III.7.

Le cliché RHEED montre une reconstruction de surface (2 × 1)+(1 × 2) (raies de diffraction indiquées

par des flèches blanches (a) III.7). Parallèlement, le pic de photoémission Ti3p du titane montre deux

nouveaux environnements pour le Ti (fig. (b) III.7).
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III.2. Surface STO(001) terminée TiO2 recuite sous vide

Le pic Ti4+ est toujours associé à la composante volumique du substrat. Des pics identifiés comme cor-

respondants aux Ti3+ et Ti2+ sont interprétés comme étant dus aux atomes de Ti de surface de STO.

Figure III.7 – Cliché RHEED (a) et courbe XPS du pic Ti3p (b) d’une surface de STO après recuit à 700 °C.

La configuration électronique des atomes du STO dans leur état volumique est O2−, Sr2+ et Ti4+.

Les pics de photoémissions du Sr (non représentés ici) restent inchangés avant et après recuit ainsi que

le rapport Sr/Ti. Les modifications associées au recuit ne sont donc pas dues à des effets volumiques qui

influeraient sur le Sr. Les pics Ti3+ et Ti2+ sont donc des effets induits par la couche de TiO2 de surface.

Ils sont associés à des lacunes d’oxygène de surface initiées par le recuit à haute température sous vide.

Ces lacunes ont entraîné une réorganisation de la surface sous forme de reconstruction (2 × 1).

Différents modèles atomiques de cette reconstruction existent et sont décrits dans la littérature. Ils seront

discutés par la suite (cf. §III.2.5).

III.2.4 Surface reconstruite
√
5x

√
5R26,6°

Enfin, un troisième échantillon est soumis à un recuit à une température au-delà de 900 °C sous ultra

vide. On peut voir sur la figure III.8 les résultats d’observations structurales et chimiques.

Le LEED, présenté figure III.8(a), montre une reconstruction identifiée comme étant la
√
5x

√
5 tournée

de 26,6°. Cette reconstruction a déjà été décrite dans la littérature142, 146, 147. En particulier Shimizu et

al.142, dans un travail similaire au nôtre, associe cette surface à des lacunes d’oxygène. Ceci est confirmé

par l’analyse du niveau de coeur Ti3p sur lequel on voit croître les environnements Ti3+ et Ti2+. La

présence d’un important pic identifié comme étant lié aux liaisons Ti-C (en cohérence avec la présence

d’un important pic de C1s à cette température158 non représenté ici) confirme cette tendance. La forte

évaporation de l’oxygène de surface laisse de nombreuses liaisons pendantes de Ti qui se lie alors aux

contaminations (C).
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Figure III.8 – Cliché LEED (a) et courbe XPS du pic Ti3p (b) d’une surface de STO après recuit à 900 °C.

Tanaka et al. ont développé un modèle en 1993146 pour expliquer cette reconstruction de surface (fig.

III.9) et qui est basée sur la présence de lacunes d’oxygène147.

Figure III.9 – Modèle d’une surface STO(001) terminée TiO2

√
5 ×

√
5R26,6°146.

III.2.5 Modèles atomiques de la surface (2 × 1)+(1 × 2)

La reconstruction de surface TiO2 (2 × 1)+(1 × 2) sera utilisée par la suite pour la croissance de Ge

(voir les résultats de la section III.3). Nous cherchons donc à caractériser plus spécifiquement cet état de

surface du STO.

III.2.5.1 Modèles de reconstructions (2 × 1) dans la littérature

La surface reconstruite (2 × 1) a donné lieu à plusieurs modélisations. Dans un article publié en 2002,

Castell propose une modélisation de la reconstruction (2 × 1) (voir fig. III.10) basée sur l’absence d’une

rangée sur deux d’oxygène de surface140.
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Figure III.10 – Modèle de reconstruction de surface (2 × 1) de Castell et al.
140.

Ce modèle correspondrait à un environnement de surface Ti2O3 avec tous les atomes de titane dans

la même configuration Ti3+ ce qui s’oppose à nos résultats expérimentaux (cf. §III.2.3).

À l’inverse, Erdmann et al.141 puis Heifets et al.154 ont montré théoriquement la stabilité d’une surface

de STO (001) reconstruite (2 × 1) terminée par une double couche TiO2.

Figure III.11 – Modèle de reconstruction de surface (2 × 1) de Erdmann et al.148.

On peut voir sur la figure III.11 la présence sur la 2e couche de surface de deux oxygènes dits flottants

parce que faiblement liés à la surface (notés 1 et 2). Ces deux oxygènes ont des environnements différents

et donc des liaisons avec la surface de STO différentes.

A cause de cela, les deux atomes de titane (notés 3 et 4 sur la figure) ont des environnements diffé-

rents l’un de l’autre d’une part et différents des titanes du volume d’autre part. On peut donc s’attendre

à 3 configurations électroniques différentes pour les atomes de Ti.

III.2.5.2 Calcul ab initio sur la reconstruction (2 × 1)

Une équipe de l’IEMN (Institut d’Électronique, de Microélectronique et de Nanotechnologie), parte-

naire du projet COMPHETI, s’est penchée sur cette surface163.
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À partir d’une modélisation de la reconstruction (2 × 1) double couche, qu’ils ont fait relaxer dans les

trois directions de l’espace, ils ont réalisé des calculs ab initio des charges atomiques partielles de chaque

atome des quatre premières couches.

Ces charges atomiques ont été comparées aux résultats attendus pour ces mêmes atomes considérés dans

le volume de STO. Wang et al. (de l’équipe de l’IEMN) justifient que le décalage chimique des niveaux

électroniques de cœur est approximativement proportionnel aux transferts de charge163. Le décalage de

charge est ainsi directement comparable au décalage chimique que nous avons observé expérimentalement

en photoémission (cf. §III.2.3).

couche atome de la maille (2 × 1) décalage de charge (en |e|)

+I O flottant 1 0,46

O (lié) 2 0,33

Ti type 3 -0,15

Ti type 4 -0,07

O (lié) 0,09

O (lié) 0,04

I Ti -0,02

Ti 0,00

O 0,04

O 0,08

O 0,11

O 0,11

Table III.2 – Décalage de charges des différents atomes des 2 premières couches de la surface reconstruite (2 × 1) double
couche obtenus par calcul ab-initio163.

Le résultat explique clairement un décalage de charge dans les liaisons Ti-O qui se traduit par une

plus faible énergie de liaison des niveaux de c ?ur du titane. En effet, les charges négatives sont transférées

des atomes d’O (O2 et O1 ont des décalages de charges de respectivement 0,33 et 0,46 |e| par rapport

aux oxygènes de TiO2) vers les Ti (Ti3 et Ti4 subissent des transfert de charge de respectivement -0,15

et -0,07 |e|).

Ces calculs mettent aussi clairement en évidence une différence entre les titanes 3 et 4 dont les décalages

de charge varient du simple (Ti4 : -0,07 |e|) au double (Ti3 : -0,15 |e|), expliquant ainsi les environnements

Ti3+ et Ti2+ repérés en photoémission dont les déplacements chimiques mesurés varient aussi du simple

(Ti3+ : -1,9 eV) au double (Ti2+ : -3,4 eV) par rapport au pic Ti4+(cf. figure III.12).

70



III.3. Réactivité de la surface de STO vis-à-vis du Ge

Figure III.12 – (a) Modèle de reconstruction (2 × 1) extrait de l’article de Wang et al. et (b) Pic de photoémission
(hν=200 eV) Ti3p d’une surface de STO reconstruite (2 × 1). On voit la comparaison des shifts chimiques expérimentaux
avec les transferts de charge calculés pour chaque titane (numérotés 3 et 4) de la double couche163 .

Cette bonne correspondance entre les résultats expérimentaux et la modélisation suggère que la re-

construction de surface STO (001) (2 × 1) double couche proposée par Erdmann et Warschkow est bien

celle qui se forme lors des recuits sous vide à 700° C.

III.2.6 Conclusion

Le substrat de STO terminé TiO2 par un traitement chimique optimisé n’est pas reconstruit pour des

recuits jusqu’à 600 °C puis montre une reconstruction (2 × 1) double couche avec des sous-oxydes TiOx

(Ti3+ et Ti2+). Enfin, des recuits au-delà de 900 °C entraînent la désorption d’oxygènes de surface qui

favorise la formation d’une reconstruction
√
5x

√
5R26,6° (cf. fig. III.13).

Figure III.13 – Schéma représentatif de la structure et de la chimie de la surface de STO après différents recuits sous
vide.

III.3 Réactivité de la surface de STO vis-à-vis du Ge

Cette section est dédiée à l’étude de la réactivité de la surface de STO vis-à-vis du Ge. Nous analy-

serons, en particulier, l’effet de la chimie de la surface de STO et de ses reconstructions sur le taux de

collage du Ge. Ces résultats de photoémission in-situ, qui font suite à l’étude précédente sur la surface

de STO, ont été obtenus sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL .
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III.3.1 Recuit inhomogène de la surface de STO

Un substrat de STO de 1 cm2, préparé chimiquement suivant la procédure décrite précédemment

(cf. III.2.2), et donc terminé TiO2, a été recuit de manière inhomogène. L’échantillon a été chauffé par

passage de courant dans un substrat de Si placé derrière l’échantillon qui est lui-même alors chauffé

par conduction. La température à la surface de l’échantillon a été mesurée en utilisant un pyromètre

infrarouge. Le STO étant largement transparent dans cette gamme de longueur d’onde, le pyromètre est

réglé sur l’émissivité du Si, de sorte que la température affichée est probablement légèrement surévaluée

par rapport à la température réelle à la surface du STO. (On a finalement un gradient de température

estimée de moins de 600 °C sur la position 1○ de l’échantillon jusqu’à plus de 900 °C dans le coin opposé

4○ sur la figure III.14).

Figure III.14 – Cartographies des intensités des pics de photoémission Ti3p (hν=200eV) des oxydes de titanes Ti4+,
Ti3+ et Ti2+ et des liaisons TiC d’un substrat de 10 × 10 mm2 recuit entre 600 °C 1○ et 900 °C 4○.

Des mesures XPS de haute résolution, couplées à une analyse RHEED, ont révélé en position 1○ une

surface non-reconstruite (1 × 1), en positions 2○ et 3○ une surface reconstruite (2 × 1) similaire à celle

étudiée précédemment et enfin en position 4○ une reconstruction
√
5x

√
5R26,6°158 (voir figure III.15).

Ces résultats confirment les analyses précédentes (chap. III.2). À basse température de recuit ( 1○), la

surface stoechiométrique TiO2 reste non reconstruite (1 × 1). Un recuit modéré favorise la formation

d’un reconstruction (2 × 1) qui s’accompagne de transferts de charge autour de la liaison Ti-O et donc

l’émergence de composantes de photoémission Ti3+ et Ti2+ (zones 2○ et 3○) et, mécaniquement, une

baisse proportionnelle de la composante Ti4+. Enfin, dans la zone de recuit à haute température ( 4○),

l’évaporation d’oxygène de surface visible par l’importance des composantes sous-oxydes de Ti (TiOx)

entraîne le développement d’une reconstruction
√
5x

√
5R26,6°.
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Par ailleurs, on peut noter, dans cette zone de recuit haute température, la formation de liaisons entre

le Ti du STO et le carbone des impuretés restées en surface par l’importance de la composante TiC dans

cette zone. On peut voir l’origine de l’importance de ces impuretés dans cette zone par le fort recuit qui

peut être à l’origine de davantage de désorption de l’environnement et en particulier du Si.

Figure III.15 – Spectres haute résolution des positions 1○, 2○, 3○ et 4○ de la surface. Les positions en énergies de
liaison des pics qui ont servi à élaborer les cartographies de la figure III.14 : Ti4+, Ti3+, Ti2+ et TiC sont repérés sur les
graphes par les lignes pointillées verticales.

Ces résultats sont largement comparables à ceux que l’on trouve dans la littérature, et, en particulier,

dans l’article publié par Shimizu et al. en 2012142.

III.3.2 Collage du Ge en fonction de la surface de STO

Sur cet échantillon présentant 3 reconstructions de surface différentes, a été déposé 0,5 monocouche

de Ge à une température estimée de 550 °C et avec une vitesse de dépôt de 0,1 MC/min158.

Le niveau de coeur 3d du Ge a ensuite été étudié, à température ambiante, par photoémission et carto-

graphié sur toute la surface de l’échantillon. Les résultats sont présentés sur la figure III.16.

On constate immédiatement que le Ge se dépose dans une vaste zone intermédiaire. La zone 1○ fai-

blement recuite et présentant une surface non reconstruite n’est pas propice au dépôt du Ge. De la même

manière, sur la zone 4○ fortement lacunaire en oxygène, le Ge n’accroche pas. En revanche, dans toute

la zone intermédiaire (noté 2○ et 3○), la présence d’un pic de photoémission Ge3d est révélateur d’un

dépôt. Une surface reconstruite (2 × 1) semble donc favoriser le collage du Ge.
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Figure III.16 – Cartographie de l’intensité du pic de photoémission Ge3d (hν=200eV) des liaisons Ge-Ge sur un
échantillon recuit de manière inhomogène. Les zones numérotées 1○, 2○, 3○ et 4○ sont les mêmes que celles indiquées sur
la figure III.14.

Le même traitement que pour l’étude des spectres Ti3p a été appliqué au niveau de coeur 3d du

Ge : soustraction de fond Shirley et décomposition du pic en somme de fonctions Voigts. Le doublet

Ge3d5/2,3/2 a été paramétré avec un écart de 0,585 eV entre les deux composantes125. On identifie à

E=32,6 eV le pic du Ge de niveau d’oxydation 0. Les composantes à E=33,3 eV, E=34,4 eV et E=35,3 eV

correspondent respectivement aux sous-oxydes de Ge : Ge+, Ge2+ et Ge3+124, 125, 164, 165. Enfin, un pic

visible à E=32,3 eV est interprété comme étant dû aux liaisons Ge-Ti (voir tableau III.3). Notons qu’à

l’inverse, aucune composante Ti-Ge n’est discernable dans le pic Ti3p car cette composante est de trop

faible intensité par rapport au signal des sous-oxides TiOx.

Ge 3d5/2 Ge3+ Ge2+ Ge+ Ge0 Ge-Ti

(eV) 35,3 34,4 33.3 32,6 32,3

Table III.3 – Énergies de liaison des composantes du pic du niveau de coeur Ge3d.

Les spectres haute résolution du pic Ge3d de l’échantillons dans les zones repérées par les numéros

1○ à 4○ sont ajoutés aux spectres Ti3p déjà présentés précédemment et rassemblés sur la figure III.17 du

haut (zone froide 1○) vers le bas (zone chaude 4○).

On retrouve pour le pic Ti3p les 4 composantes précédemment identifiées : le titane volumique Ti4+

(bleu) ; les sous-oxydes TiOx : Ti3+ (vert) et Ti2+ (jaune) et le composé TiC (rouge). Le point 1○ sert

de référence. En ce point le pic de titane montre une surface stœchiométrique TiO2 et l’absence de pic de

germanium montre qu’il n’y a pas d’adhésion. Du côté du Ge, 3 composantes apparaîssent simultanément

dans les zones 2○ et 3○. En bleu le pic le plus intense a été identifié comme correspondant au niveau

d’oxydation 0 du Ge. Il correspond aux liaisons Ge-Ge, c’est le signal volumique des cristaux de Ge. Les

composés vert (Ge+) et jaune (Ge2+) sont des sous-oxydes du Ge. Ils montrent que le Ge se lie avec le

substrat par des liaisons Ge-O.
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Enfin, une quatrième composante apparaît pour des zones fortement lacunaires en O. Le Ge se lie

avec des Ti de surface, comme le montre la présence d’un pic Ge-Ti (rouge) du côté des basses énergies

de liaisons du Ge.

De manière à mettre mieux en évidence les liens qui existent entre état de surface et dépôt de Ge,

les quantités des différents environnements de Ti et Ge ont été mesurés en 8 points aléatoires à la surface

de l’échantillon.

Figure III.17 – Spectres haute résolution des pics de photoémission Ti3p et Ge3d aux points d’analyse 1○, 2○, 3○ et 4○
de la surface de l’échantillon158 (voir figure III.16). Côté Ti3p, on retrouve les composantes Ti4+ (bleu), Ti3+ (vert), Ti2+

(jaune) et TiC (rouge). Dans le pic Ge3d, on voit les composantes Ge0 (bleu), Ge+ (vert), Ge2+ (jaune) et GeTi (rouge).
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Comme nous avons pu remarquer sur les cartographies précédentes que la quantité de sous-oxydes

de Ti augmente continûment quand la température de recuit augmente, la quantité totale Ti3++Ti2+

de sous-oxydes sera considérée comme le paramètre caractéristique de l’état de surface. Les mesures

indiquent par ailleurs que ces deux composantes évoluent de la même manière continûment l’une par

rapport à l’autre.

Nous nous intéressons donc à l’évolution des quantités des environnements chimiques de Ge et de Ti en

fonction de la proportion de la composante TiOx dans le pic de photoémission Ti3p. Ces expériences

ayant été réalisées à une énergie incidente faible (200 eV), les effets de surface sont exaltés. En effet, à

cette énergie de photons incidents, les photoélectrons Ti3p du STO présentent un libre parcours moyen

de λ=0,61 nm166. La profondeur d’analyse est donc en première approximation de 3×λ ≃1,8 nm soit

entre 4 et 5 mailles de STO. Ainsi la proportion de TiOx détectée dans le pic de photoémission Ti3p

ne peut pas être directement reliée à une proportion de lacunes d’oxygène en surface. Seule une série de

mesures réalisées à différents angles d’analyse ou à différentes énergies de photons incidents permettrait

de déterminer cette proportion.

Les deux graphiques de la figure III.18 montrent l’évolution des différentes composantes de Ge et Ti en

fonction de l’état de surface du STO.

Figure III.18 – Courbes d’évolution (a) de la quantité totale de Ge (noire), des liaison TiC (rouge), du rapport
GeOx/Ge0 (bleue) et de la quantité totale de Ge0 (vert foncée), et (b) des environnements Ge+ (verte), Ge2+ (orange) et
Ge3+ (rose) en fonctions de la proportion de sous-oxydes de Ti, TiOx/Titotal, à la surface de l’échantillon.

Dans la partie hachurée à gauche, correspondant à une très faible quantité de sous-oxydes de Ti, on

retrouve le résultat indiquant une absence d’adhésion du Ge. Cette très faible quantité de sous-oxydes

indique un environnement TiO2. Pour cet environnement, aucune composante du Ge n’est détectée.

Au delà de 10 % de TiOx, les composantes de Ge ne sont plus nulles. Les six points de mesure corres-

pondant à des environnements TiOx supérieurs à 10 %, peuvent être séparés en deux groupes (les deux

zones hachurées). Un groupe de points autour d’une proportion de 15 % de sous-oxydes et un groupe de

points avec 30 à 35 % de sous-oxydes.
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Ce fait est intéressant puisqu’il montre l’existence de configurations stables « discrètes » de la surface de

STO. Ces points, pris aléatoirement sur la surface se regroupent autour de proportions bien déterminées

de sous-oxydes.

