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Introduction générale

Introduction générale

Les nanotechnologies et les nanostructures font 'objet d’un intérét croissant
dans bien des domaines, un événement crucial a Porigine de cet engouement a sans
doute été le discours, intitulé « There’s plenty of room at the bottom » (1l y a plein
de place tout en bas »), que prononca Richard Feynman [1] (prix Nobel de physique
en 1965) en décembre 1959 lors de la conférence annuelle de la Société Américaine
de Physique. Dans ce discours, il envisageait ce qui est maintenant la réalité des
nanosciences et des nanotechnologies.

En effet, Depuis quelques années, I'enjeu représenté par la réduction de la
taille des composants en micro-électronique a conduit a un effort important de
recherche sur la synthése de structures, dont la dimension de quelques nanometres
a quelques dizaines de nanometres, est particulicrement intéressante pour la
réalisation de composants, principalement en microélectronique, en
optoélectronique et en photonique. Outre la potentialité d'une trés forte
intégration, leur taille extrémement réduite leur confere de nouvelles propriétés
dont Pefficacité par rapport a celles du méme matériau utilis€é a une échelle
macroscopique est indéniable. Par exemple, I'extréme confinement des charges a
lintérieur des nanostructures induit de nouvelles propriétés quantiques
intéressantes pour la réalisation de composants originaux. Ainsi, des nanostructures
3D de semiconducteurs pourraient constituer les briques de base de futurs
transistors de dimensions nanométriques (la surface moyenne d’un transistor est
actuellement de 1um?). Plus leurs dimensions seront réduites et plus il sera possible
d’en intégrer un grand nombre sur un seul circuit intégré, en vue d’augmenter la
puissance de calcul des ordinateurs, entre autre.

Pour pouvoir utiliser ces structures dans des dispositifs, il faut étre en mesure
d’obtenir des densités suffisantes d’objets. Par exemple, si on veut réaliser une
mémoire basée sur un effet électronique de boite quantique, cela nécessite au
minimum une boite par bit d’information. La densité d’information actuelle d’une

mémoire commerciale est d’environ 10"’ bits/cm?” (chiffre variable selon le type de
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mémoire, et qui augmente rapidement avec le temps et avec les progres
technologiques). Le seuil minimum de densité de boites quantiques doit donc étre
supérieur 2 10"’/cm?, pour avoir un intérét par rapport a I’état de I’art actuel.

Il y a donc une interrogation d’ordre technologique : comment va-t-on réussir a
faire une grande densité de structures identiques ? Cette interrogation souleve en
fait deux questions : quels sont les parameétres dont on dispose pour influencer de
maniere collective la croissance d’une population de structures de petites tailles ?
Quels sont les mécanismes qui pilotent la forme, la taille et la densité de ces
structures ? C’est toute la problématique de 'organisation des nanostructures.

11 existe, a I'heure actuelle, plusieurs techniques pour fabriquer et controler a
la fois, la répartition spatiale a longue distance, la densité, la distribution de la taille
et de la forme des nanostructures. Nous décrirons quelques unes d’entres elles dans
le troisieme chapitre, néanmoins, il est intéressant de noter que, mis a part quelques
techniques trés particulieres utilisant des couples substrats/nanostructures de
natures spécifiques, aucune de ces techniques de fabrication ne permet d'obtenir
rapidement une grande quantité de nanostructures possédant une taille et une
répartition spatiale toutes deux homogenes. En effet, d'une fagon générale, soit la
technique d'élaboration est lente et précise, soit elle est rapide et les fluctuations de
taille et de répartition spatiale sont alors relativement importantes.

Par opposition a la trés grande majorité de ces techniques, consistant a
maitriser tres finement lorganisation ou l'auto-organisation du dépot des
nanostructures sur des substrats standard, le sujet de notre these a été de
développer celle que nous estimons étre la plus prometteuse, a savoir
I'organisation a longue distance de nanostructures sur des substrats fonctionnels de
GaAs et de Si, grace aux champs de contraintes et de déformations induits en
surface par un réseau carré de dislocations (RDs) périodique faiblement enterré.

Dans ce cadre, 'objectif de ce travail est d’étudier 'influence de ces champs
élastiques sur l'organisation de nanostructures. Ces champs périodiques, sont

précisément créés par collage moléculaire avec notamment une désorientation en
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rotation dite de torsion et également appelée "twist" en terminologie anglo-
saxonne, entre les deux cristaux mis en contact.

Il sera question de quantifier, dans I’hypothese d’une élasticité anisotrope, les
champs de déformation, de contrainte et la densité d’énergie générés par des
réseaux de dislocations faiblement enterrés accommodant une torsion, une flexion
et un désaccord paramétrique.

Le premier chapitre est une introduction au monde de la nanotechnologie qui
polarise investissements et intéréts des décideurs. Elle recouvre toutes les
techniques de miniaturisation extréme qui permettent de fabriquer des objets ou
des composants dont les dimensions sont inférieures a 100 nm.

Le deuxieme chapitre passe en revue les concepts généraux de 'auto-organisation
de nanostructures. Nous essayons dans ce chapitre de montrer quels sont les
parametres qui modifient la croissance cristalline des matériaux sur une surface en
citant quelques méthodes et solutions proposées a ce jour pour améliorer les
caractéristiques morphologiques des dépots : distribution des tailles, localisation.
Enfin une étude des différents réseaux de dislocations faiblement enterrés utilisés
pour l'organisation spatiale a longue distance de nanostructures est présentée.
Dans le troisieme chapitre, une synthese bibliographique recense les récents travaux
théoriques et expérimentaux ayant un lien direct avec le sujet.

Le chapitre quatre est consacré a I’étude et la détermination analytique des champs
élastiques générés par un réseau carré de dislocations vis et ceci en utilisant la
théorie élastique anisotrope.

Dans le cinquiécme chapitre, des applications numériques pour le calcul des
déplacements, des déformations, des contraintes et des énergies sont présentés
pour les joints de torsion et flexion suivants: Si/Si et GaAs/GaAs et pour
I’hétéro- interphase Al/ALCu accommodant un désaccord paramétrique prenant
cette fois ci en considération les deux surfaces libres des échantillons.