Ces trois environnements sont donc interprétés comme correspondant aux trois reconstructions de surface

présentées précédemment. A très faible quantité de sous-oxydes, la surface est non reconstruite (1 × 1).

Pour environ 15 % de sous-oxydes de Ti, la surface est probablement dans une configuration (2 × 1)+(1

× 2). Enfin, avec 30 à 35% de TiOx, on est dans le domaine de stabilité de la reconstruction
√
5x

√
5R26,6°.

Dans le domaine identifié comme la reconstruction (2 × 1), le Ge adhère fortement (voir courbe noire

figure (a) III.18) et sous forme d’un dépôt tri-dimensionnel comme le montre les courbes de proportion

GeOx/Ge0 (la quantité GeOx faisant référence aux liaisons Ge-O correspond à l’environnement interfacial

du Ge ; Ge0 correspond aux liaisons Ge-Ge soit l’environnement massif du Ge) et de quantité totale de

Ge0 (bleue et vert foncée). On remarque par ailleurs (sur le graphique labellisé (b)) que l’augmentation

du taux de collage du Ge dans cette région se traduit par une augmentation, en parallèle, de toutes les

composantes de Ge : Ge+ (verte), Ge2+ (orange) et Ge3+ (rose).

Enfin dans la troisième région, correspondant à l’environnement chimique de la reconstruction
√
5x

√
5R26,6°,

la quantité totale de Ge décroit. En réalité, la quantité totale de Ge reste constante pour un taux de

TiOx de 30 % puis décroit par la suite. Cette décroissance n’est donc pas le fruit de la reconstruction
√
5x

√
5 mais est concomitante de la hausse brutale de la composante TiC (courbe rouge). La présence

importante de lacunes d’oxygène rend la surface particulièrement réactive et conduit les Ti de surface à

former des liaisons avec des impuretés (C). Il semble donc que le carbone perturbe l’adsorption du Ge

dont le taux de collage décroît alors. On peut noter que toutes les composantes du Ge ne sont pas affectées

de la même manière par l’apparition des liaisons TiC. La chute du taux de collage du Ge (courbe noire)

est essentiellement due à la chute de la quantité de Ge dans un environnement chimique Ge2+ et Ge3+

(courbes orange et rose). La quantité de Ge+ (verte) reste constante, indiquant un taux de collage du Ge

avec une interface de type Ge+ inchangé. On note, enfin, que le changement de reconstruction de surface

a aussi pour conséquence un plus fort mouillage du Ge sur le STO. La courbe bleue sur la figure III.18

montre que le rapport Ge(interface)/Ge(volumique) augmente continûment alors que la quantité de Ge0

c’est-à-dire de liaisons Ge-Ge décroît avec la quantité de lacunes d’oxygène sur la surface reconstruite
√
5x

√
5R26,6°.
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III.3.3 Bilan de la réactivité de la surface de STO vis-à-vis du Ge

En conclusion, on retrouve l’influence déterminante de la surface de STO sur le dépôt de Ge. En

particulier, la surface doit être activée par la désorption d’une partie des O de surface pour permettre le

dépôt de Ge.

– Le Ge forme avec la surface de STO des liaisons Ge-O.

– La surface TiO2 n’est pas réactive. La surface reconstruite (2 × 1) double couche (cf. III.2.5.2) est

rendue réactive par la présence d’O faiblement liés et par un transfert de charge entre les oxygènes et

les titanes de surface.

– La surface, très lacunaires en O, reconstruite (
√
5x

√
5R26,6°), est très réactive. Le Ge adhère à cette

surface.

– Différents environnements chimiques d’interface pour le Ge ont été identifiés. Ils se comportent tous

de la même manière sur la surface (2 × 1). Le dépôt mouille de plus en plus quand la réactivité de la

surface augmente.

– L’adhésion du Ge est limitée par l’adhésion concurrente de C via des liaisons TiC. Cependant, l’ad-

sorption de C sur la surface (
√
5x

√
5R26,6°) affecte davantage l’environnement Ge2+ que Ge+.

III.3.4 Calculs ab initio sur l’adhésion du Ge

A la suite de la caractérisation de la reconstruction (2 × 1) double couche du STO, l’équipe de l’IEMN

partenaire du projet COMPHETI s’est penchée sur l’adhésion du Ge163. Ces calculs ab initio de l’énergie

d’adhésion d’un atome de Ge en fonction de sa position précise dans la maille de surface (2 × 1) ont

permis de mettre en évidence un grand nombre de points d’adhésion possibles. Des considérations géo-

métriques ainsi que des calculs de relaxation après adhésion ont réduit ce nombre à 4 sites d’adsorption

(cf. fig. III.19).

La similitude entre les positions stables d’adsorption du Ge et le potentiel d’énergie de surface montre

clairement l’influence de la structure de la surface sur l’adhésion du Ge (voir fig. III.19 (a) et (b)). En

particulier, la position la plus stable car présentant l’énergie d’adsorption la plus haute (nommée B34

sur la figure III.19 (b) et (c)) est une position « bridge » entre deux oxygènes « flottants » de la surface

(fig. III.19 (d)). Cette configuration pourrait correspondre à un environnement Ge2+ pour les atomes

de Ge d’interface. Ces résultats sont à mettre en relation avec la cartographie de l’échantillon indiquant

clairement une adhésion favorisée par la reconstruction (2 × 1).
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Figure III.19 – Maille de surface de STO(001) (2 × 1) double couche. (a) Potentiel d’énergie de surface. (b) Sites d’adhé-
sion du Ge : toutes les positions d’adhésion initiales (cercles verts) sont ramenés à 4 sites d’adsorption (croix bleues)163.
Les atomes O sont en rouge et les Ti en gris. Le tableau (c) regroupe les 4 positions stables et leurs énergies d’adsorption.
(d) description de la position la plus stable d’adsorption du Ge.

Par la suite, nous travaillerons donc avec une surface terminée TiO2 reconstruite (2 × 1). La prépa-

ration des substrats de STO impliquera donc toujours une préparation chimique pour la terminaison (cf.

§III.1) et un recuit à 700 °C pendant 45 min (cf. §III.2) pour nettoyage et reconstruction de la surface.
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III.4 Conclusion

Cette étude de la surface du STO nous a permis de mieux comprendre les paramètres et conditions

de formation des différentes terminaisons et reconstructions de surface et leur importance pour le dépôt

de Ge. Nous avons, en particulier, mis en évidence le lien entre surface TiO2 (2 × 1) double couche et

adhésion du Ge et décrit cette surface :

– La terminaison TiO2 est plus stable que SrO dans un environnement lacunaire en O, et la reconstruction

(2 × 1) double couche est énergétiquement moins favorable que la surface non reconstruite. La surface

reconstruite (2 × 1) est donc plus réactive que la surface non reconstruite.

– La surface de STO traitée chimiquement et terminée TiO2 reste non reconstruite après recuit jusqu’à

600 °C, est reconstruite (2 × 1) après recuit à 700 °C et devient reconstruite
√
5x

√
5R26,6° après recuit

de 45 min au delà de 900 °C.

– La surface TiO2 (2 × 1) observée expérimentalement correspond au modèle décrit par Erdmann et al.141

avec une terminaison double couche TiO2. Cette surface comprend des O faiblement liés impliquant

un transfert de charges négatives des O de surface vers les Ti visibles en photoémission.

– L’adhésion du Ge sur le STO se fait via des liaisons Ge-O. Cette adhésion n’est possible que sur une

surface reconstruite (2 × 1) "activée" grâce au transfert de charge dans la double couche qui rendent

les O de surface réactifs. Le Ge n’adhère pas sur la surface non reconstruite et son taux de collage est

limité par la compétition avec l’adsorption de C sur la surface fortement lacunaire en O reconstruite
√
5x

√
5R26,6°.

Dans le chapitre suivant, nous nous intéressons au dépôt de Ge en lui-même, et, en particulier, aux

questions d’orientations cristallines, de morphologie des îlots et de physico-chimie d’interface.
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IV.1. Croissance et orientations cristallines

L’objectif de ce chapitre est d’établir une corrélation entre la chimie de l’interface Ge/STO, déjà

analysée au chapitre précédent, et l’orientation cristalline des îlots de Ge. Dans une première partie nous

présenterons l’influence des conditions de croissance sur l’orientation cristalline du dépôt de Ge et sur

sa morphologie. Puis, dans une deuxième section, nous ferons le lien entre l’organisation de l’interface

en terme de liaisons chimiques et l’observation de ces différentes orientations cristallines. Enfin, nous

étudierons, pour les îlots de Ge, la morphologie de chacune des orientations cristallines. Ces études, qui

seront comparées au cas InP/STO, seront exploitées pour mieux comprendre les spécificités de l’interface

Ge-STO.

IV.1 Croissance et orientations cristallines

IV.1.1 Mode de croissance

Sur un substrat de STO terminé TiO2 reconstruit (2 x 1) porté à 500 °C, 12MC de Ge ont été déposées

à la vitesse de 3MC/min. La mesure RHEED in situ pendant le dépôt montre clairement une croissance

tridimensionnelle du type Volmer-Weber du Ge sur STO (cf. fig. IV.1 a). Ceci est confirmé par les images

de microscopie électroniques en transmission. On voit à l’AFM des îlots de Ge uniformément répartis à

la surface du substrat ((fig. IV.1 c). Les images TEM (b) et AFM (d) donnent une idée de la forme des

îlots qui sont clairement facettés.

Figure IV.1 – Îlots de Ge déposés sur STO : (a) cliché RHEED pendant la croissance, images (b) TEM et (c)(d) AFM
d’îlots de Ge sur STO.
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IV.1.2 Morphologie du dépôt

On cherche dans un premier temps à caractériser l’influence de la température de croissance sur le

dépôt de Ge et en particulier sur sa morphologie.

Une série de 5 échantillons a été réalisée dans les même conditions, le substrat préparé suivant les condi-

tions précédemment décrites (voir page 79). Le Ge a été déposé à une vitesse de 1 MC/min (calibrée à

l’aide d’une balance à quartz) pendant 8 min. Le bâti d’épitaxie de l’Institut des Nanotechnologies de

Lyon est équipé d’un filament placé derrière l’échantillon qui permet de le chauffer. La mesure de la tem-

pérature est effectuée par un thermocouple. Cette différence de techniques de chauffage et de mesure de

la température par rapport aux expériences réalisées aux synchrotrons (cf. page 72) explique une gamme

de température de travail peu comparable, et notamment, largement inférieure. Les échantillons ont été

réalisés à des températures de 250, 300, 350, 400 et 450 °C et les dépôts ont été caractérisés par RHEED

et AFM.

La figure IV.2 rassemble les images RHEED, mesurées en fin de croissance, ainsi que les images AFM (ex

situ) correspondantes. À partir des images AFM, la densité d’îlots (nombre d’îlots par µm2) a été extraite.

De plus, les hauteurs et diamètres moyens ont été déterminé à partir de mesures réalisées sur plusieurs

centaines d’îlots. Les distributions de taille ont été ajustées par des fonctions gaussiennes afin d’extraire

les tailles moyennes et les largeurs de distribution. L’évolution de la densité d’îlots, de la hauteur moyenne

et du diamètre moyen (à mi-hauteur) en fonction de la température de croissance est visible sur la figure

IV.3.

Figure IV.2 – Clichés RHEED et images AFM de dépôts de Ge/STO réalisés à 250 (a et f), 300 (b et g), 350 (c et h),
400 (d et i) et 450 °C (e et j).

Les caractérisations AFM montrent une densité d’îlots qui décroît avec la température. À 250 et 300

°C, la quasi-totalité de la surface est couverte par le dépôt de Ge. La densité d’îlots diminue jusqu’à 450

°C (2 îlots/µm2).
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À basse température, les hauteurs et diamètres moyens des îlots montrent des îlots petits pour une

grande densité de particules. Ces caractéristiques évoluent continûment jusqu’à 400 °C. Les îlots gros-

sissent en taille (hauteurs et diamètres moyens) et la densité diminue. Le dernier dépôt à haute tempé-

rature (450 °C) montre une très faible densité d’îlots et des îlots de petites tailles.

À basse température (250 °C), la diffusion des atomes de Ge à la surface de STO est limitée par la

faible température, ce qui favorise la formation d’une forte densité d’îlots (f).

À plus haute température (400 °C), la diffusion des atomes à la surface est beaucoup plus importante. Ceci

conduit à une plus faible densité d’îlots (i) mais de tailles sensiblement plus grosses comme les mesures

des diamètres et des hauteurs le confirment. Les dépôts réalisés à 300 °C (g) et 350 °C (h) s’inscrivent

dans cette logique et présentent des situations intermédiaires tant en terme de densité que de taille des

particules.

L’échantillon fabriqué à 450 °C (j) rompt avec cette tendance. Les chutes concomitantes de la densité et

de la taille des particules s’expliquent par des effets de ré-évaporation bien plus importants. Le taux de

collage du Ge, à cette température, chute.

Figure IV.3 – Densités, largeurs et hauteurs moyennes des îlots de Ge en fonction de la température de dépôt.

Enfin, les clichés RHEED de tous ces échantillons montrent des dépôts cristallins. La différence entre

les images de diffraction électronique, en particulier entre les échantillons réalisés à 300 °C (b) et à 400

°C (d), indique clairement une différence d’orientations cristallines des îlots de Ge.

À 250 °C, le diagramme RHEED est en accord avec une structure à tendance polycristalline, alors qu’à

300 °C, la structure est clairement épitaxiée avec une orientation (001) hors plan.

Au température de croissance plus élevées, 350°, 400° et 450 °C, les clichés RHEED sont en accord avec

un mélange d’orientations hors plan des îlots (001) et (111).
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IV.1.3 Orientations cristallines

Pour étudier plus précisément les orientations cristallines révélées par le RHEED, des figures de pôles

de ces échantillons ont été réalisées par diffraction de rayons X.

IV.1.3.1 Mesures expérimentales

Ces mesures ont été réalisées sur le diffractomètre Rigaku de l’INL, sans monochromateur, autour de

l’angle de Bragg 2θ = 26, 27°. Cet angle correspond à la réflexion 111 du Ge qui est la plus intense.

Figure IV.4 – Figures de pôle autour du pic Ge(111) pour 50 Å de Ge/STO déposés à (a) 250 °C, (b) 300 °C, (c) 350
°C, (d) 400 °C et (e) 450 °C.
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Étant donné la faible sélectivité angulaire utilisée pour cette expérience, on voit aussi sur les figures

de pôles, les réflexions 110 du STO (2θ = 32, 44°) à un angle χ = 45° sur les axes [100] (ω = −90°) et

[010] (ω = 0) repérés sur les images par la lettre S (voir fig. IV.4).

Le substrat STO possédant une symétrie 4 (voir chapitre III), seul un quart de l’espace réel a été scanné

avec un pas de 0,1° de 0 à 90° suivant l’angle ω (angle azimutal) et de 0,1° entre 0 et 90° suivant l’angle χ

(angle polaire). L’axe [010] du STO sera considéré par la suite comme l’axe de référence de la rotation de

l’échantillon ω = 0°. Ces figures de pôle permettent d’identifier clairement trois orientations cristallines

distinctes.

Le dépôt à 300 °C (fig. IV.4 b) montre une tache alignée sur l’axe <100> du substrat suivant ω (tache

b1). Ce pic de diffraction à χ = 54, 7° correspond à l’angle entre les axes <100> et <111> de la maille

cubique. Cette tache est donc la signature d’îlots de Ge orientés <001> hors plan avec un alignement dans

le plan de type Ge<110> // STO<100>. Sur ce même échantillon, on observe deux taches de diffraction

(taches b2 fig. IV.4 (b)) pour un angle polaire de χ = 78, 9° à environ ω = 35° et ω = 55° et une tache

(tache b3) à ω = 0° et χ = 15, 8°. Ces taches sont révélatrices d’une orientation cristalline Ge<221> hors

plan avec Ge<110> // STO<100> dans le plan.

Figure IV.5 – Schéma de principe des alignements dans le plan des mailles cristallines Ge(001) carrée et Ge(111)
hexagonale sur la maille STO(001) carrée.

On retrouve ces 3 jeux de taches (b1, b2 et b3) sur la figure de pôles (d), bien que beaucoup moins

intenses et on peut recueillir d’autres informations. Trois ensembles de trois taches de diffraction (taches

a2) sont visibles pour un angle polaire de χ = 70, 5°. Centrés sur les azimuts ω = 0°, ω = 30° et ω = 60°, ces

taches sont dues à une orientation cristalline Ge<111> hors plan. En effet, l’angle entre deux directions

<111> d’un cristal cubique est de 70,5°. Le Ge orienté (111) hors plan est caractérisé par une symétrie

d’ordre 6 dans le plan possédant donc six directions <111> à χ = 70, 5° (à des azimuts espacés de

60° chacun), ces trois ensembles de taches définissent donc deux domaines (cf. fig. IV.5) : les îlots avec

l’alignement dans le plan Ge[110]//STO[010] sont responsables des taches à ω = 0° et ω = 60° (taches

a21) et les îlots avec l’alignement Ge[110]//STO[100] sont responsables des taches à ω = 30° et ω = 90°

(taches a22). On a donc une croissance bi-domaine de Ge(111)/STO. La forme en triplet de chacun de

ces ensembles de taches des îlots Ge(111) hors plan sera discuté plus en détail au §IV.1.5.
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IV.1.3.2 Simulation

Pour confirmer ces résultats, on réalise une simulation complète de la figure de pôle d’un échantillon

de Ge sur STO avec les trois orientations cristallines identifiées : Ge(001), Ge(111) et Ge(221) à l’aide de

l’environnement Matlab MTEX167 (voir figure IV.6). On retrouve la symétrie 4 des taches de diffraction

des cristaux (001) et (221) et une symétrie 12 pour les îlots (111) correspondant à la symétrie 6 des

cristaux (111) épitaxiée sur un substrat à symétrie 4.

Figure IV.6 – Simulation MTEX167 d’une figure de pôle de la réflexion 111 du Ge pour des îlots orientés (001) (rouge),
(111) (bleu) et (221) (vert) hors plan.

La série d’échantillons étudiée en fonction de la température de dépôt montre bien une influence de

cette dernière sur l’orientation des îlots épitaxiés. À 300 °C, le dépôt est orienté (001) et la figure de

pôle fait apparaître des tache de diffraction de cristaux orientés (221). À 350 °C et 400 °C l’intensité des

taches de diffraction de ces orientations diminuent et dans le même temps on voit apparaître des îlots

orientés (111). Il y a donc une transition entre 300 et 400 °C. À 450 °C, la température est à l’origine

d’une chute du taux de collage (cf. section IV.1.2) il n’y a donc plus aucunes traces de Ge. À l’inverse,

à basse température, toutes les orientations précédemment citées sont visibles. De plus, on observe un

anneau de diffraction autour de la valeur de χ = 70°, ce qui évoque un dépôt très peu texturé et des

îlots de Ge à tendance polycristalline. La présence de cet anneau, qui est en accord avec une texture de

fibre est discutée par la suite (cf. section IV.1.5). Ces résultats sont compatibles avec les clichés RHEED

précédemment décrits (voir figure IV.2).

88



IV.1. Croissance et orientations cristallines

IV.1.3.3 Systèmes III-V/STO et température de croissance

On peut, d’autre part, comparer ces résultats aux systèmes InP/STO114, 117 et GaAs/STO106.

Tout d’abord, dans un article de Cheng et al. publié en 2009117, une étude des défauts dans des îlots

d’InP(001) déposés sur les même substrats reconstruits (2 x 1) que ceux présentés dans cette thèse a

permis d’identifier des macles suivant les plans {111} de l’InP. La figure de pôle présentée dans cet article

est en tout point similaire à notre figure expérimentale IV.4 (b). Les cristaux orientés hors plan suivant

la direction <221> sont interprétés comme résultant du maclage de l’InP orienté (001) suivant des plans

{111} (voir (a) fig. IV.7). De la même manière, dans notre étude, la présence concomitante de ces cristaux

orientés (221) avec l’orientation cristalline (001) confirme que les taches de diffraction à χ = 15, 8° et

χ = 78, 9° sont la signature des domaines maclés des îlots orientés (001). La figure IV.7 (b) montre un

îlot de Ge(001)/STO(001) contenant une macle.

Figure IV.7 – (a) Schéma de formation d’une macle suivant un plan 111117 et (b) image STEM en champ clair d’un
îlot de Ge(001) maclé. Les traits rouges indiquent le chemin emprunté par des plans {111} qui traversent le domaine maclé.

La formation de macles pendant la croissance est probablement facilitée par la formation de facettes

{111} sur les îlots de semi-conducteurs. La morphologie des îlots de Ge est discutée de manière plus

approfondie dans la suite de ce chapitre (cf. section IV.3). Les structures cristallines similaires entre InP

et Ge permettent de penser que les domaines orientés (221) ont la même origine dans les deux cas.

Ensuite, les articles de Saint-Girons et al.106, 114–116 publiés récemment montrent successivement sur

les systèmes InP/STO et GaAs/STO une compétition entre les orientations cristallines (001) et (111).

Ces articles montrent l’influence de la température, de la surface du substrat ainsi que de la pression d’élé-

ments V dans l’orientation cristalline des III-V/STO. Les systèmes ne sont pas directement comparables

puisque justement les composés III-V ont des mailles composées de deux atomes de natures différentes

(un élément III et un élément V) ce qui rajoute un degré de liberté dans l’ajustement des conditions de

croissance.
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Le couple Ge/STO montre donc en fonction de la température de croissance deux orientations cris-

tallines préférentielles. À basse température (300 °C) le système croît (001) sous forme d’îlots petits et

denses présentant donc une grande interface avec le substrat et relativement peu de surfaces libres. À

haute température (400°), les conditions de croissance favorisent l’orientation (111) et des îlots plus gros

et moins denses. Ce dépôt présente donc comparativement moins d’interface avec le substrat et davan-

tage de surface. Le lien ainsi observé entre l’orientation cristalline et la morphologie du dépôt trouve son

explication dans les énergies relatives d’interface et de facettes libres et est décrit plus en détail dans la

partie IV.3.1.

IV.1.4 Relations d’épitaxie entre Ge et STO

IV.1.4.1 Réseaux de coïncidence des différentes orientations cristallines

Des expériences complémentaires ont été effectuées sur l’installation INS de la ligne BM32 du syn-

chrotron ESRF en collaboration avec N. Blanc, T. Zhou, V. Favre-Nicolin et G. Renaud. Un dépôt de

5 Å de Ge réalisé à 430 °C et à une vitesse de 1,2 Å/min a été étudié par diffraction de rayons X en

incidence rasante. À cette température et cette vitesse de dépôt, les mesures préliminaires au RHEED

semblent indiquer un mélange des orientations Ge(001) et Ge(111). Le faisceau incident avait une énergie

de hν=11,043 keV et un angle d’incidence α=0,22°. Une large cartographie de l’espace réciproque est

présentée sur la figure IV.8 (a) en échelle logarithmique pour l’intensité et en coordonnées (h,k,l=0) de

l’espace réciproque associées à la maille du STO (a=3,905 Å).

Figure IV.8 – (a) Cartographie de l’espace réciproque d’îlots de Ge après une croissance à 430 °C sur STO. Spectres de
diffraction à plus haute résolution des taches de Bragg (b) STO 220 suivant l’axe [110] et (c) STO 040 suivant l’axe [010].
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Les taches de diffraction particulièrement intenses aux positions h,k entiers correspondent aux ré-

flexions du substrat de STO. Malgré l’échelle logarithmique, la contribution du Ge est difficilement

visible, c’est pourquoi des spectres à plus haute résolution ont été effectués autour des positions des pics

de Bragg du substrat STO 040 et 220 (repérés par les cercles rouges sur la figure IV.8 (a) et affichés

figure IV.8 (b) et (c)). On identifie à l’aide de ces spectres de diffraction trois orientations cristallines du

Ge/STO.

La détection de la réflexion Ge 400 le long de l’azimut <110> du STO (figure IV.8 (b)), couplée avec un

scan en rotation montrant une symétrie 4 de cette tache de diffraction confirme l’orientation cristalline

hors plan Ge(001). On retrouve pour ces cristaux l’alignement dans le plan Ge[110]//STO[100] avec le

pic de diffraction Ge 440 sur la figure (c). Les îlots orientés (001) hors plan sont donc décrits par le triplet

de directions (Ge[110]//STO[100] ;Ge[-110]//STO[010] ;Ge[001]//STO[001]).

Figure IV.9 – Schémas des relations d’épitaxie du Ge/STO : Ge(001)/STO(001) (a) dans le plan et (b) hors plan ;
Ge(111)/STO(001) (c) dans et (d) hors plan ; Ge(112)/STO(001) (e) dans et (f) hors plan (Atomes de Ge (vert), de Ti
(gris) et d’O (rouge)).

Sur cette même figure (c) les pics de diffraction Ge 333 et Ge 422 sont révélateurs de deux autres

orientations cristallines. L’alignement dans le plan Ge[211]//STO[100] couplé à 90° avec l’alignement

Ge[110]//STO[010] est la signature de l’orientation hors plan Ge(111) déjà observée sur les figures de pôle.

Cette orientation est décrite par le triplet (Ge[211]//STO[100] ;Ge[110]//STO[010] ;Ge[111]//STO[001]).

Enfin, la détection de la réflexion Ge 333 le long de l’azimut <100> du STO est la signature d’une

orientation hors plan Ge(112). Dans ce cas, le système Ge(112)/STO(001) donne dans le plan, la relation

d’alignement Ge[110]//STO[010]. Cela conduit au triplet de directions suivant pour la description de

cette orientation : (Ge[111]//STO[100] ;Ge[110]//STO[010] ;Ge[112]//STO[001]).
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Ces trois orientations cristallines du Ge sur substrat de STO sont schématisées sur la figure IV.9.

On peut noter que ces trois orientations cristallines possèdent une direction commune. L’alignement dans

le plan Ge<110>//STO<100> (axe vertical sur les figures IV.9 (a), (c) et (e)) est commun aux trois

orientations des cristaux de Ge. Suivant cet axe, la relation d’épitaxie donne un désaccord paramétrique

de 2,43 % .

Les îlots orientés (001) hors plan présentent la particularité d’avoir la relation d’épitaxie ainsi dé-

finie suivant les deux directions du plan. En effet pour cette orientation, on a bien, dans le plan,

Ge[110]//STO[100] et Ge[-110]//STO[010]. La coïncidence entre le réseau du Ge et celui de la surface de

STO(001) est donc bien définie. Le désaccord paramétrique est de 2,43 % suivant les deux axes.

Dans le cas d’îlots orientés (211), on a dans le plan, l’alignement Ge[111]//STO[100]. Suivant cette orien-

tation, une coïncidence entre réseau de Ge et de STO a été identifiée. Elle met en coïncidence 5 distances

inter-réticulaires 100 du STO avec 2 distances inter-réticulaires 111 du Ge. Le désaccord paramétrique

est de 0,36 % selon cet axe. Cette direction d’épitaxie n’est cependant pas extrêmement favorable car elle

laisse un grand nombre de liaisons pendantes à l’interface.

En revanche, pour les îlots orientés (111), aucune coïncidence n’a pu être identifiée entre les réseaux du

Ge et du substrat le long de l’azimut 211 du Ge. Ceci suggère que les îlots d’orientation Ge(111) sont

plus faiblement liés au STO que les îlots Ge(001).

IV.1.4.2 Axiotaxie du dépôt de Ge sur STO

Une fois les relations d’épitaxie entre Ge et STO décrites, et en constatant qu’il existe une direction

d’épitaxie dans le plan, commune à toutes les orientations du Ge, reprenons les figures de pôle présentées

précédemment (cf. figure IV.4).

La figure de pôle correspondant à un dépôt de 5 nm de Ge réalisé à 350 °C est représentée de nouveau

sur la figure IV.10 (a). À cette température, nous avons identifié deux orientations cristallines hors plan :

Ge(001) et Ge(111).

On remarque, d’autre part, que les îlots orientés (111) montrent une légère texture de fibre qui se pré-

sente sur cette figure de pôle comme un cercle concentrique de coordonnée χ = 70, 5° (voir le paragraphe

suivant IV.1.5).

Sachant que la direction d’épitaxie Ge<110>//STO<100> est commune à toutes les orientations d’îlots,

nous proposons d’étudier ce que serait une texture de fibre autour de cette direction dans le plan. Ce

type de texture, correspondant à une texture de fibre selon un axe différent de l’axe vertical, est appelé

axiotaxie. Cette forme d’orientation particulière des cristaux sur un substrat fait l’objet d’études dans la

littérature depuis 2003168.
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Nous dressons une simulation de la figure de pôle (autour de la réflexion 111) d’un échantillon présen-

tant une axiotaxie définie par les axes Ge[110]//STO[100] et Ge[-110]//STO[010]. Une texture de fibre

(correspondant à une direction d’axiotaxie hors plan [001]) est ajoutée à la simulation et le résultat est

présenté figure IV.10 (b).

Figure IV.10 – Figure de pôle autour de la réflexion 111 du Ge (a) pour 5 nm de Ge déposés à 350 °C et (b) simulation
d’une texture d’axiotaxie autour des axes [100], [010] et [001] du STO.

On retrouve bien le cercle concentrique correspondant à la texture de fibre des îlots orientés (111),

autour de l’axe de croissance. On peut observer aussi deux autres arcs de cercle (indiqués par deux flèches)

et une droite traversant la figure de pôle à l’azimut [010] (aussi indiquée par une flèche). Cette droite,

ainsi que l’arc de cercle qui lui est opposé, sont tous les deux dûs à l’axiotaxie des îlots de Ge, c’est à

dire à une texture de fibre « hors axe » de croissance du Ge, autour de la direction [100] du STO, alignée

avec la direction [110] du Ge (notés tous les deux A1[100]). Le deuxième arc de cercle noté A2[010] est

dû à l’axiotaxie suivant l’axe Ge[-110]//STO[010]. Ces trois phénomènes sont clairement visibles sur la

figure de pôle expérimentale (notés A1 et A2 et indiqués par les même flèches) indiquant un léger effet

d’axiotaxie des îlots de Ge autour des directions Ge<110>//STO<100>.

On remarque également sur les données expérimentales (cf. figure IV.10 (a)), que les anneaux associés

à l’axiotaxie dans le plan semblent texturés. Toutes les orientations suivant la rotation autour de l’axe

d’axiotaxie ne sont pas équiprobables. Des mesures plus résolues, avec un meilleur rapport signal sur

bruit seraient nécessaires pour approfondir cette étude.

Par ailleurs, les positions des taches de diffraction correspondant aux orientations (001) et (111) sont clai-

rement identifiées comme des positions spécifiques de cette texture (localisées par des cercles pointillés

sur la simulation et avec les même labels que précédemment cf. figure IV.4).
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Le dépôt de Ge sur STO présente une axiotaxie suivant les directions Ge<110>//STO<100>. Cette

direction, commune à toutes les orientations cristallines du Ge, correspond à la direction selon laquelle

l’adhésion est vraisemblablement la plus forte. Les orientations cristallines présentées par le Ge sont donc

les orientations, autour de cet axe, qui minimisent l’énergie d’interface et présentent la coïncidence la

plus « efficace » entre le réseau du Ge et celui du STO à l’interface.

IV.1.5 Texture des îlots orientés (111)

Les figures de pôles (cf. fig. IV.4 (a), (c) et (d)) de Ge(111) montrent que les taches associées à ces

îlots ne correspondent pas à un pic de Bragg unique mais présentent un triplet de taches.

Des coupes azimutales (à l’angle χ = 70, 5°) des figures de pôles présentées figure IV.4 montrent claire-

ment le triplet de pics de diffraction aux angles ω=0°, ω=30° et ω=60° correspondant aux îlots Ge(111).

Le pic central est le plus intense, et est placé à l’angle ω correspondant à l’alignement Ge[110]//STO[100].

Les deux pics satellites, moins intenses, sont décalés de plus ou moins 3,0°.

Ce décalage n’est pas propre à cette tache de diffraction. Toutes les taches de diffraction associées à cette

orientation d’îlots montrent deux satellites désorientés dans le plan.

Figure IV.11 – Coupes azimutales des figures de pôles présentées fig. IV.4 à l’angle polaire χ=70,5° (mesures réalisées
ex-situ sur le diffractomètre Smartlab de Rigaku à l’INL).

Pour observer la formation de cette désorientation des îlots Ge(111) en fonction de la taille des îlots,

la tache de diffraction 220 du Ge a été mesurée, in situ, tout au long de la croissance de Ge/STO sur la

ligne BM32 de l’ESRF. Le Ge a été déposé à la vitesse de 6 Å/min pour une température du substrat de

490 °C. Les résultats sont rassemblés sur la figure IV.12.
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On retrouve bien le pic principal à l’angle azimutal attendu ω=0° dès 3 Å d’épaisseur équivalente de

Ge. Les pics satellites apparaissent à partir de 4 Å de dépôt soit environ 1,5 monocouches. La mesure des

angles ω de ces pics satellites indiquent qu’ils ne bougent pas. Les îlots croissent directement avec une

désorientation dans le plan de 3,2° par rapport à l’orientation Ge[110]//STO[100]. Par ailleurs, le fond

de ces scans azimutaux croît dans le même temps pour tout angle ω. Ce fond correspond à des îlots de

Ge(111) pivotés dans le plan et est visible sous la forme d’un anneau de diffraction sur la cartographie

réalisée précédemment (entre les flèches sur la fig. IV.8). Cet anneau, est la conséquence d’une texture

dite « de fibre » des îlots orientés (111) hors plan (voir page 92).

Figure IV.12 – Courbes azimutales des taches de diffraction Ge 220 dans le plan pour des îlots orientés (111) hors plan
en fonction du temps de dépôt (mesures réalisées in-situ pendant la croissance sur la ligne BM32 de l’ESRF).

Cette expérience, et en particulier la présence d’une texture de fibre, tend à montrer une faible énergie

d’interface entre Ge(111) et substrat de STO. Au contraire des îlots orientés (001) dont la relation d’épi-

taxie est clairement défini suivant deux directions orthogonale du plan, les îlots (111) présente une faible

coïncidence entre leur réseau dans le plan et le substrat notamment à cause de leur symmétrie hexago-

nale. Ceci a pour conséquence, que des îlots présentant une orientation hors plan (111), se retrouvent

complètement désorientés dans le plan et sans direction d’épitaxie. Ces îlots complètement désorientés et

sans réseau de coïncidence avec le substrat sont donc vraisemblablement faiblement liés avec celui-ci. On

peut donc supposer qu’ils montrent une faible adhésion.

Nous n’avons pu déterminer l’origine de la présence du triplet pour les îlots orientés (111), mais il peut

être simplement lié à des considérations géométriques, comme pour le système InP/STO décrit dans un

article de Saint-Girons et al.105.
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IV.2 Chimie d’interface du système Ge/STO

Nous avons pu observer, par diffraction de rayons X que le Ge présentait plusieurs orientations cris-

tallines différentes. En particulier, les îlots de Ge orientés (001) hors plan et orientés (111) hors plan

sont très majoritaires aux conditions de température et de pression auxquels nous travaillons. Nous al-

lons désormais essayer de voir comment se présentent localement les interfaces Ge(001)/STO(001) et

Ge(111)/STO(001) et l’influence que cela a sur les liaisons chimiques d’interface.

IV.2.1 Environnements chimiques d’interface

Dans la mesure où la spectroscopie de photoémission donne une information sur les liaisons chimiques

et l’environnement chimique des atomes, cette technique est adaptée pour l’étude des liaisons d’interface.

Dans notre système, c’est en particulier la liaison Ge-O (cf. section III.3) qui va nous informer sur la

nature de l’interface entre le Ge et le STO.

Un dépôt de Ge de 0,5 MC a été réalisé à la vitesse de 0,1 MC/min. et à la température de 550 °C

sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL. Une mesure XPS haute résolution du niveau de c ?ur Ge3d

est présentée sur la figure IV.13. Ce pic de photoémission du Ge possède un doublet du au couplage

spin-orbite. Les pics 3d5/2 et 3d3/2 sont séparés de 0,585 eV et ont un ratio d’intensité de 0,58125.

Figure IV.13 – Spectre haute-résolution du niveau de coeur Ge3d pour un dépôt de Ge réalisé à 550 °C.

On retrouve dans ce spectre du Ge3d quatre environnements différents. Un pic principal intense à

une énergie de liaison E=32,6eV est interprété comme étant le pic de Ge3d5/2 de niveau d’oxydation

0125, 164, 169, correspondant aux liaisons Ge-Ge. Les pics d’intensités variables positionnés en E=33,3eV ,

E=34,4eV et E=35,3eV sont respectivement identifiés125, 164, 169 comme étant les pics Ge3d5/2 de niveaux

d’oxydation I (Ge+), II (Ge2+) et III (Ge3+) faisant donc tous les trois référence à des liaisons Ge-O.
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On repère donc clairement sur ce spectre, que les atomes de Ge à l’interface peuvent prendre différents

environnements. On distingue trois environnements d’interface Ge+, Ge2+ et Ge3+ correspondant à des

liaisons Ge-O et un pic correspondant au volume des îlots de Ge : Ge0.

IV.2.1.1 Environnement chimique et orientation cristalline

Le Ge (cf. section I.5.2.2) possède une structure de type diamant. Cela implique que chaque atomes

de Ge est entouré de 4 premiers voisins selon une structure tétrahédrique. Or, à la surface du substrat,

les atomes de Ge se lient avec les atomes d’O du STO comme nous l’avons vu au chapitre III.3. En

fonction de la facette présentée au substrat par le cristal de Ge, le nombre de liaisons pendantes de Ge

et l’organisation des tétrahèdres sur cette facette va intervenir dans la formation de l’interface.

Figure IV.14 – Tétrahèdre de Ge d’une facette Ge(001) en contact avec une surface TiO2.

Une facette (001) d’un composé de maille diamant présente deux liaisons pendantes par atome. Dans

cette configuration (voir figure IV.14), un atome de Ge d’interface est lié à deux O de surface et deux

atomes de Ge de volume.

Figure IV.15 – Tétrahèdre de Ge d’une facette Ge(111) en contact avec une surface TiO2.