Enfin on présente une conclusion générale regroupant I'essentiel des résultats

obtenus.
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Chapitre 1
La nanotechnologie

Introduction

Depuis le début des années 1990, le terme nanotechnologies - créé pour
désigner les technologies capables d'élaborer des objets structurés a l'échelle du
nanométre (10” m, milliardiéme de métre) a envahi les journaux, les livres, la
télévision, et méme le domaine publicitaire et le débat éthique. Au-dela d'un effet
de mode certain, puisque des objets faconnés a cette échelle nous entourent depuis
longtemps sans que nous en ayons toujours conscience, des progres remarquables
ont été effectués dans ce domaine depuis le début des années 1980. Citons, par
exemple, l'apparition ou l'amélioration de méthodes de mesure qui permettent
d'observer la matiere a l'échelle de I'atome ; les nouvelles techniques d'élaboration
de matériaux a I'échelle du nanometre ; la découverte de nouvelles propriétés a cette
échelle, qui sont bénéfiques dans de nombreux cas. Enfin, de grands intéréts sont
en jeu, qu'il s'agisse de la compétitivité des industries de demain, ou de répondre

aux nombreux défis qui se posent a nos sociétés (énergie, environnement, santé).

I.1. Que sont les nanotechnologies ?

Il y a presque autant de définitions des nanotechnologies que d'acteurs. Celle
qui est donnée par le programme américain couvre bien le domaine et ses
implications [2] : il s'agit de la recherche et développement technologique (R&D) a
une échelle comprise approximativement entre 1 et 100 nanomeétres (nm), pour,
d'une part, constituer un corpus de connaissances des phénomenes et matériaux a
cette échelle, et, d'autre part, créer et utiliser des structures, composants et systemes
qui, du fait de leur petite taille, présentent des propriétés et fonctionnalités
nouvelles. Celles-ci apparaissent a cette échelle pour diverses raisons: effets

quantiques, nature granulaire de I'électricité, nature ondulatoire de la lumicre, effets
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de confinement, effets fondés sur l'importance des surfaces d'échanges,
prédominance de rapports surface-volume, etc.

Comme on souhaite tirer parti de ces objets nanométriques dans un monde a
notre échelle, il est nécessaire de transférer a I'échelle macroscopique les propriétés
de ces objets. Les nanotechnologies comprennent donc, a coté de la fabrication et
de la manipulation d'objets, leur propre intégration dans des matériaux, systemes et
structures plus grands; celle-ci est souvent obtenue grace a une hiérarchie

d'architectures, de 1'échelle microscopique a I'échelle macroscopique..

I.2. Un secteur en plein développement

La réflexion sur les nanotechnologies ne date pas d'hier. En 1959, Richard
Feynman - lors d'une conférence sur les limites de la manipulation et du stockage
de l'information - avait suggéré que l'atome lui-méme pouvait suffire a stocker et
manipuler l'information. Cette prédiction ne fut vérifiée que bien plus tard, au
début des années 1980, quand fut inventé la microscopie de champ proche
(microscope a effet tunnel et microscope a force atomique).

Ce moyen d'observation exceptionnel ainsi que les progres des autres
techniques (microscopes électroniques a balayage ou a transmission, outils a rayons
X...) permettent désormais de mieux caractériser la matiere a I'échelle atomique afin
de mieux maitriser les nanotechnologies. Aujourd'hui, en mesurant la matiere dans
ses moindres détails, on peut tester des modeles, les améliorer et faire des
prédictions.

Une autre condition indispensable a I'émergence des nanotechnologies est
bien évidemment la capacité a élaborer et reproduire des matériaux structurés a
cette échelle. Dans les technologies de l'information et des communications
(T.I.C.), les matériaux ont été réalisés avec un souci de miniaturisation des
composants, miniaturisation rendue possible par des procédés de fabrication de
plus en plus fins (dépdts de couches minces et lithographie menant a des

dimensions de l'ordre de dizaines de nanometres dans les trois dimensions). Les
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autres types de matériaux résultent de l'extension des procédés classiques (synthese
in situ, en solution ou en phase vapeur, broyage) qui ont permis de fabriquer, de
maniere controlée, des matériaux nanostructurés, voire d'en synthétiser de

nouveaux.

I.3. Les nanotechnologies obtenues par miniaturisation :

I.3.1. Miniaturisation du microprocesseur dans les T.I.C.

Les T.I.C. comprennent des éléments de traitement de l'information
(microprocesseurs), des systemes de stockage (mémoires dynamiques a acces
aléatoire - DRAM -, disques durs magnétiques, CD-ROM...) et des composants
pour communiquer (cables, signaux radio, liaisons optiques). Ces technologies
progressent spectaculairement grace a la miniaturisation, dans des formes souvent
tres différentes ; les matériels atteignent aujourd'hui des dimensions nanométriques.

Un microprocesseur est constitué d'un ensemble de circuits comprenant des
transistors, des résistances et des condensateurs. Tous ces éléments sont fabriqués
souvent de fagon simultanée sur un support en matériau semiconducteur, la puce
de silicium, ayant typiquement un centimetre de cOté.

Grace a une miniaturisation incessante, une nouvelle génération de circuits
intégrés apparait tous les trois ans, correspondant a une augmentation de la densité
des composants sur la puce d'un facteur 4, un circuit intégré actuel integre déja plus
de 100 millions (pour le microprocesseur) a un milliard (pour les mémoires de type
DRAM) de transistors, et on fabrique en parallele quelques dizaines de ces circuits
intégrés sur une méme plaquette de silicium, figure 1.1. Cela a été possible grace a
l'existence de techniques de dép6t ou de fabrication in situ de couches minces de
tres grande précision, accessibles depuis de nombreuses années. La nouveauté dans
I'évolution des circuits intégrés est le controle de la matiere a I'échelle nanométrique
dans plusieurs dimensions (largeur et épaisseur de grille, planéité des interfaces).
Les transistors fabriqués au début du XXle si¢cle ont une taille typique de 'ordre

de 180 nanometres.
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FIG. 1.1: Chronologie de miniaturisation des circuits électroniques 3]

I.3.2. Les nanomatériaux structuraux

Dans ce domaine, on espere beaucoup de la nanostructuration.
Les propriétés mécaniques, mais pas seulement elles (par exemple la résistance a la
corrosion...), sont souvent grandement améliorées - avec certainement de grandes
différences dans le changement des lois de comportement entre métaux,
céramiques et autres matériaux - lorsqu'on atteint une structuration de la matiere a
'échelle du nanometre. Par exemple, les nanocéramiques sont ductiles - les joints
de nanograins bloquant la propagation de fissures, alors que les céramiques
microstructurées sont cassantes, donc fragiles, ce qui limite beaucoup leur emploi.

Les composites métalliques nanostructurés, quant a eux, ont des résistances
mécaniques a chaud fortement améliorées, ce qui étend leur domaine d'utilisation

dans le secteur critique des matériaux a hautes températures. Cet effet est obtenu
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par des précipités controlés aux joints de grains, qui bloquent ainsi la croissance des
grains lors d'une augmentation de température (phénomene responsable de la
fragilisation des matériaux). Le domaine des composites est un domaine de choix
pour la nanostructuration.

Les plastiques renforcés par des fibres de verre ou de carbone sont
largement utilisés dans de nombreuses industries, comme l'automobile,
'aéronautique ou les articles de sport. Les plus courants sont constitués d'une
matrice polymere, résine thermodurcissable ou polymere thermoplastique,
renforcée par des fibres rigides, en verre ou en carbone, d'un diametre de quelques
micrometres. Les excellentes propriétés de ce matériau composite viennent de ce
qu'il allie les « bonnes » propriétés de ses deux constituants, en maitrisant leurs
défauts : les fibres donnent de la rigidité et de la résistance, et la matrice plastique,
plus souple, encaisse élastiquement la rupture d'une fibre en se déformant, alors
que le verre massif se casserait en masse. Il est établi que, sous réserve que la chimie
de l'interface fibre-matrice soit bien maitrisée, c'est-a-dire que les fibres et la matrice
solent solidaires, 'efficacité du renforcement est d'autant meilleure que l'aire totale
de l'interface entre fibres renforcantes et matrice est plus grande. Donc, a fraction
volumique de fibres donnée, plus les fibres seront fines, plus le renforcement
devrait étre efficace, idée qui a conduit a de nombreux essais de renforcement des
plastiques par des fibres de diamétre nanométrique ou par des nanolamelles
minérales. Il est, par exemple, établi que les nanolamelles argileuses améliorent
fortement la dureté et la tenue en température des composites.

Une attention toute particuliére est portée aux nanotubes de carbone
(Figs. 1.2 et 1.3), édifices tout a fait remarquables constitués d'atomes de carbone
organisés dans une structure hexagonale, comme dans le graphite. Ce dernier est
constitué de plans infinis (du moins a l'échelle des atomes), alors que le nanotube
est un tube de diameétre nanométrique, avec une longueur qui peut atteindre des
dimensions millimétriques. Le rapport diametre/longueur atteint alors six ordres de

grandeur. Les propriétés mécaniques des nanotubes individuels sont remarquables,



Chapitre 1. La nanotechnologie

puisque leur résistance mécanique spécifique est cinquante fois celle de l'acier.
Retrouver cette performance dans des cables ou des matériaux composites reste
encore un défi, sans doute a cause de la difficulté a obtenir des composites bien
organisés et de la nécessité d'une interface fibre-matrice bien maitrisée. Une équipe
de l'université du Texas a réussi, en 2003, a obtenir une fibre composite nanotube-
polymere de 50 micrometres de diameétre qui n'est plus éloignée que d'un facteur 10

de la résistance mécanique d'un nanotube individuel, et est égale a celle du fil

d'araignée, une référence classique en nanotechnologies.

A Y

FIG. 1.2: Observations au microscope électronique a balayage de nanotubes de carbone

sur un support de silicium (x 150000). [3]

FIG. 1.3: Protéine greffée sur un nanotube de carbone. |3]
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Chapitre 2

L’auto-organisation des nanostructures
par des réseaux de dislocations

Introduction

Le terme auto-assemblage, appliqué a la croissance de semi-conducteurs, décrit
la maniere dont la maticre se structure de facon spontanée a la surface d’un solide.
I’enjeu principal de la croissance auto-organisée de nanostructures est de modifier
cette spontanéité pour obtenir les caractéristiques requises en termes de tailles ou de
distances entre les structures [5].
On résume ici les mécanismes de croissance ainsi que les parametres essentiels

régissant la morphologie des ilots.

I1.1. Epitaxie

I1.1.1. Généralités sur 1'épitaxie

Deux types d'épitaxie peuvent étre distingués et chacune a son importance dans
le cadre d'applications différentes. L'homoépitaxie se rapporte au cas ou le film et le
substrat sont du méme matériau. Le dépot de films mince de Si sur un substrat Si en
est le meilleur exemple.
Le second type d'épitaxie est par opposition a la précédente /'hétéroépitaxze. Elle se
réfere au cas ou le film et le substrat sont constitués de matériaux différents.
L'hétéroépitaxie est couramment utilisée pour développer les dispositifs
optoélectroniques ainsi que les diodes électroluminescentes ou les lasers a base
d'alliages semiconducteurs. La différence entre les deux types d'épitaxie est représentée

sur la figure 2.1 suivante.

10
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film

substrat

accordé contraint relaxé

FIG. 2.1: Structures d'hétéroépitaxies accordée en maille, contrainte et relaxcée (I'hétéroépitaxcie accordée en
maille est similaire a I'homoépitaxie).

Pour I'homoépitaxie, les parametres de mailles sont naturellement accordés et il n'y a
pas de contraintes a l'interface. Dans le cas de I'hétéroépitaxie, les parametres de maille
sont désaccordés et en fonction de ce désaccord, on peut distinguer trois régimes
différents :

1. Si le désaccord de maille est nul, I'nétérostructure est assez semblable a celles que
l'on obtient en homoépitaxie. Toutefois, les propriétés physico-chimiques (coefficient
de dilatation thermique, composition chimique,..) des deux matériaux présents
peuvent étre différentes et influencer les propriétés structurales.

2. Quand le film et le substrat présentent un désaccord de maille non nul, les deux
mailles peuvent s'adapter pour accorder leurs parametres cristallographiques dans le
plan de croissance : c'est ce que l'on appelle une croissance pseudomorphique. La
croissance pseudomorphique est en général le mécanisme qui prévaut au début de la
croissance d'une couche contrainte. Ce phénoméne a lieu entre des matériaux
différents mais cristallisant dans la méme structure cristallographique. Pres de

l'interface, les premicres couches du film s'adaptent a la maille du substrat.