Dans le cas d’une facette suivant un plan (111), deux configurations existent. Le plan (111) coupe

le tétrahèdre de Ge en laissant d’un côté une liaison et de l’autre 3 liaisons. La possibilité de laisser 3

liaisons pendantes de Ge à la surface étant énergétiquement défavorable, on considère uniquement le cas

de trois liaisons avec des Ge volumiques et d’une liaison pendante pour chaque atome de Ge de surface

(cf. fig. IV.15).
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En plus d’avoir une influence sur l’énergie des facettes (densité d’atomes et nombre de liaisons pendantes

différents) et sur l’énergie d’interface (nombre de liaisons Ge-O et relation d’épitaxie différents), la diffé-

rence d’orientation donne aux atomes de Ge d’interface un environnement chimique spécifique. On peut

donc s’attendre à visualiser une signature chimique de l’orientation cristallographique du Ge.

IV.2.2 Expérience de désorption en température

Pour obtenir une information sur les énergies d’interface et en particulier sur les énergies de liaisons

Ge-O, une expérience de désorption programmée en température a été mise en place de manière à déter-

miner l’énergie d’activation de la liaison Ge-O.

En réalité, deux expériences similaires ont été réalisées pour coupler informations chimiques et cristallo-

graphiques. L’une, sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL, a permis de réunir des informations sur

la physico-chimie d’interface par mesure en temps réel de spectres de photoémission. L’autre, à l’INL, a

permis de collecter des informations sur la cristallographie du dépôt par enregistrement du signal RHEED

pendant l’expérience. Les résultats sont comparés dans cette partie.

IV.2.2.1 Principe expérimental

Dans un premier temps, un échantillon de 20nm d’épaisseur de STO/Si a été fabriqué à l’INL selon une

procédure bien établie72 et avec une terminaison TiO2. Cet échantillon n’a pas subi la même procédure

de bain chimique à base de HF qu’utilisée jusqu’à présent car le dépôt STO sur Si se révèle trop fragile.

Néanmoins, un simple recuit sous vide ajusté par un contrôle précis de l’état de surface par RHEED et

XPS permet d’obtenir la même surface terminée TiOx reconstruite (2 x 1) et lacunaire en oxygène.

Sur cet échantillon, 0,5 MC de Ge a été déposée au synchrotron SOLEIL (ligne TEMPO) à température

ambiante.

Par la suite, cet échantillon a été recuit depuis la température ambiante jusqu’à 800 °C à la vitesse

de 80 °C/min. Durant toute la désorption du Ge de la surface, des mesures ultra-rapides (de l’ordre de

un spectre par seconde), en temps réel, du pic de photoémission Ge3d ont été enregistrées. Les résultats

sont compilés sur la figure IV.16. On y distingue 6 zones aux caractéristiques différentes. Les spectres

sommés sur chacune de ces 6 zones sont rassemblés sur la figure IV.17. Sur les spectres ainsi obtenus, on

retrouve les composantes précédemment identifiées (cf. partie IV.2.1).
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Ainsi, la figure IV.16 se comprend comme l’évolution relative de chacune de ces composantes Ge0,

Ge+, Ge2+ et Ge3+ en fonction de la température de recuit. La position du maximum de chacune de ces

composantes est indiquée en pointillé sur la figure IV.16.

Figure IV.16 – Évolution du niveau de cœur Ge3d pendant le processus de désorption du Ge en fonction de la
température de recuit.

On remarque immédiatement sur la figure IV.17 l’évolution des quatre environnements des atomes

de Ge. À basse température (0 °C < T < 250 °C) les atomes de Ge sont principalement répartis entre

les composantes Ge0 et Ge3+. Dans la zone 2 (250 °C < T < 350 °C), la composante Ge3+ commence

à diminuer au profit de la composante Ge2+. Le 3e graphe (350 °C < T < 400 °C) montre un échange

de position dominante entre Ge2+ et Ge+ et dans le même temps la disparition de la composante Ge3+.

Dans la zone 4 (400 °C < T < 450 °C), le Ge+ s’affirme comme l’environnement majoritaire et le Ge2+

achève de décroître.

Dans la gamme de température [450 °C,580 °C], le Ge+ décroît brutalement, la composante Ge volumique

augmente pour la première fois depuis le début de l’expérience et le Ge2+ semble stabilisé dans une faible

proportion. Enfin, pour T > 580 °C seules restent les composantes Ge2+ et Ge0 qui disparaissent avec la

désorption totale du Ge au-delà de 700 °C.
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Figure IV.17 – Spectres XPS du niveau de coeur Ge3d obtenus par sommation des spectres de la fig. IV.16 sur chaque
plage de température considérée.

IV.2.2.2 Lien entre chimie d’interface et cristallographie

Un échantillon STO/Si réalisé dans les mêmes conditions que précédemment a été utilisé comme

substrat et 0,5MC de Ge a été déposée à température ambiante dans un bâti d’épitaxie équipé d’un

système RHEED. La désorption du Ge par recuit depuis la température ambiante jusqu’à 800 °C a été,

cette fois, suivie par diffraction électronique de surface.

100



IV.2. Chimie d’interface du système Ge/STO

Le signal RHEED de l’échantillon suivant l’azimut [100] du STO a été enregistré durant toute la procédure

de désorption. Des images caractéristiques de chaque plage de température définie §IV.2.2.1 sont extraites

du film et affichées sur la figure IV.18.

Figure IV.18 – Évolution du signal RHEED de l’azimut STO[100] pendant le processus de désorption du Ge (du froid
(a) vers le chaud (f)).

Des coupes de ces images, suivant l’axe hors plan de l’échantillon, permettent de visualiser des profils

d’intensité correspondant à la diffraction de l’échantillon selon l’axe STO[001]. Ces coupes (cf. figure

IV.19) montrent l’évolution de l’intensité diffractée en fonction de l’augmentation de la température (de

la température ambiante (a) jusqu’à (f) T > 800 °C). À partir du cliché RHEED du substrat STO, on

peut remonter à la dimension de l’espace réciproque affichée sur la caméra (q en Å−1) et tracer ainsi

l’intensité diffractée en fonction du vecteur de diffusion q (axe des abscisses sur la figure IV.19). De là,

on peut indexer chaque tache de l’image RHEED. Les réflexions de Bragg ainsi indexées sont notées

sur les figures IV.18 et IV.19. (Attention à la double flèche pointillée sur la fig. IV.19 qui n’est pas une

tache diffractée mais qui indique la position du cercle de diffusion du faisceau transmis bien visible sur

les images (a), (b) et (c) figure IV.18, indiqué par une flèche)

L’indexation du cliché RHEED de cet échantillon au cours du temps permet d’identifier l’apparition

et la disparition successives de trois orientations cristallines du Ge. On repère dans un premier temps les

orientations cristallines hors plan Ge(111) et Ge(110) (fig. IV.18 (a) et IV.19 zone 1). Puis, on observe

l’apparition progressive de l’orientation Ge(001) dans les zones 2, 3 puis 4 (IV.18 b, c et d) en même

temps que la disparition rapide du Ge(110). Enfin, la disparition concomitante des orientations Ge(001)

et Ge(111) dans la zone de haute température (zone 6 = IV.18 f) est observée à la fin de l’expérience.
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Figure IV.19 – Profils d’intensité des clichés RHEED le long de l’axe vertical (hors plan) de chaque zone de température
(a à f). La double flèche pointillée indique la position de l’anneau de diffusion du faisceau incident.

Les deux expériences décrites ci-dessus (caractérisations in-situ RHEED et XPS) nous donnent simul-

tanément des informations sur l’orientation cristalline des îlots et la chimie de l’interface Ge-STO. Ainsi,

les résultats bruts nous permettent de suivre, en fonction de la température de recuit, l’évolution des

environnements chimiques Ge0, Ge+, Ge2+, Ge3+, la quantité totale de Ge, la quantité de Ge volumique

Ge0 et la quantité de Ge interfacial Gei=Ge++Ge2++Ge3+ ainsi que la quantité de Ge orienté hors plan

(111), (110) et (001) et enfin la quantité totale de matériau diffractant (c’est-à-dire cristallin).

Le pic de photoémission du niveau de coeur 3d du Ge nous permet d’avoir une vision d’ensemble des dif-

férents environnements chimiques des atomes de Ge. Des coupes verticales de la figure IV.16 permettent

d’extraire l’évolution des 4 composantes en fonction de la température.
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Les composantes Ge+, Ge2+ et Ge3+ donnent une information sur les liaisons Ge-O : ce sont les atomes

d’interface uniquement qui participent au signal de photoémission de ces composantes. On définit donc

Gei le signal d’interface comme la somme de ces trois composantes. Le signal Ge0 étant ainsi le seul signal

volumique des îlots de Ge. Le rapport Ge0/Gei (graphe d figure IV.20) nous donne ainsi une information

sur le mouillage global du dépôt de Ge. Les trois composantes interfaciales sont normalisées par la quan-

tité totale de signal d’interface Gei avant d’être affichées figure IV.20 (a à c, courbes noires) de manière

à donner une information sur l’évolution relative de chaque composante en fonction du temps. Enfin, la

quantité totale de Ge (c-à-d la somme des 4 composantes) est calculée figure IV.20 (e) (courbe noire).

L’exploitation des résultats du RHEED n’est pas aussi immédiate du fait de perturbations dues au

signal incident ou au signal de diffraction du substrat principalement.

La mesure de l’intensité totale diffractée le long de l’axe h=0, k=0 de l’espace réciproque (axe vertical

des images RHEED IV.18) donne une information sur la cristallinité totale de l’échantillon. En effet,

un dépôt amorphe donne un signal diffus faible. Cette intensité totale diffractée Itot est tracée sur la

courbe rouge (e) figure IV.20. Elle sert de référence de normalisation pour le signal diffractant. Ainsi,

les taches de Bragg (111), (110) et (001) sont identifiées sur le film RHEED et leur évolution au cours

du temps enregistrée. Un signal de fond est prélevé dans une zone proche de la tache de diffraction

considérée mais où aucun signal de diffraction n’est mesuré. Pour chacune des trois taches de Bragg,

le fond est soustrait puis le signal est normalisé par l’intensité totale diffractée de manière à visualiser

(courbes rouges fig. IV.20 a à c) l’évolution des intensités relatives de chaque orientation cristalline du Ge.

Cette expérience reposant principalement sur l’exploitation de l’évolution du système en fonction de

la température, un point important réside dans la mesure de cette température. Hors, il a été dit précé-

demment (voir pages 72 et 84) que la différence d’équipements entre les bâtis d’épitaxie de l’INL et de

mesure de TEMPO était à l’origine de fortes différences dans la lecture de la température. Pour corriger

le décalage de température entre les deux expériences, l’échelle de température associée à l’expérience

de diffraction électronique (RHEED) est corrigée et alignée sur celle associée à l’expérience de photoé-

mission en prenant soin de fixer la même température de désorption totale du Ge de la surface de STO

(600 °C). On a donc, à cette température, disparition du signal de photoémission Ge3d et augmentation

brutale de l’intensité du signal diffracté RHEED dû à l’apparition des raies de diffraction du substrat STO.

On voit clairement des similitudes de comportements. Le signal Ge+ se comporte comme le Ge orienté

(111). De même l’interface Ge2+ et l’orientation (001) ont des évolutions semblables en fonction de la

température. Enfin, on retrouve cette ressemblance entre Ge3+ et l’orientation (110).
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Figure IV.20 – Évolution en fonction de la température T des proportions de Ge+ (a), Ge2+ (b) et Ge3+ (c) en fonction
du Ge interface Gei (courbes noires) et des proportions de Ge orienté (111) (a), (001) (b) et (110) (c) en fonction de l’intensité
totale diffractée (courbes rouges) ; (d) du rapport volume sur interface Ge0/Gei ; et (e) de l’intensité totale diffractée (rouge)
et du pic de photoémission total Ge3d (noire). Les zones notées 1 à 6 correspondent aux zones de température précédemment
définies (cf. fig. IV.16).
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En effet, dans la 2e zone de température (250 °C < T < 350 °C) la chute de l’intensité liée à l’orien-

tation (110) concomitante de l’augmentation de l’intensité I(001) se fait simultanément à l’échange d’in-

tensité relative entre Ge3+ et Ge2+. On retrouve ce même comportement dans la zone 3 entre d’une part

Ge2+/I(001) et d’autre part Ge+/I(111).

Ainsi, en croisant ces informations avec les considérations géométriques développées précédemment §IV.2.1.1,

on peut faire les associations suivantes :

– les îlots orientés (111) présentent une interface Ge+

– les îlots orientés (001) présentent une interface Ge2+

– les îlots orientés (110) présentent une interface Ge3+

À partir de l’image IV.20, on peut décrire le processus de désorption du Ge de la surface STO.

La figure IV.21 résume complètement ce processus. Après le dépôt à température ambiante et jusqu’à

250 °C, on ne constate aucune variation majeure de la forme du dépôt ni en XPS ni au RHEED. Le

RHEED (fig. IV.18) montre un dépôt orienté Ge(110) ainsi qu’une tache de diffraction 111 faible mais

bien présente. La chimie d’interface corrobore cette situation avec la présence de pics Ge3+ intense et

Ge+ faible. Le pic Ge2+ présent ne peut pas être lié dans cette situation à l’orientation Ge(001) que l’on

n’observe pas en RHEED. En revanche, l’important voile diffus observable en RHEED dans cette zone de

température permet de supposer que le dépôt est très amorphe. L’intensité totale diffractée (courbe rouge

fig. (e) IV.20) est d’ailleurs très faible comparée à ce qu’elle sera à plus haute température. Ce dépôt

amorphe n’interdit pas aux atomes de Ge d’être dans les environnements interfaciaux Ge+, Ge2+ et Ge3+.

On analyse donc la situation initiale comme du Ge majoritairement amorphe, ayant un environnement

interfacial de type Ge2+, avec quelques cristallites orientés (111) et (110).

Figure IV.21 – Processus général de désorption du Ge et évolution de l’orientation des cristaux de Ge en fonction de
la température.
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Dans la zone de température 2 (250 °C < T < 350 °C), on observe une décroissance rapide de l’inten-

sité du pic de photoémission Ge3+ et de la tache de Bragg 110 et, dans le même temps, une hausse de

l’orientation Ge(001). On observe donc une réorientation des cristaux (110) vers l’alignement Ge(001) ( 1○

sur la fig. IV.21). On note que l’augmentation de l’intensité du pic de photoémission Ge2+ est faible ce qui

confirme l’idée que cet environnement correspondait majoritairement à l’environnement d’interface de la

partie amorphe du Ge. On note également que ce changement d’orientation se fait à quantité cristalline

constante car l’intensité totale diffractée reste constante. La composante amorphe du Ge reste amorphe.

La situation change radicalement entre 350 °C et 400 °C. Le Ge(110) achève de disparaître mais, dans

le même temps, on observe une chute très brutale du Ge2+ au profit essentiellement du Ge+. Mais si,

parallèlement, l’intensité du pic de Bragg 111 augmente, celle du pic de Bragg 001 ne diminue pas. Ce

n’est donc pas une transformation des îlots orientés (001) en (111) mais une cristallisation importante

de toute la partie amorphe en Ge orienté (111) ( 2○ fig. IV.21). Ceci est visible notamment sur la courbe

d’intensité totale diffractée qui croît à partir de 350 °C. On peut noter aussi à cette température deux

autres effets. D’une part, la quantité totale de Ge commence à décroître (courbe noire (e) fig. IV.20)

indiquant un début d’évaporation du Ge de la surface et, d’autre part, un rapport volume/interface qui

diminue (courbe (d) fig. IV.20) indiquant un démouillage global du dépôt de Ge.

Dans la plage de température 4 (T ∈ [400 ;450 °C]), le système se stabilise. On n’observe aucun chan-

gement majeur. Le Ge est majoritairement cristallin orienté Ge(001) et Ge(111). Même les effets de

démouillage et désorption semblent atteindre un palier.

À partir de 450 °C, on observe juste la désorption des îlots orientés (111) ( 3○ fig. IV.21) accompa-

gnée d’un important démouillage.

Enfin, au-delà de 580 °C, toutes les taches de Bragg associées aux orientations (111) et (001) restantes

voient leur intensité chuter. De même, les pics de photoémission disparaissent et la quantité totale de Ge

indique une complète évaporation du Ge. Aucun effet franc sur la courbe Ge0/Gei ne semblent indiquer

de démouillage. La désorption à cette température est donc liée essentiellement à la liaison Ge-Ge ( 4○ sur

la fig. IV.21). L’intensité totale diffractée indique un maximum à la fin de l’expérience car la disparition

complète du Ge laisse apparaître au RHEED les lignes de diffraction du substrat cristallin.

IV.2.3 Bilan des expériences de désorption et discussions

Ces deux expériences de désorption observé in situ en photoémission (XPS) et par diffraction élec-

tronique (RHEED) nous ont permis de faire le lien entre chimie d’interface et orientation cristalline du

dépôt de Ge.
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– Nous avons clairement identifié les environnements chimiques d’interface de chaque orientations cris-

tallines du Ge : Ge+ pour les îlots Ge(111) ; Ge2+ pour les îlots Ge(001) et Ge3+ pour les îlots Ge(110).

– Les îlots Ge(111) sont stables sur une très large gamme de températures. Cette observation est éton-

nante car l’absence de véritable relation d’épitaxie (cf. IV.1.5) pour ces îlots donne à penser que leur

énergie d’adhésion est faible. Cependant, le fort démouillage du dépôt lors de la formation des îlots

(111) 2○ suggère que les surfaces libres de ces îlots sont énergétiquement plus favorables que pour les

îlots orientés (001). En considérant cette hypothèse, on comprend alors que les îlots (111) sont stabilisés

par la faible énergie de leur surface. Cette constatation nous invite à étudier davantage la question de

la forme générale des îlots et de leurs énergies de facettes. Ceci est l’objet de la partie IV.3.

– Les îlots orientés (111) désorbent plus tôt 3○ que les îlots orientés (001) 4○. Ceci confirme la plus forte

adhésion des îlots (001) sur STO.

Ces résultats peuvent être comparés aux orientations cristallines obtenues par croissance en fonction

de la température du substrat (cf. section IV.1.1).

La croissance de Ge sur STO à basse température (300 °C) montrait un dépôt dense avec des îlots

petits et orientés (001) (voir figure IV.2). À l’inverse, la plus haute température (400 °C) favorise des

îlots plus gros et un dépôt globalement moins dense et majoritairement orienté (111).

Ces résultats sont cohérents avec l’hypothèse d’îlots (001) montrant une forte adhésion et d’îlots (111)

stabilisés par une forte énergie de surface libre. A basse température, la petite taille des îlots favorise

les effets d’interface car la quantité de surface libre est faible. Les îlots (001) sont donc majoritaires. A

plus haute température, les îlots plus gros avec beaucoup de surfaces libres seront plus stables dans une

orientation (111) car présentant des facettes énergétiquement plus favorables. À très haute température,

enfin, les importants effets de désorption, des îlots (111) notamment, rééquilibrent les quantités relatives

d’îlots orientés (111) et (001) et donnent un dépôt mélangé.