11
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3. Lorsque I'épaisseur de la couche contrainte augmente, I'énergie de contrainte
augmente. La relaxation de la contrainte va avoir lieue soit par création de dislocations
a l'interface (relaxation plastique), soit par formation d'flots tridimensionnels

(relaxation élastique).

I1.1.2. L'épitaxie par jets moléculaires

Elle représente I'état de l'art des techniques de croissance de films minces
monocristallins a partir d'une phase vapeur. L'épitaxie par jets moléculaires (EJM ou
MBE) implique des processus d'évaporation contrdlés avec précision dans une
enceinte placée sous ultravide (=10'"Torr), figure 2.2. Les flux atomiques ou
moléculaires des éléments proviennent de la sublimation ou de l'évaporation de
I'élément solide contenu dans des creusets chauffés par effet Joule. Ces creusets sont
munis de caches obturateurs dont l'ouverture conditionne l'arrivée du flux qui se

condensera sur la surface du substrat.

ecran
Four de croissance RHEED
canon

w/’/ﬁ%—‘

Cellule d'effusion
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G .

" =
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FIG. 2.2: Schéma de principe d'une croissance par épitaxie par jets moléculaires [6]
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Etant donnée la précision sur l'épaisseur du dépot, il est courant de définir I'épaisseur
d'un film mince par le nombre de plans atomiques qui le compose. Les épaisseurs
déposées sont donc mesurées en monocouches moléculaires MC ce qui correspond dans le
cas des semiconducteurs III-V a une couche atomique d'élément III (In, Al, Ga)
(Fig. 2.3) et une couche atomique d'élément V (As). Dans InAs, une monocouche a

une épaisseur d'environ 3 A.

paramétre
de maille

monocouche

FIG. 2.3: Croissance d'un film mince semiconductenr 11I-V" cubique. Projection sur le plan (100)

Frankenheim [7] fut, sinon le premier, parmi les premiers a rapporter en 1836
I'observation expérimentale du phénomene d’hétéroépitaxie. Il constata en effet que la
cristallisation d’un sel sur un amorphe -une plaquette de verre en l'occurrence- se
taisait completement indépendamment de celui-ci , tandis que sur un solide non plus
amorphe mais lui aussi cristallin, le sel cristallisait avec cette fois-ci une orientation liée
a celle du cristal support ou substrat.

Royer [8] constata pour sa part que «/a différence permise dans les dimensions des deux
réseanx: qui s accolent varie suivant les différentes especes et peut atteindre jusqu’a environ 15% du
parameétre (de maille) de I'un des denx sels*».

Qu’en est-il alors de la qualité cristalline de la couche ainsi épitaxiée puisque le
moindre désaccord de maille se chiffre rapidement en contraintes mécaniques

énormes qu’il va bien falloir que la couche relaxe d’une facon ou d’une autre ?

* Ce n'était a I'époque encore ni des métanx ni encore moins des semiconductenrs. . .

13
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Cette notion de qualité cristalline est devenue cruciale pour la réalisation de
nanostructures semiconductrices-puits (cf. Fig. 2.4) et boites-cohérentes, c’est-a-dire
exemptes de défauts structuraux tels les dislocations, véritables pi¢ges recombinants

pour les porteurs.
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FIG. 2.4: Puits quantique cobérent de 2 MC de Zn'Te (les fleches pointent les interfaces) dans
CdTe orienté (001) (image HRTEM dans la direction <110>, [9)).

'

Si le désaccord de maille excede la dizaine de pourcents, la couche ne peut
s’épitaxier sur son substrat que si elle présente, sous une autre orientation, un meilleur
accord de maille : c’est le cas (Fig. 2.5) du CdTe qui, sur substrat GaAs orienté (001),

adopte l'orientation (111) a cause d’un désaccord de maille Ad(oou/ a =-12,8% trop

important.

Gas (001) (I

i

FIG. 2.5: Image HRTEM (dans la direction <112>) de I'épitaxie du CdTe (a = 6,4810 A)
sur GaAs (a = 5,6533 A) orienté-(001) (source : équipe mixte CEA-CNRS Grenoble).
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IL.2. Les différents modes de croissance

Nous allons voir qu'un film mince déposé sur un substrat peut adopter
différentes morphologies en fonction de son mode de croissance. Nous allons
montrer comment a partir de bilans énergétiques, on peut prévoir ces différents modes
de croissance.
Les nombreux travaux dans la croissance des films minces, ont permis de distinguer

trois modes de croissance (Fig. 2.0) :

= B9 & o, &
—>

ilots
OO0 O 0000 SRR 000D
—> —>

couches

Q000 © Q00D SED00aBR
—> —>

Stranski-Krastanov

FIG. 2.6: Les différents modes de croissance pour un film niince

» Une croissance de type I olmer-Weber [10] qui a lieu lorsque les atomes adsorbés
vont nucléer pour former des agrégats. Par la suite, ceux-ci vont croitre de
facon tridimensionnelle pour former des ilots. Ce mode apparait lorsque les
especes déposées possedent des énergies de liaison plus fortes entre elles
qu'avec le substrat. Le dépot de métaux ou de semiconducteurs sur une surface

d'oxyde suive généralement ce mode de croissance.
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» Une formation monocouche par monocouche ou Frank-17an der Merwe [11]. Ce
mode est a l'opposé du précédent. Les agrégats de base vont se développer
monocouches par monocouches en raison de l'interaction favorable entre le
dépot et le substrat. Ainsi, la croissance de la deuxieme couche ne débutera

\ . .
qu'au terme de la croissance de la premiere.

> 1l existe également un mode de croissance mixte : ilots+couches ou Stranski-
Krastanov. Ce mode est particulicrement intéressant pour la formation d'ilots de

faible dimension.

I1.2.1. La transition 2D/3D du mode de croissance Stranski-Krastanov des
couches contraintes.

I1.2.1.1. Désaccord de maille

Une des clefs nécessaire a la compréhension de la transition 2D /3D du mode

de croissance réside dans l'effet de ce désaccord de maille défini par :

asubstrat - a‘film

E= 2.1
afilm ( )

Avec ag .. le parametre de maille du substrat et ag,, le parametre de maille du
matériau déposé (Tab. 2.1). Les valeurs typiques de ces désaccords tournent autour de

quelques pour cent pour les systemes bien étudiés tels que InAs/GaAs (7%) ou

Ge/Si (4%).

Semiconducteur I1I-V GaAs AlAs InP InAS
Parameétre de maille (A) 5.6533 5.6600 5.8688 6.0583

Tablean 2.1: Parametre de maille des semiconductenrs HI-1" cubiques
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I1.2.1.2. Energie de contrainte et épaisseur critique

Au début de la croissance hétéroépitaxiale, la maille du matériau déposé s'adapte
par déformation élastique a celle du substrat dans le plan d'interface. La couche est
donc soumise a une contrainte élastique et son énergie totale augmente. L'épaisseur du
substrat étant bien supérieure a celle du film, c'est ce dernier qui va emmagasiner toute
'énergic due a la contrainte. Lorsque l'énergie de contrainte ne peut plus étre
accommodée élastiquement, la couche a alors atteint une épaisseur dite critique. Au-
dela de cette épaisseur, intervient un mécanisme de relaxation des contraintes.
Cette relaxation peut se faire de fagon plastique a travers la création de dislocations
lorsque le désaccord de maille est faible (€< 2%). Pour des désaccords plus élevés, le
processus de relaxation peut intervenir de fagon élastique par un passage en mode de
croissance tridimensionnel au-dessus d'une épaisseur critique h,p. Dans ce dernier cas,
on passe donc d'un mode de croissance 2D a un mode de croissance 3D : c'est le

mode de croissance de type "Stranski-Krastanov". Dans le systeme InAs/GaAs,

I'épaisseur critique est d'environ 1,5 a 1,75 monocouches (4,5 - 5,25A),
tableau 2.2.
Systéme InAs/GaAs Ge/Si InAs/InP | InAS/InAlAs
Désaccord de maille 7% 4% 3,2% 3,2%
Epaisseur critique | 1,521,75 MC | 325 MC 2MC 2,5 MC

Tableau 2.2: Epaisseur critigue et désaccord de maille dans les systémes anto-organisés

I1.2.1.3. Bilan énergétique

Un modéele macroscopique simple permet de prévoir le mode de croissance, a
partir de la tension interfaciale yg et des tensions de surface du substrat y, et du film

;. Cette approche prend en compte l'existence de contraintes lors de I'épitaxie du film
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sur le substrat et suppose que le film déposé est en équilibre avec sa phase vapeur. On

définit 'angle de mouillage 0 selon le schéma de la figure 2.7:

- FIO

Ts s substrat

FIG. 2.7: Mouillage du film sur le substrat

L'équation d'Young s'écrit, dans ce modele :

Vo=V +7;.C0SO (2.2)
Si oy, <y, +y; alors @>0 etla croissance est tridimensionnelle
Siy,2y,+y, alors @=0 etla croissance est bidimensionnelle
On peut alors définir des domaines de stabilité pour chaque type de croissance en
fonction du désaccord de maille et de la différence de tension de surface entre le film

et le substrat (Fig. 2.8).

Mode croissance
Frank-Van der Merwe
—_—

L
>

02—

Mode croissance

0.1 Stranski-Krastanov

superréseau o, T

Ys-yf / Y5

0.0[¥ == T | | |

Ias-afl / a (%)

Mode croissance
Volmer-Weber

AT T

0.1

FIG. 2.8: Région de stabilité pour les 3 modes de croissance en fonction des tensions de surface,
d'interface et du désaccord de maille [12]
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Le bilan énergétique pour un film contraint peut s'exprimer au premier ordre comme
la variation de I'énergie totale du systéme lors du passage 2D/3D:

AE2p3p=AEsyrface + AEéIastique (23)

On retrouve ainsi les modes de croissance de la couche épitaxiée :
De maniere générale, la création de surface libre au moment de la transition 2D /3D
implique une augmentation de 1'énergie (AEsuface > 0) alors que la relaxation des
contraintes induit une diminution de I'énergie (4,.,,,,. <0).

> Si AE

+ AE >0 : le passage d'un mode de croissance 2D a un mode de

surface élastique

croissance 3D augmente I'énergie totale du systéme et donc le mode de
croissance 3D est défavorable. Ces conditions sont celles d'une épitaxie couche
par couche.

> SiAE

+ AE < 0 : le mode 3D est alors favorable et I'on peut observer la

surface élastique

transition 2D-3D.
La croissance de couches contraintes permet ainsi en une seule étape d'épitaxie (via le
mode de croissance Stranski-Krastanov) de fabriquer des ilots tridimensionnels dont
les dimensions les apparentent a des fils ou des boites quantiques. Ce phénomene
entraine une simplification de mise en oeuvre par rapport aux autres procédés de
fabrication des nanostructures utilisant d'autres voies technologiques. Toutefois, le
processus étant spontané, il nécessite la maitrise des différents parameétres de la
croissance pour controler leurs homogénéités en forme et en taille. L'auto-assemblage
d'flots a été observé pour la premiere fois dans le systeme InAs/GaAs par Goldstein et
al. [13] et la croissance de Ge sur Si(001) a été intensivement étudiée : voir par exemple
[14] pour une des premicres études réalisée sur les premiers stades de croissance, et
plus récemment [15] pour une étude mettant en oeuvre des dépots chimiques en phase
vapeur. Dans tous les cas, il existe une distribution de la taille des ilots. Cette

distribution peut étre large, voire bimodale, ce qui signifie qu’il existe deux familles
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distinctes d’flots de tailles moyennes différentes. En outre, les observations STM ou
AFM (pour Atomic Force Microscopy) montrent que la répartition des ilots a la
surface est régie par des mécanismes de nucléation et de croissance quasi-isotropes, ce
qui entraine simplement Dexistence de distances moyennes préférentielles de
séparations des ilots (voir Figure 2.9).

La densité des ilots est liée a leur distance moyenne de séparation. Cette distance
moyenne est liée a l'interaction qui existe entre les ilots, c’est-a-dire a leur capacité a
¢changer de la matiere, a coalescer ou a avoir des interactions répulsives. Dans certains
systemes (Ag/Pt pour les systemes métalliques [16], PbSe/PbTe pour les systemes
semi-conducteurs [17]), 'hétéroépitaxie de quelques monocouches (MC) crée un
ensemble de dislocations. Les interactions élastiques entre ces dislocations

suffisamment mobiles font que les dislocations s’organisent en réseaux périodiques.