IV.2.4 Énergies d’activation des processus liés à la désorption de Ge

Les expériences de désorption programmée en température ont pour but de mettre en évidence les phé-

nomènes cinétiques de désorption d’une entité d’une surface. En particulier, les phénomènes d’adsorption

et de désorption ont été étudiés et formalisés par Polanyi170 en 1931. En considérant une faible couver-

ture de la surface, la loi dite de Polanyi-Wigner est fréquemment utilisée pour évaluer les paramètres

énergétiques et cinétiques d’un phénomène de désorption171–173.
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Le taux de désorption Rdes vaut

Rdes = −dθ

dt
= νθne−

Edes
kT , (IV.1)

avec θ le taux de couverture de la surface en matériau qui désorbe, ν la fréquence de désorption, Edes

l’énergie d’activation, k la constante de Boltzmann et T la température. En théorie, ν et Edes dépendent

de la couverture de la surface mais en considérant une très faible quantité de matière, nous ferons l’ap-

proximation ν et Edes constantes. De plus, cette très faible quantité de matière nous permet de supposer

que le dépôt se présente sous la forme d’une faible densité d’îlots (voir la section IV.1.2) que l’on peut

donc considérer indépendant les uns des autres. Le processus de désorption se fait sans réaction de sur-

face, nous considérerons donc par la suite des phénomènes cinétiques d’ordre 1 (c’est-à-dire n=1 dans

l’équation IV.1).Ainsi, en traçant les courbes 1
θ .

dθ
dt on peut mesurer directement l’énergie d’activation de

la désorption.

Dans notre cas, quatre phénomènes se passent simultanément ou l’un après l’autre pendant le processus

complet de montée en température. Entre 250 °C et 350 °C, les îlots orientés (110) (d’interface Ge3+) se

transforment en îlots orientés (001) (d’interface Ge2+) ( 1○ sur la fig. IV.21). Entre 350 °C et 400 °C, il y

a simultanément cristallisation de l’environnement amorphe majoritairement Ge2+ en îlots (111) (Ge+)

et démouillage et désorption (cf. 2○ fig. IV.21). Enfin, au-delà de 450 °C et 580 °C, les désorptions des

îlots (111) puis (001) font disparaître les environnements Ge+ et Ge2+ (cf. 3○ et 4○ fig. IV.21).

Nous généralisons la formule de Polanyi-Wigner à tous ces phénomènes pour mettre en évidence des

énergies d’activation de toutes ces transformations du système.

Dans un premier temps, l’évolution de la composante brute Ge3+ du niveau de cœur Ge3d donne di-

rectement une information sur la transformation Ge3+ → Ge2+ en exploitant la courbe 1
Ge3+ .dGe3+

dt entre

250 °C et 350 °C. En effet, dans cette gamme de température, c’est le seul phénomène qui entre en jeu.

On a donc
dGe3+

dt
= −ν32Ge3+e−

E32
kT , (IV.2)

avec E32, l’énergie d’activation de la transformation des îlots (110) en îlots (001).

De même, la désorption totale du Ge restant au delà de 580 °C peut être étudiée via l’évolution du pic

Ge3dtotal total pour T>580 °C (cf. fig. IV.20) :

dGetotal

dt
= −ν00Getotale−

E00
kT , (IV.3)

avec E00 l’énergie d’activation de la désorption des derniers îlots Ge2+ au-delà de 580 °C.
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Enfin, les îlots orientés (111) étant les seuls à désorber entre 450 °C et 580 °C, l’équation

dGe+

dt
= −ν10Ge+e−

E10
kT (IV.4)

est valable, à ces températures, avec E10 l’énergie d’activation de la désorption des îlots (111).

En revanche, entre 250 °C et 350 °C, le phénomène de cristallisation s’accompagne de désorption et

démouillage ainsi que de la fin de la transformation Ge3+ → Ge2+. La composante Ge3d totale, dans cet

intervalle nous donne une information sur la désorption qui s’opère dans cette gamme de température.

Le bilan de toutes les composantes qui interviennent entre 350 °C et 400 °C donne l’équation suivante :

dGe2+

dt
+

dGe3+

dt
− dGetotal

dt
= −ν21Ge2+e−

E21
kT , (IV.5)

avec
dGetotal

dt
= −ν20Ge2+e−

E20
kT ,

avec les énergies d’activation E21 pour la cristallisation (accompagnée de la transformation de l’interface

Ge2+ en Ge+) et E20 pour le phénomène de désorption du Ge amorphe dans cette même gamme de

température (T∈{250 ;350 °C}).

Les résultats de ces calculs sont rassemblés dans le tableau IV.1. Il est pertinent de noter immédia-

tement la différence d’énergie d’activation entre les phénomènes de désorption finale du Ge c’est-à-dire

la désorption des îlots orientés (001) et la désorption des îlots orientés (111). En effet, l’énergie d’acti-

vation de la désorption du Ge (E00 ≃ 2, 8 eV) est plus de 15 fois supérieure à l’énergie d’activation de

la désorption de l’interface Ge+ (E20 ≃ 0, 17 eV). Comme le phénomène de désorption au-delà de 580

°C est total, on peut considérer que ce sont les liaisons Ge-Ge qui sont brisées à cette température en

plus de l’interface Ge2+ des îlots (001). L’énergie E00 ≃ 2, 8 eV peut être comparée à l’énergie de liaison

Ge-Ge que nous avons évoquée précédemment (cf. chapitre I.5.2) EGe−Ge = 1, 8 eV et qui est nettement

inférieure.

énergie d’activation E (en meV)

Ge3+ → Ge2+ 1○ E32 = 640 ± 45

Ge2+ → Ge+ 2○ E21 = 1030 ± 108

désorption Ge amorphe 2○ E20 = 1060 ± 163

désorption Ge+ 3○ E10 = 172 ± 37

désorption Ge0 4○ E00 = 2800 ± 175

Table IV.1 – Énergies d’activation des différents phénomènes mis en jeu lors du recuit de Ge/STO.
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Par ailleurs, les relativement fortes énergies d’activation (E21 ≃ E20 ≃ 1 eV) de la cristallisation du

dépôt amorphe d’interface Ge2+ en îlots orientés (111) et de la désorption concomitante d’une partie du

dépôt (phénomène 2○ tab. IV.1 et fig. IV.21) renforcent cette idée : il est énergétiquement aussi favorable

pour le Ge amorphe de transformer une interface Ge2+ en interface Ge+ que de désorber. Ceci confirme

que l’interface des îlots (001) est forte puisque l’énergie d’activation nécessaire pour briser l’interface

Ge2+ est élevée.

Enfin, dans le même ordre d’idée, l’énergie d’activation de la transformation d’îlots de Ge présentant une

interface Ge3+ en îlots présentant une interface Ge2+ est relativement faible (de l’ordre de 0,64 eV).

Par ailleurs, l’environnement Ge+ a été identifié comme correspondant à l’interface des îlots Ge(111),

c’est-à-dire correspondant à des atomes de Ge d’interface ne formant qu’une liaison Ge-O avec le substrat.

L’énergie d’activation associée à la désorption des îlots (111), E10 = 0, 17 eV, est donc une estimation

de l’énergie d’une liaison Ge-O. Cependant, cette estimation de l’énergie d’adhésion des îlots (111) est

probablement sous évaluée. D’une part, les atomes qui désorbent sont des atomes de « bord » d’îlot donc

à proximité immédiate des surfaces libres. Ils n’ont donc probablement pas la même énergie d’adhésion

que les atomes du « centre » de l’interface. D’autre part, un phénomène de diffusion s’opère aussi proba-

blement vers les îlots (001) plus stables. L’énergie d’activation de la désorption des îlots (111) est donc

probablement inférieure à l’énergie d’adhésion de ces îlots.

IV.3 Morphologies et orientations

La forme d’un cristal est fortement dépendante de l’énergie de ses facettes. Cette assertion a été mise

en forme par Wulff7 au début du XXe et complétée par Kaishew dans les années 508, 174 qui y a ajouté l’in-

fluence d’une interface. Le théorème de Wulff-Kaishew permet donc aujourd’hui, à partir de la forme d’un

dépôt, de mettre en relation ses énergies de surface et d’interface. C’est donc un modèle particulièrement

intéressant pour étudier des systèmes épitaxiés, notamment selon le mode de croissance Volmer-Weber.

Récemment, les travaux de Müller et Kern175 ont permis de revisiter le théorème de Wulff-Kaishew en

prenant en compte les effets de contrainte dans l’îlot. Cependant, nous négligerons, dans notre étude, ces

effets.

IV.3.1 Applications du théorème de Wulff-Kaishew aux îlots de Ge

IV.3.1.1 Théorème de Wulff-Kaishew

La construction de Wulff donne la forme stable d’un îlot à partir de l’énergie de ses facettes cristallines.

Inversement, à partir de l’énergie des facettes d’un îlot et de la forme de cette îlot, le théorème de Wulff-
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Kaishew permet de déterminer l’énergie d’adhésion de cet îlot selon la formule

β = (1− hAB

hi
)γi. (IV.6)

Dans cette formule γi est l’énergie surfacique d’une facette de l’îlot et hi et hAB les distances, respecti-

vement, de cette facette et de l’interface, au point dit de Wulff, noté ici O (voir figure IV.22).

Figure IV.22 – Principe de la construction de Wulff175. Le point O répond au critère de Wulff formalisé par l’équation
IV.7.

Le point O de l’îlot peut être trouvé à l’aide de la construction de Wulff qui stipule formellement que

hi

γi
= constante. (IV.7)

Dans la formule de Wulff-Kaishew, la distance hAB est une valeur algébrique. Elle est positive si le point

O du centre de l’îlot est placé au dessus de l’interface. Ceci implique, par la formule IV.6, que β < γi, et

donc, que l’énergie d’adhésion est inférieure à l’énergie de surface de l’îlot. A l’inverse, si le point O est

placé sous l’interface, la valeur hAB est comptée négativement. On a alors, β > γi. L’énergie d’adhésion

est supérieure à l’énergie de surface libre et on observe un fort mouillage de l’îlot.

IV.3.1.2 Énergies surfaciques du Ge

L’énergie surfacique d’un matériau correspond au coût de formation de cette surface, elle est donc

fortement dépendante de l’état de cette surface et en particulier du plan cristallographique dont elle

est composée, de la relaxation ou des reconstructions de surface voire des effets d’adsorption de parti-

cules étrangères. Dans une première approximation, on peut considérer que cette énergie de surface est

proportionnelle au nombre de liaisons pendantes du matériau. Dans un article de 2009176, Robinson et

al. résumait d’ailleurs d’une manière très générale la relation entre énergies de plans cristallographiques

différents comme suit : γ111 < γ113 < γ001 < γ110 pour les matériaux de structure Zinc Blende.
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Dernièrement, des calculs ab initio de DFT ont été effectués par l’équipe de Stekolnikov en Allemagne

sur les énergies de surface des matériaux de la colonne IV (diamant, silicium, germanium). Les résultats

de ces travaux177, 178 sont repris dans le tableau IV.2. On constate que pour les facettes non relaxées,

les plans {111} présentent l’énergie la plus basse, la formation de facettes {100} étant alors bien plus

couteuse en énergie.

facette {111} {110} {100} {311}

énergie 1,32 1,51 1,71 1,61

Table IV.2 – Énergies surfaciques γ (en J/m2) des différentes facettes possibles du Ge pour des surfaces non relaxées177 .

IV.3.1.3 Détermination de l’énergie d’adhésion de Ge(001) et Ge(111)

Une étude selon les critères de Wulff d’un dépôt s’attache à la forme des îlots mais aussi à sa structure

cristalline (en particulier, on cherche à connaitre avec précision quelles sont les facettes développées par

ce dépôt). Le TEM se révèle clairement la méthode la plus intéressante pour réaliser une telle étude.

Des images de microscopie électronique en transmission ont été réalisées en collaboration avec L. Largeau

du Laboratoire de Photonique et Nanostructures (LPN), partenaire du projet COMPHETI. Il dispose

d’un microscope STEM-HAADF (Jeol 2200FS) équipé d’un correcteur d’aberrations sphériques permet-

tant de faire des images avec une résolution spatiale subnanométrique.

Un échantillon de 12 MC de Ge/STO a été préparé par épitaxie par jet moléculaire à une température

de 500 °C et une vitesse de dépôt de 5 x 10−2 Å/min. Les techniques de caractérisations structurales in

situ (RHEED) et ex situ (RX) ont révélé un dépôt orienté (111) hors plan. D’autre part, un échantillon

de 8 MC de Ge déposées sur un substrat de STO porté à 300 °C à une vitesse de 1,5 Å/min a révélé, par

diffraction de rayons X, un dépôt complètement orienté (001).

Ces deux échantillons ont fait l’objet d’une étude par microscopie électronique en transmission et deux

images sont présentés figure IV.23. Précisons que ces images ont été sélectionnées au milieu d’une im-

portante quantité d’images et que les îlots ainsi montrés présentent une forme commune parmi les îlots

observés sur chacun de ces échantillons. On fait donc la supposition que ces formes générales correspondent

chacune respectivement à un état d’équilibre des systèmes Ge(001)/STO et Ge(111)/STO. D’autre part,

on néglige le champs de contrainte dans ces îlots en supposant que le désaccord de maille est accommodé

par un système confiné à l’interface (voir le chapitre V). Nous pouvons donc appliquer le théorème de

Wulff-Kaishew.
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Figure IV.23 – Images STEM (a) en champs clair d’un îlot de Ge(001)/STO(001) et (b) HAADF d’un îlot de
Ge(111)/STO(001) réalisées au LPN. Les lignes blanches repèrent les facettes des îlots et les lignes pointillées rouges
correspondent à la construction de Wulff. L’orientation du substrat de STO est indiquée en bas à droite.

Une première observation montre des îlots clairement facettés. La transformée de Fourier de ces images

a permis de confirmer l’orientation cristalline (001) pour l’îlot (a) et (111) pour l’îlot de l’image (b). À

l’aide de la transformée de Fourier, et en mesurant les angles entre les différentes faces de ces îlots, les

facettes ont pu être indexées et sont majoritairement {111} et {311}. Le sommet de l’îlot correspondant

à la direction de croissance, on retrouve une facette {001} (a) et {111} (b) selon les cas.

La principale difficulté de ce travail vient du fait que les îlots sont des structures tri-dimensionnelles et

nous ne disposons pour les observer que de ces images TEM. On ignore donc si cette indexation des

bords de l’îlot correspond bien à des facettes et non à des arêtes. Seule des vues planes de ces échantillons

pourraient nous le confirmer. En l’absence de cette information, nous considérerons bien ces indexations

comme les facettes des îlots.

La construction de Wulff appliquée à chacun de ces îlots (lignes pointillées rouges sur la figure IV.23)

permet de localiser le point O et de mesurer la distance hAB. La différence entre les deux orientations

cristallines est alors évidente. L’îlot orienté (001) adhère beaucoup à la surface du STO et le centre O

de la construction de Wulff est sous l’interface Ge-STO (cf. (a) figure IV.23). Pour l’îlot orienté (111), le

centre de la construction est situé au dessus de la surface. De plus, la largeur maximale de l’îlot est située

bien au-dessus de la surface de STO. Tout cela indique une plus faible adhésion de Ge(111) sur STO.

En prenant les valeurs d’énergie de surface des différentes facettes calculées par l’équipe de Stekelnikov

(cf. figure IV.2), la formule de Wulff-Kaishew (IV.6) nous donne, respectivement, comme énergie d’adhé-

sion de Ge(001)/STO(001) et de Ge(111)/STO(111), E(001) = 2, 76 J/m2 et E(111) = 0, 98 J/m2. Cette

valeur est une énergie d’adhésion. Pour déterminer l’énergie de liaison par atome, il faut la diviser par

deux et la ramener au nombre d’atomes par unité de surface, à l’interface.
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On a alors :

– E(001) = 1, 18 eV

– E(111) = 0, 48 eV.

Ces résultats confirment nettement ce que les caractérisations précédentes suggéraient.

Les relations d’épitaxie, identifiées dans la section IV.1.4, entre Ge et STO montraient des îlots (001)

avec une relation d’épitaxie claire avec le substrat dans les deux directions du plan. A l’inverse, pour les

îlots orientés (111), aucune coïncidence entre les réseaux du Ge et du STO n’a pu être trouvée. De plus,

ces îlots (111) montrent une texture de fibre qui confirme cette faible relation épitaxiale entre Ge et STO.

L’énergie d’adhésion bien plus faible pour les îlots Ge(111)/STO(001) corrobore cette conclusion.

De plus, la valeur un peu plus de deux fois plus importante, de l’énergie d’adhésion du Ge, ramenée par

atome de Ge d’interface, pour les îlots (001) par rapport aux îlots (111), est en adéquation avec l’envi-

ronnement local des atomes de Ge dans chacune des deux configurations. Les atomes de Ge d’interface

des îlots orientés (111) sont liés à un oxygène de surface de STO alors que dans les îlots orientés (001),

les atomes d’interface présentent deux liaisons chimiques Ge-O (cf. figures IV.14 et IV.15).

En ce qui concerne les îlots (111), les expériences de désorption présentées précédemment (cf. section

IV.2.2) montraient un fort démouillage du dépôt, concomitant à la formation de cette orientation cristal-

line dans le dépôt de Ge, qui suggérait que les îlots de ce type sont davantage stabilisés par leurs surfaces

libres que par leur énergie d’adhésion. Là encore, les images TEM confirment la forte propension des

îlots (111) à démouiller par rapport aux îlots orientés (001). Les surfaces de ces îlots sont, par ailleurs,

entièrement composées de facettes {111} et {311}, contrairement aux îlots (001) qui développent des

facettes {001} et {110} nettement moins favorables en terme d’énergies surfaciques (cf. figure IV.2).

En revanche, la comparaison avec l’énergie d’activation de la désorption des îlots (111) E10 = 0, 17

eV (cf. section IV.2.4) ne donne pas d’information claire. L’énergie de liaison, par atome d’interface,

obtenue par application du critère de Wulff-Kaishew, E(111) = 0, 48 eV, est presque trois fois plus éle-

vée. Ceci confirme, comme nous l’avons discuté précédemment, que l’énergie d’activation estimée pour le

phénomène de désorption ne caractérise pas exactement l’adhésion des îlots (111) mais sous estime cette

valeur.

IV.3.2 Comparaison avec le système InP/STO

Sur la base de ces résultats, une comparaison avec le système InP/STO est possible. Deux échantillons

de 3 MC d’InP/STO/Si ont été préparés par MBE, l’un à 400 °C et l’autre à 450 °C. Le RHEED, pendant

la croissance, indiquant une croissance d’îlots orientés (001) pour le premier et (111) pour le second.
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Chacun de ces échantillons est alors étudié par HRTEM sur le Topcon du CLyM, à Lyon. Une image

de chaque échantillon est présentée figure IV.24. En faisant les même suppositions que pour le système

Ge/STO (cf. section IV.3.1.3), le théorème de Wulff-Kaishew est appliqué.

Figure IV.24 – Images HRTEM (a) d’un îlot d’InP(001)/STO(001)Si(001) et (b) d’InP(111)/STO(001)/Si(001) réalisées
au CLyM en collaboration avec N. P. Blanchard. Les lignes blanches repèrent les facettes des îlots et les lignes pointillées
rouges correspondent à la construction de Wulff. L’orientation de la couche de STO est indiquée en bas à droite.