- __e

FIG. 2.9: Un exemple de croissance Ge/ Si(001), en épitaxie par jets molécnlaires. Quantité équivalente
de Ge déposée : 9A. Température du substrat : 550°C. Echelle de limage : 700X700 nm.

La croissance ultérieure d’ilots de petite taille tend a s’organiser d’une fagon ordonnée
par rapport aux réseaux de dislocations, car les atomes voient, lors de leur
déplacement atomique, une modulation du potentiel de surface. La densité de ces ilots
dépend ici directement des distances d’équilibre entre les dislocations et de leurs
interactions élastiques. En fait, méme pour des systemes ou la transition Stranski-

Krastanov reste cohérente, c’est-a-dire sans création de dislocations, il existe des
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interactions élastiques entre les ilots via le substrat [18, 19]. Les champs de contraintes
induits par les ilots modifient localement le potentiel chimique, et donc le transport de
matiere. La combinaison de contraintes internes aux substrats (par des réseaux de
dislocations, par exemple) et des interactions élastiques entre ilots complique la
compréhension de la croissance.

Dans le but d’utiliser les propriétés de faible dimensionnalité de ces objets (que ce soit
pour des applications magnétiques, optiques ou électroniques), la distribution en taille
d’une assemblée d’ilots est une caractéristique essentielle. De fortes densités sont aussi
souhaitées, afin de maximiser la densité d’intégration des dispositifs.

Pour controler la densité d’ilots, un des moyens est de contrdler le placement
individuel de chaque ilot. Il a donc été proposé d’utiliser des défauts sous la surface
pour piloter la localisation des ilots.

Avec un bombardement focalisé d’ions Ga+ sur une surface de Si [20], il est possible
d’induire une nucléation préférentielle des ilots de Ge. L’influence sur la nucléation
s’explique, a faible dose, par une différence locale de contrainte ou un effet surfactant
de Ga. A forte dose, le bombardement induit un changement de morphologie.
Le diameétre du faisceau d’irradiation est d’environ 100 nm, ce qui fixe une limite basse
a la séparation des sites de nucléation. De plus, les sites sont créés un par un, ce qui
limite lefficacité du processus. Une variante possible de cette technique consiste a
utiliser un masque et a implanter un substrat de silictum avec de oxygene [21, 22].
Avec cette méthode, oxygene implanté forme des inclusions sous la surface aux
endroits correspondants aux ouvertures du masque. Ces inclusions induisent des
champs de contrainte, qui modifient a la fois ’état de contrainte de la surface et sa
morphologie. Des ilots de Ge déposés en épitaxie par jets moléculaires peuvent
ensuite étre localisés sur ces défauts. Cette technique s’affranchit de I'aspect séquentiel
du bombardement focalisé, mais cette fois la résolution est limitée par la résolution

limite des techniques de masquage.
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A Tutilisation de défauts enterrés pour controler la densité, on peut donc ajouter
comme condition que ces défauts doivent s’organiser spontanément en réseaux. Le
controle du placement doit pouvoir s’effectuer de maniere paralléle, c’est-a-dire agir a
I’échelle de ensemble des ilots pour que la création et la mise en ordre de ces ilots ne
soient pas trop lentes.

Lors d’une hétéroépitaxie Ge/Si, pour une épaisseur suffisamment grande de Ge, il se
forme a l'interface Ge/Si un ensemble de dislocations, appelées dislocations de misfit.
Ces dislocations servent a relacher la contrainte qui apparait a cause des différences de
parametre de maille entre les matériaux.

Sous certaines conditions expérimentales (en particulier la température de recuit), les
dislocations ont suffisamment de mobilité pour s’organiser en lignes droites dans deux
directions perpendiculaires. Shiryaev et al. [23] ont utilisé les plans de glissement des
dislocations de misfit pour structurer une surface.

Ils ont ensuite observé la corrélation entre les positions de nucléation des ilots et les
lignes de dislocations de misfit. Dans une autre étude [24], le Ge s’organise de la méme
manicre, mais sans I'aide de plans de glissement qui viennent intersecter la surface.
La croissance a été localisée par le champ de contrainte induit par les lignes de
dislocations enterrées. Mais les densités d’ilots obtenues, fixées par les densités de
lignes de dislocations, sont faibles, et les ilots ont des tailles importantes.

L’influence quantitative de défauts enterrés a été calculée dans le cadre de I’élasticité
continue isotrope : pour des dislocations ou des inclusions [25], et pour le cas de
réseaux de dislocations vis, coin, ou mixtes [20].

En pratique, deux méthodes peuvent étre utilisées pour créer facilement des réseaux

de dislocations enterrées : I’hétéroépitaxie et le collage moléculaire.
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IL.3. Hétéroépitaxie

La premiere méthode s’appuie sur ’hétéroépitaxie d’un matériau sur un substrat.
L’épaisseur déposée doit étre suffisamment grande. La différence de parametre de
maille entre la couche et le substrat induit des contraintes, qui sont relaxées par des
dislocations de misfit a 'hétéro-interface, et la couche déposée n’est plus cohérente
avec le substrat. Divers systemes ont été testés pour organiser la croissance d’ilots : des
ilots de InP sur In, ;Ga, 5P/ GaAs [27] et des ilots de Ge sur Si;_ Ge /Si [23, 24, 28].
Les limites de cette méthode sont liées au processus de création de ces dislocations
enterrées : pour un systeme donné, la densité de dislocations est fixée par la différence
des parametres de maille. Il est possible de jouer sur cette densité en modifiant les
concentrations relatives de Ialliage de la couche, mais la plage de variation reste
restreinte. En outre, organisation des dislocations en réseaux n’est pas parfaite.
Certaines expériences montrent une distance moyenne préférentielle avec une
dispersion assez grande [28]. Le contrdle de la périodicité du réseau et de la cohérence

de cette périodicité a grande échelle est le probleme principal de cette méthode.