On y voit, là encore, d’importantes différences entre les deux types d’îlots. Les îlots orientés (001)

(voir (a) fig. IV.24) semblent adhérer davantage que les îlots (111). Le centre de la construction de Wulff

est sous l’interface. L’îlot présente des facettes {111} et {110} et un sommet {001}. À l’inverse, l’îlot

(111) montre uniquement des facettes {110} et un sommet {111}. Le centre de la construction de Wulff

est situé dans l’îlot, au-dessus de l’interface.

Les surfaces libres de l’InP ne présentent pas les même facettes cristallographiques stables que le Ge.

En particulier, la facette {311} n’est pas une des facettes de plus basse énergie. L’énergie des facettes

des III-V ont fait l’objet de calculs par l’équipe de Pehlke179, 180 de l’université de Munich. Les résultats,

pour les facettes {111}, {110} et {001} de l’InP, sont rassemblés dans le tableau IV.3.

Pour les facettes de type {111}, on considérera la terminaison P, étant donné l’environnement riche en P

dans lequel se trouve l’échantillon pendant la croissance d’InP par MBE.

facette {110} {100} {111}-In {111}-P

énergie 0,88 0,99 0,99 0,70

Table IV.3 – Énergies surfacique γ (en J/m2) des différentes facettes possibles de l’InP pour des surfaces relaxées
présentant l’énergie la plus basse (à partir des travaux de Pehlke et al.

180).
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De la même manière que précédemment, à partir de ces énergies de facettes et de la construction de

Wulff, l’énergie d’adhésion de ces deux types d’îlots est calculée. Les îlots de type (001) ont une énergie

d’adhésion de E(001) = 1, 76 J/m2 et les îlots orientés (111), E(111) = 0, 50 J/m2. Ramené aux nombres

d’atomes par unité de surface, on trouve l’énergie de liaison par atome :

– E(001) = 0, 95 eV

– E(111) = 0, 22 eV.

Comme pour le Ge, les îlots orientés (001) ont une énergie d’adhésion nettement plus importante.

En revanche, nous trouvons globalement pour l’InP des énergies d’adhésion bien plus faible que pour le

Ge alors que la simple comparaison des enthalpies de formation des oxydes stables d’In et de Ge laissait

plutôt supposer l’inverse (cf. I.5.2).

En effet, l’oxyde In2O3 a une enthalpie libre de formation bien plus négative que celle du GeO2, ce qui

laisse supposer une énergie de liaison In-O plus importante que la liaison Ge-O. Cependant, la différence

de forme cristalline entre ces éléments pourrait être un élément de réponse.

Dans la forme bixbyite de l’In2O3, la configuration géométrique dans laquelle se trouve l’In (environ-

nement octaédrique) est très éloignée de celle, tétrahédrique, que l’on trouve dans l’InP, y compris à

l’interface. L’oxyde de Ge, GeO2, a une forme cristalline qui place l’atome de Ge dans une configuration

tétrahédrique, tout comme dans le Ge pur.

Il est donc difficile de comparer les énergies de liaisons entre Ge et In d’une part et STO, et d’autre part,

les énergies de liaisons In-O et Ge-O dans leurs oxydes respectifs.

De plus, la comparaison entre les résultats obtenus sur les îlots d’InP/STO/Si et ceux de Ge/STO,

est, elle aussi sujette à discussion. En effet, nos calculs sont basés sur des énergies de facettes qui n’ont

pas été calculées de la même manière dans le cas de l’InP par l’équipe de Pehlke que dans le cas du Ge

par l’équipe de Stekelnikov.

Ces calculs numériques d’énergies de surface pouvant présenter certaines variations d’une étude à l’autre,

il parait difficile de comparer quantitativement les résultats d’énergies d’adhésion de l’InP et du Ge.

En conclusion de cette étude, à l’aide du critère de Wulff, les énergies d’adhésion d’îlots d’InP et de Ge

orientés (001) et (111) ont pu être estimées et ont montré clairement la plus forte adhésion des îlots (001),

dans les deux cas. Ces résultats corroborent les résultats expérimentaux concernant la forme, l’orientation

cristalline et la désorption des îlots.
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IV.4 Conclusion

L’étude simultanée des orientations cristallines des cristaux de Ge sur STO ainsi que de la chimie

d’interface des dépôts de Ge nous a permis de comprendre les liens étroits entre liaisons d’interface et

orientation.

– Le système Ge/STO présente, en fonction de la température de dépôt, deux orientations cristallines

majeures : Ge(001)/STO(001) à basse température de dépôt (300 °C) et Ge(111)/STO(001) à haute

température (400 °C). L’orientation Ge(221) est rendu possible par le maclage d’îlots orienté (001),

selon des plans (111).

– Toutes les orientations cristallines de Ge ont en commun une direction d’épitaxie : Ge[110]//STO[100].

Le Ge présente une axiotaxie autour de cet axe dans le plan.

– Les cristaux Ge(001)/STO(001) présentent une interface de type Ge2+ très stable (relation d’épitaxie

claire dans le plan, forte énergie d’adhésion).

– Les cristaux Ge(111)/STO(111) montrent un environnement chimique d’interface Ge+. Cette inter-

face est très faible (texture de fibre des îlots Ge(111), faible énergie d’activation de la liaison Ge+,

démouillage par rapport aux îlots (001), faible énergie d’adhésion).

– Les îlots Ge(111) sont stabilisés par leur facilité, suivant le critère de Wulff, à former des facettes {111}

très stables.

L’interface Ge(001)/STO(001) étant la plus forte et étant associée aux îlots qui adhèrent le mieux aux

substrat de STO, nous nous intéresserons dans le prochain chapitre au mode d’accommodation, à cette

interface, du désaccord paramétrique.
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V.1. Spécificité de l’interface Ge(001)/STO(001)

Jusqu’à présent, nous avons étudié l’influence de la surface de STO sur le dépôt cristallin et fait le

lien entre les liaisons chimiques d’interface et l’orientation cristalline du Ge. Pour compléter ces études,

nous nous intéressons, dans cette partie, au mode d’accommodation du désaccord paramétrique. Après

avoir rappelé, dans une première section, les spécificités de l’interface Ge/STO, nous exposerons, dans

une deuxième section, des résultats expérimentaux montrant l’évolution de la déformation dans les îlots

de Ge dans les premiers stades de la croissance et nous développerons, par la suite, un modèle qui décrit

ces résultats expérimentaux et explique le mode d’accommodation. Enfin, sur la base de ces résultats, et

en reprenant les conclusions des chapitres précédents, nous discuterons plus généralement de la croissance

de semi-conducteurs sur oxydes.

V.1 Spécificité de l’interface Ge(001)/STO(001)

Cinq monocouches de Ge ont été déposées à 430 °C sur un substrat de STO à une vitesse de 1,2 Å/min

sur la ligne BM32 de l’ESRF et le dépôt observé en diffraction en incidence rasante. Le diagramme RHEED

indique un dépôt de Ge orienté (001) hors plan et qui présente donc la relation d’épitaxie décrite pré-

cédemment (cf. section IV.1.4) : dans le plan, Ge[110]//STO[100] et Ge[-110]//STO[010] ; et hors plan,

Ge[001]//STO[001]. Les réflexions 220 du Ge et 200 du STO sont mesurées et présentées sur la figure V.1.

Figure V.1 – Réflexions 220 du Ge et 200 du STO observés en diffraction en incidence rasante sur 5MC de
Ge(001)/STO(001) le long de l’axe [100] du STO. La position du pic de Ge relaxé est indiquée par une ligne verticale.
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Chapitre V - Accommodation à l’interface Ge(001)/STO(001)

La formule de Scherrer donne une première approximation du diamètre moyen D des îlots de Ge à

partir de la largeur à mi-hauteur de ce pic de diffraction. Cette formule néglige, en particulier, l’élargis-

sement des pics de diffraction lié aux micro-déformations internes (cf. section II.3.1). Dans la formule de

Williamson-Hall (cf. annexe V.5), la largeur du pic de diffraction liée au diamètre moyen des particules

vaut

D =
2π

∆q
(V.1)

avec ∆q la largeur intégrale du pic de diffraction. En première approximation, les îlots de Ge observés

lors de cette expérience ont un diamètre moyen de D=17 nm .

Par ailleurs, la position du pic de Bragg mesuré pour la réflexion 220Ge indique un dépôt complètement

relaxé. Les îlots de Ge prennent donc leur paramètre de maille massif aux très petites tailles.

Des images de microscopie électronique en transmission, réalisées en collaboration avec L. Largeau du

LPN, montrent des îlots sans dislocations traversantes comme généralement observées pour les systèmes

standards du type semi-conducteurs/semi-conducteurs. En revanche, une étude de ces images par trans-

formée de Fourier permet de mettre en évidence des dislocations confinées à l’interface.

Figure V.2 – (a) Image de STEM en champ clair d’un îlot de Ge(001)/STO(001) réalisée au LPN et (b) la même image
filtrée par transformée de Fourier pour laisser apparaître les plans verticaux STO(200) et Ge(220).

La figure V.2 montre un îlot Ge(001)/STO(001). En sélectionnant, sur la transformée de Fourier de

cette image, autour de l’interface, les taches de périodicité correspondant aux plans verticaux Ge(220)

et STO(200), l’image reconstituée ne laissent apparaitre que les périodicités correspondant à ces plans

verticaux. Les deux flèches sur la figure V.2 indiquent la présence de deux dislocations observées à l’in-

terface pour ≃ 150 plans Ge(220) (=30 nm, le diamètre D de cet îlot).

Cette constatation, qui fait la particularité du système Ge/STO, est à comparer aux systèmes semblables

III-V/STO, qui présentent aussi un paramètre de maille relaxé sans défauts traversants pour des tailles

d’îlots relativement faible.
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V.2. Paramètre de maille de Ge aux premiers stades de la croissance

Dans un article publié en 200948, Saint-Girons et al. décrit un mode d’accommodation observé pour le sys-

tème InP/STO. Dans ce système, présentant le même alignement cristallographique SC<110>//STO<100>,

l’accommodation du désaccord paramétrique suivant cet axe est dû à la formation d’un réseau de dislo-

cations confinées à l’interface.

Figure V.3 – (a) Image HRTEM d’une interface InP/STO et (b) la même image filtrée par transformée de Fourier pour
laisser apparaitre les plans verticaux STO(200) et InP(220)48 .

On visualise bien sur la figure V.3, montrant une couche 2D d’InP/STO, les dislocations d’interface.

Contrairement au système Ge/STO, sur lequel nous avons pu montrer des images d’îlots, cette image

d’une couche bi-dimensionnelle permet de voir un réseau de dislocation complet. Pour ce système, les

dislocations visibles tous les 16 (ou 17) plans InP(220) permettent d’accommoder exactement le désaccord

paramétrique à cette interface, qui est de 6,27% (≈ 1
16 ).

Pour comprendre et mettre en évidence les spécificités de ce mode d’accommodation et sa mise en place,

on s’intéresse par la suite au comportement du Ge pour de très petites tailles d’îlots. On cherche, en

particulier, à observer le mécanisme d’apparition des dislocations d’interface.

V.2 Paramètre de maille de Ge aux premiers stades de la crois-

sance

Pour explorer le système Ge/STO aux très petites tailles, une expérience de croissance et mesure de

diffraction en incidence rasante in situ a été mise en place sur l’installation INS de la ligne BM32 de

l’ESRF. Cette expérience a été mise en place en collaboration avec N. Blanc, T. Zhou, V. Favre-Nicolin

et G. Renaud dans le cadre de deux campagnes de mesures.

L’installation INS de la ligne BM32 de l’ESRF (voir section II.3.2.4) permet de réaliser dans le même

temps un dépôt de Ge et une mesure de diffraction en incidence rasante in-situ et en temps réel. Le bâti

est équipé d’un filament situé derrière l’échantillon pour le chauffage et d’un pyromètre à infrarouge pour

la mesure de la température. Le pyromètre est réglé sur l’émissivité de l’In, le substrat de STO ayant été

collé sur le porte-échantillon à l’aide d’une bille d’In.
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Un substrat de STO, préparé selon la procédure décrite au chapitre III et reconstruit (2× 1), est porté

à 450 °C. À cette température de dépôt le Ge et le substrat de STO subissent une dilatation thermique

qui modifie leur paramètre de maille relaxé (a450STO=3,91Å ; a450Ge =4,011 Å). Le désaccord paramétrique est

donc en réalité de 2,58%.

Pour favoriser la mesure à de très petites tailles de dépôt, le Ge est déposé sur ce substrat à une vitesse

faible de 0,107 Å/min. À cette vitesse de dépôt et à cette température de substrat, le diagramme RHEED

indique un dépôt mêlant les orientations (001) et (111) hors plan.

L’étude en diffraction de rayons X en incidence rasante est limitée à la seule réflexion 111 du Ge(001) le

long de l’azimut [110]. La mesure est réalisée en temps réel, pendant la croissance. La croissance a duré

5h pour une durée de scan de 10 min. Un tel scan permet, notamment, de mesurer le paramètre de maille

dans le plan des îlots de Ge.

Figure V.4 – Scans à travers la réflexion 111 du Ge le long de l’axe [110] pendant la croissance de Ge/STO.
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Une partie des courbes expérimentales est rassemblée figure V.4. La position exacte du pic de diffrac-

tion (traits rouges) et la largeur intégrale sont évaluées, par ajustement, à l’aide de fonctions pseudo-voigts

(courbes rouges) à chaque instant. La couverture de la surface indiquée pour chaque mesure est une valeur

indicative déterminée à partir de la vitesse de dépôt et qui néglige les effets de désorption par ailleurs

très importants à cette température de dépôt. Le trait plein vertical indique la position du Ge relaxé et

le trait pointillé la position correspondant au paramètre de maille du STO.

Avec la seule mesure de la réflexion 111 du Ge, il est impossible de déterminer précisément la taille

des îlots de Ge par la méthode de Scherrer. La raison principale est que les effets de contraintes engendre

une élargissement des pics de diffraction. La méthode de Williamson-Hall permet de tenir compte de

ces effets mais nécessite la mesure de plusieurs pics de diffraction. Cette méthode a été utilisée sur un

échantillon similaire afin d’en extraire l’évolution des tailles d’îlots en fonction de la quantité de Ge dé-

posée et de la largeur des pics. Par comparaison, nous avons déduit la taille des îlots dans l’expérience

de croissance in situ (cf. annexe V.5).

Figure V.5 – Évolution de la déformation moyenne dans les îlots de Ge en fonction de la taille des îlots. Les barres
horizontales et verticales à chaque point de mesure donnent une indication de l’erreur expérimentale dans la mesure du
paramètre de maille et de la taille des particules.

Finalement, la courbe d’évolution de la déformation moyenne des îlots, dans le plan de croissance, le

long de l’axe [110], en fonction de la taille des îlots de Ge, est tracée (voir fig. V.5).
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Ces valeurs sont représentatives du comportement moyen de la distribution d’îlots, et correspondent

également à une moyenne de la déformation sur tout le volume de chaque îlot. Le trait plein horizontal

indique la position du Ge complètement relaxé (0%) à 450° C, le trait pointillé en bas du graphique

correspond à l’état pseudo-morphique (on retrouve la valeur de désaccord paramétrique 2,58%).

Le comportement du dépôt de Ge pendant la croissance des îlots peut être séparé en trois régimes à partir

de la courbe de la figure V.5.

Dans un premier temps, pour des diamètres inférieurs à 4 nm, aucun signal de diffraction n’est dé-

tecté. Cela peut s’expliquer d’une part, par la faible quantité de matière, ou, d’autre part, par le fait que

le diamètre correspondant à la taille critique de nucléation n’ait pas été atteint. Pour les plus petits îlots

(D≃ 4 nm), le Ge est complètement contraint par le substrat de STO. Jusqu’à cette taille de particule,

la croissance est donc pseudo-morphique.

Pour des particules de diamètre supérieur à 10 nm, le paramètre de maille du Ge est celui d’un cris-

tal relaxé. La déformation des îlots est nulle. Cette taille de particule est extrêmement petite pour avoir

une relaxation plastique du type dislocations traversantes comme décrit par Matthews et al6. À titre de

comparaison, dans le système SixGe1−x/Si, et à désaccord paramétrique équivalent (x≃ 0, 4), la première

dislocation de relaxation entre quand les îlots de SiGe atteignent un diamètre de 120nm181, 182.

Enfin, dans la région intermédiaire (entre D = 7 nm et D = 9 nm), la déformation oscille autour de

la valeur du paramètre de maille relaxé du Ge. Les îlots sont alternativement contraints en compression

et en tension. Cette oscillation présente une période très courte, de l’ordre du nm.

Ces résultats expérimentaux permettent de mettre en évidence le comportement du Ge et l’évolution

de la déformation en fonctions de la taille des particules. La rapidité avec laquelle le système Ge/STO

relaxe, est en désaccord avec le paradigme de la croissance contrainte. Un mécanisme de relaxation dif-

férent de celui mettant en jeu de la relaxation plastique sur le modèle décrit par Matthews et al. est à

l’origine de ce phénomène. Il s’agit de la mise en place du réseau de dislocations d’interface que nous

avons décrit précédemment (cf. section V.1). Ce type de relaxation se rapproche de ce qui a pu être

observé pour les systèmes Pt/MgO84, 87, 183, Ag/MgO86 ou GaSb/GaAs46, et la mise en évidence d’un

régime oscillatoire de la déformation aux petites tailles est, à notre connaissance, tout à fait originale. Le

modèle de Frenkel-Kontorova que nous développons dans la suite a pour objectif d’expliquer, à partir de

ces résultats expérimentaux, le mode d’accommodation de l’interface Ge/STO.
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V.3 Description du mode d’accommodation de Ge/STO

Le modèle de Frenkel-Kontorova décrit le comportement d’une chaîne élastique de particules placée

dans un potentiel périodique. Ce modèle mathématique développé en 1938 dans un article de J. Frenkel et

T. Kontorova184 a été repris puis appliqué à la description d’interfaces cristallines notamment par Frank

et Van der Merwe dans leur article de 19494 sur les dislocations d’interface.

V.3.1 Modèle de Frenkel-Kontorova

On considère un potentiel sinusoïdal infini d’amplitude w et de période a. Une chaîne de N particules

reliées par des ressorts est placée dans ce champ de potentiel. Les ressorts ont une constante de raideur

µ et une longueur à vide b. Les N particules sont repérées par leur position Xi (i ∈ [1 ;N]). La position

de la première particule X1 étant libre de varier sur une période a (X1 ∈ [0 ;a]).

Figure V.6 – Schéma de principe de la situation décrite par le modèle de Frenkel-Kontorova : une chaîne élastique dans
un potentiel périodique.

L’énergie totale du système ainsi défini est due aux positions relatives des particules les unes par

rapport aux autres sous forme d’énergie élastique et aux positions des particules par rapport au potentiel

périodique sous forme d’énergie de potentiel d’interaction.