Exposons donc les criteres qu'une méthode d’organisation doit remplir pour

étre efficace et intéressante, par rapport aux méthodes existantes :

- une organisation spontanée, c’est-a-dire une action collective sur I'assemblée d’flots a

I’échelle du substrat, pour éviter la lenteur d’un placement ilot par ilot ;

- un controle précis de la périodicité, avec une plage de variation assez grande (de

lordre de quelques nanometres a quelques centaines de nanometres) ;

- des techniques classiques de microélectronique, pour pouvoir utiliser une technologie

éprouvée et sur de grandes surfaces.
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I1.4. Collage moléculaire

Une solution pour répondre aux besoins exprimés auparavant est la création de
réseaux de dislocations enterrées par l'utilisation du collage moléculaire. Le collage
Si/Si fait en outre appel a des techniques classiques de microélectronique. I’avantage
de ce processus de création des réseaux de dislocations est le controle précis de la
périodicité, et la cohérence a trés longue distance des réseaux. Les réseaux de
dislocations créés par collage moléculaire induisent des champs élastiques périodiques.
Ces champs élastiques périodiques en surfacent modulent le potentiel chimique, ce qui
devrait permettre d’induire I'auto-organisation avec un pas controlé des ilots en

surface. Un schéma de principe est donné a la figure 2.10.

(rhjats an surface

AR I

Interface de collage Dislocations

FIG. 2.10: Schéma de principe de 'anto-organisation par des réseanx de dislocation enterrés.

Le collage moléculaire* (Fig. 2.11) de deux cristaux peut produire trois types de
réseaux de dislocation :

— un réseau de dislocations coins, lié a la différence de parametre de maille entre les
deux cristaux collés ;

— un réseau de dislocations vis, dont la périodicité est liée a 'angle de rotation dans le
plan de collage entre les deux cristaux ;

— un réseau de dislocations mixtes, associé a la flexion entre les deux cristaux.

*Pour plus de détail sur le collage molécnlaire, voir annexe 1
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1. Silicium

2. oxydation thermique

3. implantation A

4. nettoyage et collage Ve
moléculaire

sebeiivide,
2
=

5. Smart Cat . ﬁ v

6. traitement thermique
7. et polissage fin SOl

—

8. recyclage de la plaque A

FIG. 2.71: Principe du collage moléculaire

I1.5. Les différents types de réseaux de dislocations

L’interface entre deux grains cristallins ayant des orientations ou des parameétres
de maille différents est appelée joint de grains. Dans notre cas, les grains en
question sont le substrat et la couche cristalline mis en contact lors du collage
épitaxial. En général, un joint de grains peut étre une interface quelconque, mais a
I’équilibre thermique il est plan afin de minimiser sa surface et donc de minimiser
Iénergie d’interface. Il est constitué dun réseau de dislocations qui permet
d’accommoder la discontinuité cristalline entre les deux grains.

Les réseaux de dislocations, se formant au niveau de ces joints de grains,
peuvent étre dus a une flexion entre les deux grains, une torsion ou un désaccord
de maille (Fig. 2.12). On parle alors de joints de désaccord paramétrique, de

flexion ou de torsion.
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o |11
Cristal 1
Dislocations coin
Cristal 1 A////\\\\‘l»
m (a)
Cristal 2
‘ ‘ ‘ Cristal 2
I 1]
dislocations coins
A {001}
Cristal 1 Cristal 2
(b)
/9%4}/;\
Cristal 1
Dislocations - -
i A AVAVAV VAV, V,
(©) ve o na
SRR
12620% 0% % YV Ao
Cristal 2
ristal Gricel 2

FIG. 2.12 : Les différentes désorientations cristallines possibles lors du collage et les réseanx dislocations
qu’engendre le raccordement cristallin.

(a) le désaccord paramétrigue : les parameétres de maille a et b des deusc cristaux sont différents.Le
raccordement engendre la formation d’'un résean uni ou bidimensionnel de dislocations coin.

(b) la flexcion : les denxc surfaces collées font un angle 6/ 2. Lors du raccordement, ces denx désorientations
produisent un résean unidimensionnel de dislocations coin.

(¢)la torsion : un des deux: cristaux: est tonrné d'un angleq autour d’un axe perpendiculaire an futur joint

de grains. Apres le raccordement cristallin, ce dernier type de désorientation engendre un réseau
bidimensionnel de dislocations vis.
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I1.5.1. Un joint de désaccord de paramétrique, figure (2.12.a).

Siles deux parametres de maille sont différents, un joint de grains composé d’un
réseau uni ou bidimensionnel de dislocations coin va apparaitre pour relaxer les
contraintes de désaccord paramétrique dites, en terminologie anglaise, de « misfit ».
Le « misfit » est bien connu dans le domaine de I’épitaxie, cependant, contrairement
a ce qui se passe lors d’'un dépot au dessus de Iépaisseur critique d’un matériau, les
dislocations formées ici, sont confinées et trés périodiques dans le plan de
Iinterface de collage. Elles forment un véritable joint de grains entre les deux
cristaux, considérés alors comme infiniment épais (c’est la raison pour laquelle les
dislocations ne sont pas traversantes et restent confinées a I'interface de collage).

Notons que les premicres observations de réseaux de dislocations de désaccord
aux interfaces furent faites en microscopie électronique en transmission (TEM) par
Matthews [29]sur le systeme Au sur Ag orienté (001) : Aa/a =-0,2% puis Jesser et
Matthews [30] sut les systemes y-Fe sur  Cu-(001) : Aa/a = +1,6%, Co/Cu-(001) :
+2,4% et Cr/Ni-(001): -3,1% [31-a,b,c]. Pour tous ces métaux cubiques faces
centrées (c.f.c.) orientés (001), les dislocations de désaccord formaient, a I'interface,

un réseau carré suivant les directions <110>.

I1.5.2. Un joint de flexion, figure (2.12.b).
Une flexion est une rotation entre les plans cristallins des deux cristaux liés dont
I'axe est contenu dans le plan de la jonction. Sachant que les deux surfaces que
nous mettons en contact ne sont jamais parfaites et qu’elles présentent notamment
un certain désalignement, une erreur de coupe ou, en terminologie anglaise, un
"miscut’!, par rapport au plan cristallin idéal qui devrait terminer une surface {001}.
Alors le raccordement de ces deux cristaux doit prendre en compte ce
désalignement caractérisé par un certain angle, 0s, défini entre le vecteur normal a
la surface et le vecteur normal aux plans cristallins (cf. figure 2.13a). Cet angle est

appelé angle de vicinalité ou angle d'erreur de coupe.
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Normales a la surface
Normales aux plans cristallins
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FIG. 2.13: a) Définition de I'angle de vicinalité de denxc surfaces avant leur mise en contact. Cet angle
corvespond a l'angle entre le vectenr normal a la surface et le vectenr normal anx plans cristallins.
b) Formation du résean de dislocations coin pour relaxer les contraintes dues a la désorientation de flexion
entre les deux cristaux. La désorientation de flexion correspond cette fois a l'angle entre les vecteurs
normaux anx plans cristallins a l'interface de collage.