On note pour tout i : xi =
Xi

a − (i− 1), le déplacement de l’atome i par rapport au centre du ie puits de

potentiel du substrat. L’énergie totale du système à N particules EN peut alors s’écrire :

EN (x) =
µa2

2

[

N
∑

i=2

(xi − xi−1 −
b− a

a
)2 + 2

w

µa2

N
∑

i=1

sin2(πxi)

]

(V.2)

avec
∑N

i=2(xi − xi−1 − b−a
a )2 énergie élastique totale dans la chaîne d’atomes et 2 w

µa2

∑N
i=1 sin

2(πxi)

l’énergie d’interaction totale entre la chaîne et le substrat.
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Les positions d’équilibre de ce système correspondent aux positions stationnaires de la chaîne de

particules dans le champ périodique c’est-à-dire les déplacements xi qui annulent l’ensemble des dérivés

∂EN

∂xi
. Déterminer les points stationnaires de EN revient donc à résoudre le système de N équations :

x1 − x2 +
b− a

a
+ π × w

µa2
× sin(2πx1) = 0

i ∈ [2, N − 1],−xi−1 + 2× xi − xi+1 + π × w

µa2
× sin(2πxi) = 0 (V.3)

−xN−1 + xN − b− a

a
+ π × w

µa2
× sin(2πxN ) = 0.

Un point stationnaire de EN correspond soit à une position d’équilibre stable soit à une position d’équi-

libre méta-stable soit, encore, à une position d’équilibre instable du système. Ceci peut être déterminé en

étudiant le signe des valeurs propres de la matrice hessienne du système (c’est-à-dire la matrice N ×N :

Hi,j(E) = ∂2E
∂xi∂xj

) en ce point stationnaire.

En posant, dans le système d’équations précédent, le désaccord paramétrique m = b−a
a et un facteur

g = w
µa2 , alors tout le modèle de Frenkel-Kontorova n’est plus paramétré que par trois termes : m, g et N .

Ce système d’équations V.3 ne peut pas être résolu de manière analytique, on utilise donc des solutions

numériques pour déterminer les positions stationnaires de EN .

V.3.2 Solutions du problème de Frenkel-Kontorova

En reprenant les notations précédentes (cf. section V.3.1), considérons la position x1, du premier

atome de la chaîne, fixe. Alors, dans le système d’équations V.3, la première équation permet de déter-

miner une unique solution x2. Avec x1 et x2, la deuxième équation du système permet de déterminer une

unique valeur de x3 et ainsi de suite jusqu’à xN . Si la dernière équation est alors satisfaite, l’ensemble

des positions (x1 ;... ; xN ) est alors un point stationnaire de EN . Ainsi, en balayant la position x1 sur une

période du substrat (x1 ∈ [0; a]), il est possible de déterminer toutes les solutions stables et méta-stables

de EN pour une taille de chaîne N donnée et l’énergie associée à ces positions.

Le désaccord paramétrique m = 1
P est fixé égal à celui du système Ge/STO à 450° C, soit 0,0258.

Le paramètre g a été fixé à la valeur g=0,023 pour des raisons explicitées dans la suite. Nous revenons

sur ce paramètre g au paragraphe V.3.3.

Le comportement du Ge que l’on cherche à comprendre correspond à des tailles de particules de 4 à

11 nm de diamètre, ce qui est équivalent, suivant un axe <110> du Ge, à un nombres de plans (110)

successifs compris entre 10 et 30. Les principales solutions stables et méta-stables du problème de Frenkel-

Kontorova, pour des chaînes de N=10 à N=30 particules sont identifiées.
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Le terme µa2 étant inconnu mais fixe, on normalise l’énergie totale du système qui devient EN

µa2 . L’éner-

gie normalisée par atome EN

µa2
×N est calculée pour chaque solution stable et méta-stable identifiée pour

N∈[10 ;30]. Les solutions sont regroupées sur la figure V.7. Les points noirs représentent les solutions

stables et les cercles blancs les solutions méta-stables.

Figure V.7 – Solutions stables et méta-stables du modèle de Frenkel-Kontorova : énergie normalisée par atome dans la
chaîne élastique pour chaque solution en fonction de la taille N de la chaîne.

L’ensemble des solutions du problème de Frenkel-Kontorova peut être séparé en 4 branches principales

bien distinctes notées B0, B1, B−1 et B2.

La branche B0, de plus basse énergie par atome, est aussi la branche des solutions stables pour les

plus petites chaînes de particules. Pour N<10, les seules solutions stables correspondent à la branche B0.

Figure V.8 – Exemple de solution stable pour N=10 de la branche B0 des solutions du problème de Frenkel-Kontorova
appliqué au système Ge/STO.

Une représentation de la solution stable de la branche B0 pour N=10 est visible sur la figure V.8. On

voit les particules placées régulièrement dans les puits de potentiel du substrat périodique. Cette branche

correspond donc à une croissance pseudo-morphique. Le dépôt est complètement contraint par le substrat

et emmagasine une énergie sous forme élastique du fait de cette contrainte.
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La branche B1, qui devient stable à partir de N=10, correspond aux positions de stabilité d’une chaîne

de N particules avec un unique défaut. Ce défaut induit un décalage, entre la chaîne et le substrat, d’une

période en plus, ce qui conduit à disposer les N atomes de la chaîne dans N+1 périodes du substrat. La

figure V.9 montre un exemple de la topologie de cette branche dans la situation N=13.

Figure V.9 – Exemple de solution stable pour N=13 de la branche B1 des solutions du problème de Frenkel-Kontorova
appliqué au système Ge/STO.

Cette solution, qui correspond à une maille du dépôt en moins par rapport au substrat, s’interprète

donc comme un système avec une dislocation d’interface.

La branche B−1 a la particularité de correspondre à une chaîne de N particules déposées sur N-1 mailles

du substrat, c’est-à-dire un défaut introduisant un décalage d’une maille en moins entre la chaîne et le

substrat. Ceci impose donc au système une contrainte résultante négative. Le système est en compression

au-delà du nécessaire pour accommoder le désaccord paramétrique, comme on le voit sur la figure V.10.

Figure V.10 – Exemple de solution stable pour N=22 de la branche B
−1 des solutions du problème de Frenkel-Kontorova

appliqué au système Ge/STO.

La stabilité de cette branche dépend de la parité de la longueur de la chaîne dans la région [18 ;22].

Pour N∈{18 ;20 ;22}, et au-delà, la chaîne est stable dans la configuration de la branche B−1. Pour

N∈{17 ;19 ;21}, et en-deçà, la branche B−1 est instable. Dans cette zone, la branche alterne donc stabilité

et méta-stabilité, ce que nous interprétons comme la cause des pseudo-oscillations observées sur la figure

expérimentale (fig. V.5) comme nous le discuterons plus tard dans cette section.
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Enfin, la branche notée B2 correspond à des tailles de dépôt plus importantes (N≥21). À ces tailles,

le système devient potentiellement stable pour une configuration à deux dislocations bien placées dans la

chaîne. La figure V.11 montre une configuration B2 stable pour N=22.

Figure V.11 – Exemple de solution stable pour N=22 de la branche B2 des solutions du problème de Frenkel-Kontorova
appliqué au système Ge/STO.

Pour chaque situation de stabilité du système, la déformation totale de la chaîne élastique, contrainte

ou non, peut être calculée en fonction des déplacements xi de toutes les particules. Les résultats sont

visibles sur la figure V.12.

Figure V.12 – Solutions stables et méta-stables du modèle de Frenkel-Kontorova : déformation résultante dans la chaîne
élastique pour chaque solution en fonction de la taille N de la chaîne.

La branche B0, correspondant bien au modèle de croissance pseudo-morphique, se retrouve naturel-

lement avec une déformation dans la chaîne quasi-égale au désaccord paramétrique (indiqué par la ligne

pointillée rouge), aux effets de relaxation élastique en bord de chaîne près. B1 est la branche des solutions

contenant une seule dislocation, la déformation globale de la chaîne tend vers 0 quand la taille de la

chaîne tend vers une période de vernier (P ≃ 41 pour Ge/STO). Dans les chaînes de la branche B−1, les

N atomes sont répartis sur N-1 périodes du substrat, il y a donc un surcroît de contrainte.
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La chaîne de particules est contrainte en compression, ce qui donne une déformation supérieure au désac-

cord paramétrique. Enfin, la branche B2 correspond aux solutions à deux dislocations dans la chaîne,

elle se comporte comme la branche B1 mais avec une déformation qui tend vers 0 pour deux périodes de

vernier (2P ≃ 82).

V.3.3 Comparaison avec les résultats expérimentaux et conclusion

Pour résoudre le système d’équations de Frenkel-Kontorova (V.3), nous avons utilisé le désaccord pa-

ramétrique m caractéristique de l’interface Ge[110]//STO[100].

Les paramètres µ et w n’interviennent pas directement dans l’établissement des solutions mais via le

ratio g = w
µa2 . Ce dernier a été expérimentalement déterminé de manière à obtenir une solution stable

non pseudo-morphique (branche B0) pour une chaîne N=10 (⇒ D=6 nm) car c’est à partir de cette

taille de dépôt que le Ge commence à relaxer expérimentalement (voir figure V.5). Ainsi, tous les calculs

précédents ont été effectués pour g=0,023.

Les courbes théoriques d’évolution de la déformation pour toutes les branches de solutions du problème de

Frenkel-Kontorova (figure V.13 (b)) sont comparées à la courbe expérimentale (figure V.13 (a)) d’évolu-

tion de la déformation moyenne des îlots de Ge sur STO. Sur chaque graphe, trois cercles rouges mettent

en évidence les oscillations du paramètre de maille du Ge.

La première ligne verticale rouge sur la figure V.13, à N = 10, indique le début de la relaxation des

îlots de Ge/STO. Le paramètre g a été ajusté pour avoir la stabilité de la branche B1 qui débute en ce

point. Le processus de relaxation commence par l’existence d’un état stable avec une dislocation dans des

îlots de Ge large de 10 plans (110). L’écart énergétique entre les branches B1 et B0 diminuant quand N

augmente, la probabilité de former des îlots de Ge contenant une dislocation augmente dans cette zone,

conduisant à l’observation expérimentale d’une réduction progressive de la déformation moyenne des îlots

de Ge.

La deuxième frontière verticale sur la figure V.13 (à N = 17) constitue le point de départ du régime de

pseudo-oscillations des déformations dans les îlots de Ge. Entre N = 17 et N = 22, on observe expéri-

mentalement trois oscillations qui correspondent sur les graphiques (b) et (c) aux alternances de stabilités

de la branche B−1 de solutions. Pour N = 18, N = 20 et N = 22 la solution B−1, avec un défaut « en

compression » dans la chaîne élastique suivant le modèle de Frenkel-Kontorova, est stable ce qui induit

une contrainte en compression et donc une déformation positive de la chaîne élastique. Ces points corres-

pondent, sur la courbe expérimentale d’évolution de la déformation, à une incursion de la courbe dans le

domaine positif.
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A partir de N = 22 (dernière frontière verticale rouge figure V.13), l’apparition d’un domaine de stabilité

pour la branche B2 et la stabilisation définitive de la branche B1 font cesser les pseudo-oscillations de la

déformation dans le Ge et entraine globalement la relaxation totale des îlots.

Figure V.13 – (a) Courbe expérimentale et (b) évolution théorique de la contrainte dans le système Ge/STO en fonction
de la longueur de la chaîne de Ge d’après le modèle de Frenkel-Kontorova.
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Le modèle de Frenkel-Kontorova décrit donc bien de manière qualitative le mode d’accommodation

du système Ge/STO expérimentalement observé. En particulier l’entrée des deux types de défauts (dis-

locations en extension B1, ou défaut en compression B−1) et l’évolution de la stabilité de ces défauts

en fonction de la taille de l’îlots permet de comprendre le comportement si particulier du Ge dans son

processus de relaxation. Les oscillations de son paramètre de maille ainsi que l’évolution de la contrainte

en compression et en tension s’expliquent bien.

Cependant, ce modèle reste très limité. En effet, ce modèle uni-dimensionnel ne prend pas en compte

de nombreux effets liés à la structure tri-dimensionnelle des îlots de Ge (contrainte épitaxiale suivant

les deux directions dans le plan, propagation de la contrainte dans le volume de l’îlot, relaxation par les

surfaces libres).

De plus ce modèle ne prend pas en compte la probable distribution de taille des îlots de Ge. À cet égard,

la bonne adéquation entre les résultats du modèle et la courbe expérimentale, est étonnante.

V.4 Discussion sur la croissance de semi-conducteurs sur oxydes

Cette étude à l’aide du modèle numérique de Frenkel-Kontorova nous a permis de mieux comprendre

les premiers stades de la croissance de Ge/STO ainsi que d’une manière plus générale, les paramètres

dominants de l’épitaxie de systèmes semiconducteurs/oxydes.

V.4.1 Conclusion sur le système Ge/STO

La stabilité et l’énergie des différents modes d’accommodation possibles de Ge/STO ont été observées

pour des îlots de diamètres variant entre 4 et 11 nm. L’analyse de ces différentes solutions en fonction

de la taille des particules permet d’estimer le paramètre g = w
µa2 pour le système Ge/STO : g=0,023. Or

l’élasticité des liaisons Ge-Ge peut se déduire des coefficients de Poisson du Ge. Ceci permet finalement

de déterminer le facteur w de ce système.

Le terme w correspond à l’énergie de liaison d’un atome Ge d’interface avec le substrat et vaut dans ce

cas w ≃ 0, 3 eV soit une énergie d’adhésion de Ge/STO de β = 0, 3 J.m−2 (en multipliant par le nombre

d’atomes par maille d’interface pour l’orientation Ge(001)/STO(001)).

Cette valeur est extrêmement faible comparée aux valeurs d’énergie d’adhésion calculées par l’application

du critère de Wulff (cf. section IV.3.1). Cela montre les limites du modèle de Frenkel-Kontorova, et, en

particulier d’un modèle unidimensionnel.
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V.4. Discussion sur la croissance de semi-conducteurs sur oxydes

Pour essayer de comprendre l’implication de l’énergie d’adhésion pour le système Ge/STO, nous

reprenons le modèle thermodynamique développé par Saint-Girons et al48 et que nous avons présenté au

début de ce travail (cf. chapitre I.3.3). Rappelons que, dans ce modèle, on calcule, pour chaque couple

de paramètres (∆γ ; m), les énergies du système, à la taille critique de nucléation, dans les situations

de croissance 2D et 3D et pour les modes d’accommodation par dislocations d’interface ou dans le cas

d’une croissance pseudo-morphique. En fonction du coût énergétique de formation d’un germe stable dans

chacune de ces situations, les modes de croissance et d’accommodation les plus favorables en chaque point

de l’espace (∆γ ; m) sont notés et permettent de dresser la cartographie de la figure V.14.

L’énergie d’interface a été définie précédemment (voir page 10) comme

γAB = γA + γB − β. (V.4)

Par conséquent sur la cartographie V.14, le terme ∆γ vaut

∆γ = γAB − γB = γA − β, (V.5)

avec γA l’énergie surfacique de la facette du dépôt en contact avec le substrat et β l’énergie d’adhésion.

Nous rappelons dans le tableau V.1, les énergies de facettes de l’InP et du Ge que nous avons utilisées

pour appliquer le théorème de Wulff et les énergies d’adhésion calculées au chapitre IV.3.

Ge(001) Ge(111) InP(001) InP(111)

énergie de facette γA 1,71 1,32 0,99 0,70

énergie d’adhésion β 2,76 0,98 1,76 0,50

Table V.1 – Énergies de facette en contact avec le substrat et énergies d’adhésion des îlots orientés (001) et (111) du
Ge et de l’InP respectivement utilisées et calculées section IV.3 en J.m−2.

À partir de ces valeurs, nous calculons le paramètre ∆γ de chacun de ces types d’îlots et situons

chaque système sur la cartographie (∆γ, m).

Le système Ge(001)/STO se trouve, d’après ce modèle, dans la région où une croissance pseudo-morphique

est plus favorable, ce qui est conforme aux observations expérimentales détaillées dans la section V.2.

Le modèle de Frenkel-Kontorova nous a permis d’expliquer la courbe d’évolution de la déformation dans

les îlots de Ge en fonction de la taille de ces îlots (voir figure V.5) qui montre justement que le système

Ge/STO croît, aux tout premiers stades de la croissance, de manière pseudo-morphique.
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Chapitre V - Accommodation à l’interface Ge(001)/STO(001)

Figure V.14 – Cartographie des modes de croissance et d’accommodation selon le modèle thermodynamique48 . La
position approximative du système Ge/STO est notée par une croix rouge et le désaccord paramétrique à l’interface InP/STO
indiquée par une ligne pointillée verticale.

Cependant, le Ge orienté (001) apparait sur cette cartographie dans une zone de croissance 2D pseudo-

morphique, ce qui semble contraire à nos observations expérimentales même si aucune de nos mesures

de morphologie n’a été faite pour des îlots extrêmement petits concernés par ce diagramme. Il n’est pas

exclu, en particulier, que la croissance du Ge ne commence dans un mode 2D et devienne très rapidement

3D, par exemple quand la première dislocation apparaît et fait brutalement augmenter γAB. Notons

aussi que cette cartographie est une application numérique, du modèle thermodynamique développé par

Saint-Girons et al.47, 48, basée sur l’InP. Le coefficient de Poisson, en particulier, qui intervient dans le

calcul des volumes critiques de germination est celui de l’InP et ne permet pas d’évaluer directement le

comportement du Ge.

V.4.2 Solutions pour la croissance d’InP/oxydes

Cette étude du système hétérogène Ge/STO apporte un certain nombre d’enseignements pour la

compréhension des systèmes semiconducteurs/oxydes d’une manière générale et la croissance d’InP en

particulier.
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V.4. Discussion sur la croissance de semi-conducteurs sur oxydes

Sur la cartographie V.14 précédente, le désaccord paramétrique entre InP et STO est représenté par

une ligne pointillée rouge. Ce désaccord de 6,27% est plus important que pour Ge/STO. Les positions

des systèmes InP(001)/STO(001) et InP(111)/STO(111) sont reportées sur la cartographie (∆γ, m) (cf.

figure V.14).

Les deux orientations cristallines de l’InP sur STO se trouvent dans une région de croissance initiale-

ment 3D avec accommodation par un réseau interfacial de dislocations. Nous savons, par ailleurs, que la

croissance initialement 3D de l’InP est la cause de la formation de défauts de type macles. En effet, les

facettes {111} des surfaces libres des îlots correspondent à des plans de maclage qui peuvent former ce

type de défauts pendant la croissance185. Avec pour objectif de favoriser une croissance bi-dimensionnelle

tout en préservant le dépôt de toutes dislocations traversantes, deux solutions s’avèrent possibles à partir

du système InP(001)/STO(001).

V.4.2.1 Croissance 2D pseudo-morphique

La première solution (notée 1○ figure V.14) consiste à modifier le système vers une croissance 2D

pseudo-morphique. En augmentant l’adhésion, le système tendra vers un mode de croissance bi-dimensionnelle

qui avec un faible désaccord paramétrique pourra avoir une taille critique de relaxation plastique très

élevée.

Figure V.15 – Ensembles des pérovskites (ABX3) représentées en fonction de leur désaccord paramétrique avec l’InP
et de la différence d’électronégativité entre le cation B et l’anion X.
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Chapitre V - Accommodation à l’interface Ge(001)/STO(001)

On l’a vu au chapitre III.3, l’adhésion du Ge sur STO est favorisée par un transfert de charge dans

les liaisons Ti-O des atomes de Ti vers les atomes d’O. Ainsi, l’adhésion du semiconducteur sera d’autant

plus importante sur la surface BO2 d’une pérovskite ABO3 que l’espèce B sera faiblement électronéga-

tive. Les pérovskites ont l’avantage d’être une famille regroupant un très grand nombre de matériaux

avec tous la même forme cristalline. Changer de substrat pour un autre élément de la classe pérovskite

permet donc, en faisant un choix judicieux, de modifier l’énergie d’interface et le désaccord paramétrique

en même temps. Il existe une large bibliographie sur les pérovskites.

La figure V.15 classent les pérovskites en fonction de l’électronégativité de leur cation B et de leur

anion et de leur désaccord paramétrique avec l’InP. Les pérovkites avec de fortes réactivités de surface

BX2 sont représentées sur la droite et celles avec un faible désaccord paramétrique avec l’InP sont repré-

sentées en bas du graphique. Le BaHfO3 (en rouge sur le graphe) est, ainsi, un bon candidat pour une

croissance d’InP bi-dimensionnelle (plus forte réactivité de surface que SrTiO3) avec un faible désaccord

paramétrique (<1%).

V.4.2.2 Croissance 2D avec dislocations d’interface

Une autre méthode de croissance de couches épitaxiales libres de tous défauts traversant consiste à

utiliser les propriétés de l’accommodation par dislocations d’interface. En augmentant l’adhésion et en

augmentant le désaccord paramétrique, le système peut être forcé à croître de manière bi-dimensionnelle

avec un réseau de dislocations interfaciales qui fait relaxer la couche très tôt pendant la croissance (voir

2○ figure V.14).

Dans la large bibliographie de pérovskites (fig. V.15), on constate qu’aucun oxyde ne possède les proprié-

tés requises mais uniquement des composés fluorés.

Ainsi, une troisième approche consiste à utiliser le substrat pour fixer le désaccord paramétrique puis

à travailler la surface du substrat pour en augmenter l’adhésion. L’équipe de Demkov étudie, notamment,

la possibilité d’augmenter l’adhésion entre un semiconducteur et un oxyde en déposant un intermétallique

Zintl-Klemm à l’interface186, 187.
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V.5 Conclusion

L’utilisation du modèle de chaîne élastique de Frenkel-Kontorova nous a permis de bien comprendre

les mécanismes de relaxation au tout début de la croissance de Ge/STO et une comparaison avec le

modèle thermodynamique de Saint-Girons et al.48 donne une vision globale de l’épitaxie de systèmes très

hétérogènes.

– Le modèle de Frenkel-Kontorova décrit bien le mode d’accommodation aux très petites tailles des îlots

de Ge/STO. Les pseudo-oscillations du paramètre de maille du Ge sont expliquées par l’alternance de

stabilité et de méta-stabilité des différentes solutions du modèle correspondant à différentes positions

stationnaires des atomes sur le substrat. Ce modèle apporte un complément d’information au modèle

thermodynamique de Saint-Girons et al.

Ce mode d’accommodation est une spécificité des systèmes à faible énergie d’adhésion.

– L’énergie d’interface des îlots Ge(001)/STO(001) est déterminée à l’aide des modèles de Frenkel-

Kontorova et modèle thermodynamique et est comparée aux résultats obtenues par désorption de

Ge de STO et par application du critère de Wulff-Kaishew. La comparaison des résultats des trois

expériences permet de montrer les limites de chaque modèle, en particulier pour la description du sys-

tème Ge/STO. En revanche, les informations données par ces trois modèles ou expériences permet de

comprendre les paramètres qui dirigent les différents modes de croissance et d’accommodation.

– La croissance de type 2D pseudo-morphique est favorisée par une forte adhésion entre dépôt et substrat,

une forte élasticité du dépôt et un faible désaccord paramétrique.

– Le mode de croissance 2D avec dislocations d’interface est rendu possible par une forte adhésion, une

faible élasticité de la couche épitaxiée et un important désaccord paramétrique.

La compréhension des mécanismes de l’épitaxie, et, en particulier, des différents modes d’accommo-

dation, ouvre la voie à l’ingénierie des substrats ou des interfaces dans le but de favoriser l’intégration de

matériaux hétérogènes avec une grande qualité structurale.
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Ce travail de thèse avait pour objectif de comprendre de manière générale les mécanismes de l’épi-

taxie des systèmes très hétérogènes, afin de proposer des stratégies d’intégration monolithique de semi-

conducteurs sur silicium via des couches tampons de SrTiO3.

Pour atteindre cet objectif, nous nous sommes focalisés sur le système modèle Ge/STO, et notamment

sur les tout premiers stades de la croissance épitaxiale, tant d’un point de vue structural, que d’un point

de vue physico-chimique.

Nous avons étudié les liaisons chimiques d’interface, la forme des îlots, l’énergie des surfaces libres, la

contrainte épitaxiale, l’orientation cristalline et la formation de dislocations d’interface. Nous avons, en

particulier, cherché à faire le lien entre toutes les caractéristiques du système Ge/STO et à comprendre

l’influence de différents paramètres sur la croissance du Ge sur substrat de STO.

Dans un premier temps, nous avons étudié la surface (001) du STO, son comportement après recuit

sous ultra vide et l’influence de sa structure et de sa chimie sur l’adhésion du Ge. Nos résultats mettent

en évidence la grande stabilité de la terminaison TiO2 du STO dans un environnement ultra vide par

rapport à la terminaison SrO, et ont permis d’identifier et d’analyser les différentes reconstructions de la

surface du STO.

Nous avons, en particulier, montré, en comparant calculs ab-initio et mesures de photoémission, que le

modèle de Erdmann pour la reconstruction TiO2 (2 × 1)+(1 × 2)141 (terminée par une double couche

TiO2) correspondait très certainement à la surface réelle. Nous avons également montré que l’adhésion

du Ge sur le substrat est fortement dépendante de la reconstruction de surface. Sur la surface TiO2 non

reconstruite, la grande stabilité de l’environnement de surface empêche l’adsorption de Ge. En revanche,

le transfert de charge entre O et Ti dans la reconstruction TiO2 (2 × 1) double couche rend cette surface

particulièrement réactive et facilite l’adhésion du Ge, qui se fait via des liaisons Ge-O.

Nous avons également étudié le lien entre les orientations cristallines du Ge et les liaisons chimiques

d’interface. Nous avons d’abord pu observer les différentes orientations cristallines possibles du Ge et
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mis en évidence une forme d’axiotaxie du Ge/STO autour de la direction Ge<110>//STO<100>. Cette

direction est commune aux relations d’épitaxie entre le STO et les îlots de Ge orientés (001) et (111)

(principales orientations observées pour le Ge sur STO).

D’autre part, le lien a été fait entre ces orientations cristallines et l’environnement chimique des atomes

de Ge d’interface. Une étude, basée sur la construction de Wulff-Kaishew174 des îlots de Ge orientés (111)

et (001) a clairement mis en évidence la plus forte adhésion des îlots (001) par rapport aux îlots (111).

Les îlots (111) ont une faible énergie d’adhésion et sont stabilisés par leur surface libre, énergétiquement

plus favorable, que pour les îlots (001). La texture de fibre des îlots (111) et le fort démouillage de ces

îlots sont des conséquences de cette faible adhésion. À l’inverse, les îlots orientés (001) présentent une

interface plus stable avec le STO et une relation d’épitaxie clairement identifiée conduisant à un désaccord

paramétrique de l’ordre de 2,5%.

Enfin, nous avons étudié l’évolution de la déformation dans les îlots de Ge en fonction de leur taille

dans les tout premiers stades de leur croissance. Nous avons, en particulier, observé un régime d’oscilla-

tions du paramètre de maille relaxé du Ge. Un modèle unidimensionnel de l’interface Ge/STO a permis de

comprendre ce régime très particulier d’oscillations, lié à la faible adhésion caractéristique de ce système.

Nous avons également montré que cette faible adhésion conduisait à l’entrée de dislocations d’interface

dans des îlots de très petite taille, bien plus petite que dans des systèmes à désaccord de maille comparable

et à adhésion plus forte. Ces résultats nous permettent aujourd’hui de mieux comprendre les mécanismes

de la croissance et de l’accommodation des systèmes très hétérogènes.

Contrairement à des systèmes plus homogènes, la forte hétérogénéité, tant cristallographique que chi-

mique, entraîne une accommodation spécifique, caractérisée par l’entrée de dislocations aux tout premiers

stades de la croissance et, à la localisation de ces dislocations à l’interface. Ce mode de relaxation très

particulier, typique des systèmes faiblement liés, permet au dépôt cristallin de croître avec son paramètre

de maille relaxé, ce qui évite la formation de dislocations traversantes, classiquement associées à la re-

laxation plastique pour les systèmes plus homogènes.

La comparaison avec le système InP/STO, qui possède un plus fort désaccord paramétrique, nous

permet de mieux comprendre ce système et d’envisager des solutions pour la croissance de couches 2D

sans défauts de ce matériau. Nous avons également compris qu’une trop faible énergie d’adhésion entre

les matériaux est responsable de la croissance initialement tri-dimensionnelle de l’InP. Or ce type de

croissance 3D favorise la formation de macles lors de la coalescence des îlots. Pour palier ce phénomène, il

faut augmenter l’énergie d’adhésion tout en la maintenant suffisamment faible pour obtenir la formation
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d’un réseau interfacial de dislocations.

Nos études permettent de conclure, plus clairement, quand à la gamme d’énergies d’adhésion et de désac-

cords paramétriques qu’il faut viser pour obtenir une accommodation par dislocations d’interface dans le

cadre d’une croissance bidimensionnelle, et nous ont, en particulier, conduit à proposer des alternatives

au STO pour l’intégration monolithique d’InP sur Si.

Les études menées dans le cadre de cette thèse vont être poursuivies au laboratoire. Les aspects fon-

damentaux liés à la croissance des systèmes faiblement liés vont être approfondis, afin, notamment, de

comprendre dans quelle mesure et par quels mécanismes les dislocations d’interface peuvent se réorganiser

pour former un réseau régulier permettant d’accommoder exactement le désaccord paramétrique entre le

matériau et le substrat.

Des stratégies d’ingénieries d’interface du type de celles utilisées pour la croissance d’oxydes sur silicium

vont également être mises en place pour la croissance de semi-conducteurs sur oxydes, afin de contrôler

indépendamment les deux paramètres clés de ces systèmes que sont l’adhésion et le désaccord paramé-

trique. Au-delà de la simple compréhension des phénomènes physiques, ces études permettront d’étendre

le spectre des applications des techniques d’hétéroépitaxie en ouvrant des voies pour dépasser le para-

digme de la croissance contrainte.

Elles serviront de base à l’INL pour la réalisation d’hétérostructures complexes combinant semi-conducteurs

et oxydes, éventuellement intégrées sur silicium, et possédant des propriétés physiques originales suscep-

tibles de déboucher sur la proposition de concepts de composants nouveaux pour des applications en

micro et optoélectronique, par exemple.
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Méthode de Williamson-Hall

La méthode de Williamson-Hall (WH) demande la mesure et le fit d’un grand nombre de pics de

Bragg à chaque instant de la croissance ce qui est difficilement compatible avec une mesure en temps réel

de la croissance d’un système épitaxial. Voila pourquoi, dans le but de déterminer la taille des îlots de

Ge dans notre expérience de mesure en temps réel (cf. section V.2), nous avons mis en place l’expérience

suivante.

Un substrat de STO, préparé selon la procédure décrite au chapitre III, est porté à 490 °C. Le Ge

est déposé sur ce substrat à une vitesse de 12 Å/min. À ces vitesse et température de substrat, le dia-

gramme RHEED indique un dépôt mêlant les orientations (001) et (111). Pour permettre la mesure de

diffraction, le flux de Ge est stoppé régulièrement et la température du substrat descendue brutalement

à 400 °C de manière à empêcher tout phénomène de désorption. L’énergie du faisceau incident est portée

à 11 keV et l’angle incident est fixé à 0,17°. Les taches de diffraction correspondant aux réflexions 111 ;

202 ; 311 ; 422 et 511 (des îlots orientés (001) hors plan) sont alors scannées suivant une direction dans le

plan.

La méthode de Williamson-Hall est appliquée sur toutes ces réflexions de Bragg de manière à déterminer

la taille des particules de Ge à chaque temps de mesure.

Les pics de Bragg mesurés sont analysés en utilisant des fonctions pseudo-voigts pour déterminer leur lar-

geur à mi-hauteur. Selon la loi de Williamson-Hall (WH), la largeur à mi-hauteur d’un pic de diffraction

est divisée en une partie due à la contrainte et une partie due à la largeur des particules selon l’équation

suivante :

∆q = ∆qcontrainte +∆qtaille = q
∆d

d
+

2π

D
, (6)

avec q la norme du vecteur de diffusion, ∆d/d la contrainte moyenne dans les îlots et D le diamètre moyen

des îlots.

En traçant les droites ∆q = f(q) pour chaque temps de dépôt (voir fig. 16), il est ainsi possible de

déterminer les composantes ∆qcontrainte et ∆qtaille. En particulier, il est possible de déterminer ainsi

l’évolution de la taille des particules en fonction du temps de dépôt ou plutôt de la quantité de matière
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déposée (déterminée à partir de la vitesse de dépôt). C’est à partir de cette courbe d’évolution (cf. figure

(a) 17) du diamètre des particules que l’on détermine par la suite la taille des particules de Ge.

Figure 16 – Méthode de Williamson-Hall pour différentes quantités de Ge déposées.

Par ailleurs, l’évolution de la proportion de la composante due à la contrainte dans la largeur des

pics de diffraction de la réflexion Ge(111) en fonction de l’épaisseur déposée (cf. fig. (b) 17) montre une

largeur due à la contrainte proportionnellement faible par rapport à la largeur due à la taille (<15% sauf

pour 6MC).
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Figure 17 – (a) Évolution de la taille des particules de Ge en fonction de l’épaisseur déposée, (b) évolution de la
proportion de la composante due à la contrainte dans la largeur des pics de diffraction de la réflexion Ge(111) en fonction de
l’épaisseur déposée et (c) loi d’évolution de la taille des particules en fonction de l’inverse de la largeur des pics de diffraction
de la réflexion Ge(111).

En négligeant donc les variations de proportions en fonction de la taille du dépôt, une loi générale

d’évolution de la taille des particules en fonction de la largeur des pics de diffraction de la réflexion

Ge(111) est mise en évidence (voir la figure (c) 17) et sera utilisée pour des expériences conduites dans

des conditions proches de celle qui a permis d’établir cette loi.
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Systèmes épitaxiés faiblement liés : le cas Ge/SrTiO3

Résumé

Dans un contexte où les limites intrinsèques des matériaux classiques de l’industrie CMOS sont en

passe d’être atteintes du fait de la forte miniaturisation des composants, le développement de la micro-

électronique requiert la définition de nouvelles solutions pour combiner sur un même substrat (le silicium)

des matériaux différents aux propriétés physiques variées. Ceci devrait permettre d’intégrer sur silicium

des fonctionnalités nouvelles.

Parmi les matériaux d’intérêt, les oxydes fonctionnels de la famille des pérovskites offrent une large

gamme de propriétés et attirent donc une attention particulière. D’autre part, la recherche se porte aussi

sur les semi-conducteurs de la classe III-V et le Ge pour leurs propriétés optiques ou de transport de

charges. Cependant, la grande hétérogénéité chimique et cristallographique entre ces matériaux rend leur

association sur silicium par voie épitaxiale particulièrement délicate.

Dans ce contexte, ce travail de thèse consiste en une étude approfondie de l’interface Ge sur SrTiO3

et des mécanismes à l’origine des modes d’accommodation et de croissance du semi-conducteur sur le

substrat pérovskite. Les échantillons, fabriqués par épitaxie par jets moléculaires, ont été étudiés par

caractérisations in situ, au synchrotron, diffraction de rayons X en incidence rasante et spectroscopie

de photoémission. Des images de microscopie électronique en transmission sont venues compléter cette

étude.

La combinaison de ces résultats a permis de comprendre et de décrire deux aspects spécifiques des systèmes

III-V et Ge sur SrTiO3. Le mode de croissance Volmer-Weber et la compétition entre les orientations cris-

tallines (001) et (111) du Ge sont décrits dans une première partie. La relation d’épitaxie de Ge/SrTiO3

est identifiée et l’influence des énergies d’adhésion et de surface libre du semi-conducteur sur sa croissance

est élucidée. Dans une deuxième partie, le mode d’accommodation du Ge est plus spécifiquement étudié.

La mise en place d’un réseau de dislocations d’interface est observée expérimentalement et analysée à

l’aide d’un modèle numérique.

Ce travail de thèse a permis de discuter de l’interface d’un système épitaxié très hétérogène et il ouvre des

perspectives intéressantes, liées aux spécificités de l’accommodation aux interfaces semi-conducteurs/oxydes,

pour l’intégration monolithique de Ge et de III-V sur des substrats d’oxydes/Si.

Mots Clefs

semi-conducteurs ; oxydes ; Ge ; III-V ; SrTiO3 ; GIXS ; RHEED ; XPS ; TEM ; intégration monoli-

thique ; épitaxie ; MBE ;



Weakly bonded epitaxial systems : the Ge/SrTiO3 case

Abstract

With the recent developments of the microelectronic industry, the intrinsic limits of the classical

CMOS materials are being reached because of the strong miniaturization. Thus, the microelectronic in-

dustry is waiting for new solutions for combining, on the same substrate (silicon), different materials with

various physical properties in the framework of integrating new functionalities on silicon.

Research is now focusing on perovskite oxides because of the very wide range of properties they are

offering (electronic, magnetic, etc.), but also on III-V semiconductors for the development of integrated

photonic devices and on Ge for its electronic transport properties. However, combining these materials is

challenging due to their strong chemical and crystallographic heterogeneity.

Thus, this thesis focuses on the Ge/SrTiO3 system. The accommodation mode and growth mechanism

have been studied by in situ, synchrotron-based, characterization methods like grazing incidence X-ray

scattering and X-ray photoemission spectroscopy. The samples were prepared by molecular beam epitaxy.

Transmission electron microscopy images complemented the study.

The combination of these results have allowed for highlighting two specificities of the III-V or Ge/SrTiO3

epitaxial systems. In a first chapter, the Volmer-Weber growth mode and a competition between (001)

and (111)-oriented Ge islands is described. Epitaxial relationship between Ge and SrTiO3, chemical bonds

at the interface and influence of adhesion and surface energies on the growth mode are described. In a

second part, the specific accommodation mode of the Ge/SrTiO3 interface is studied. The development

of a misfit dislocation network during the growth is experimentally observed and analyzed on the basis

of a numerical model of the interface.

This work provides state of the art understanding of the interface of weakly bonded epitaxial systems and

opens interesting perspectives, especially related to the accommodation mode of semiconductors/oxides

interfaces, for the monolithic integration of III-V or Ge on oxides/Si substrates.

Keywords

semiconductors ; oxides ; Ge ; III-V ; SrTiO3 ; GIXS ; RHEED ; XPS ; TEM ; monolithic integration ;

epitaxy ; MBE ;
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