Cette désorientation de flexion va provoquer l'apparition d'un réseau
unidimensionnel de dislocations coin dont le pas est, d'apres la formule de
Frank [32] :

b

2.5in(6/2) o

ACoin =

Ou b est le vecteur de burgers des dislocations et 6 1'angle de flexion.

I1.5.3. Un joint de torsion, figure (2.12.c).

Une torsion est une rotation entre les plans cristallins des deux cristaux liés,
mais dont I’axe est perpendiculaire au plan de la jonction.
Lors du raccordement, si les deux cristaux présentent une désorientation en
rotation, des contraintes périodiques vont apparaitre avec la formation des liaisons
covalentes. En effet, il est tres facile de se rendre compte, avec une simple figure de
Moiré, qu'il existe des zones de coincidence et des zones ou les colonnes atomiques
ne sont pas les unes en face des autres lors de la superposition des deux cristaux

(ct. tigure 2.14a). Dans ces zones de bonne coincidence, les colonnes atomiques de
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chaque cri ¢ clasti
que cristal vont se décaler élastiquement pour accommoder le décalage cristallin

C (2 . ] ]| N z : \]

déformation i
des colonnes est 1rnportante. A une certaine distance, il est méme
b

énergétiquem
gétiquement plus favorable de changer de colonnes atomiques pour continuer

le raccordement d'un cristal avec l'autre (cf. figure 2.14b). C'est ce décalage qui

\ iy : :
provoque l'apparition des dislocations vis.

oczoo@ooc}uéroGlbw@oouqqoooooocmooouooooooo
otmoemooopuo peeeeRoR e ALOOOARGAQY o00000
oooﬂﬁ)voooglbbooem@oeoo@ LAAGO000eQ00 Y Hoo08®
ooc.m.mm;oobr)bonooaoo;ngbbcaoﬂnoocupgu {Joowo@

fibhoooonnopppbbbboge.

Pelakelatalutaluyule) phbhnovoooeRod
O OO 000, cJoO'UU-D-::-:J-oo,t).o,D:o:o:ootmcmap IsY:

) O rOeCR TV NDOL0, 0,000 000040, 0. 0.0, 5,

A A= (e g s G o CA A NN o 1o

oo00660aagQlddooce e

U00(,(,L—;QQQ|§<$cjc§0000ci(;QQQGGUUOO“ODHQQ
3

aaqqoddgaorooaand, QOO OO0 -

t)OocsGOot)QtzczdocthaticaoQQ( gcmoecmonqolgc.”ncﬁdnuoo .
OEEEEEIIPRE AO00EEROOQT Cndomseoouqquooou@ca i
ONOBODORQ :Ooonoow0@099800oomGlQUOO%dQOOQG‘O-
cooo0o00 %JOI?JDDO@OOQJ;: AhoeseRRQQRERoaoad.
onnoOooPp mocme)uwuuoghbhoooam)o HAEOOHE .

aoooo0oDpDbbbooER0 PPk
oooooo.o.o.o_o'obbnuoon.op;\_oppt)ooonoouppphtutmoo.
t)'o-c)-o-o.ox>,r.1_c>_o'ob‘0wo-oooup_o_o‘o SO0 C000000 (s)ajshelalslal]
OO RO, 0,00 COMOrO0C Lc»).u,o_o.o:o'ca'o-o-oo-w).. )
O'CP(?C-OC\()O,CU';D'O'O‘tTD‘O()»C\-G.C\.O,D_({O'O‘O‘O‘ib
oo-cioooac;qc:‘cfcﬁ(ro‘
ctst:ociOQQQc.-dGrJoot)ol)nqqocfdo‘ooc)l)u
cﬁoeGocaO()c;oooemcecgooc)qqciddocmo<;caoqqqdf‘mucou
C\OGEN»)OQQQ|;|{36OOEvaOQQQ(EdDOwOOOOOm goouocmo
Ommmmmeooxom00@@@0000%6000@@@000 GOOoR0aw
oouoonooopog cobbdogmanany Q?gr‘mw@@
55
C

43Q000TUooo

HOPNYOQ
onoocoopPdh LopoeoooQopoobo0owe
Doooo0DPpoDEbO000LD0OS hEbpnoooooopphbboooed
Duooomom;z:o‘ot\tzcuﬂ(zooopp,op'ooonmu)opppbtmooon
ApOmOeCe040.0,0,, SO DO0C0000000 obb‘:Jooonﬂcl_n_o_bpt)ﬂooo
AEP PO OO CL 00, DOTONOAD O et WO D DD OO0 5000000000
e fadstatetatulslels) O'C)'CP(?()OI’)O.(;O‘()_(J'O'O‘d()'D'()»().O,Q(J,().D_O:( e gepss el
‘coc-c;ooqc;q:)'cicrcroooouqo.o.cio‘crcroooc»uuo‘o_o_o<>*mm-o-o
o0 eGa0q |<$60|’JUOGOQQQQDGOUUC!(DOQQQQO,(TO'CPDODD
TRAEGERAQ cﬂr.ﬁoucaomaooc;c;gcdc:euooqc;c;l 300000
rEamEEREOQ AA00MGEROQQG AAA0RGEROT SA000eG0
'00@99000)OOOomwamoo@péd&ﬂmumoooqogooooooo
coneoe00 OO0 e00Q0P HOOODRRA0RE HGH00Eee0
E ooonucuoogz %mcuooooupo goooowooog: Looeeawd
1w} jul

O00oOo00 ThOOa00o0
(@)

Aelalalelal

s HHO00000ERY p_tmeuooo

4 resese st oiias:
- et D- 1 . . '
Eas P islocations vis
: ] ,.,fm g : S8 eZeew T t
E P oy it T T L, Eé 4 - Li
T LIS T 4
- +3 s j( ) X
e A A g
o L e 4
e - L -t
P g ik i b
- g i b
v Ay -G g b7
. i e 3
v 2 Bripr L e
sxsssasiieiss s ety
0515 } b k i
IR e T e
A g ek
:f;“k o sovoE i fﬂﬁﬂ
T i vaaial
589 i
T settie
L ity &zw
e e Pt =
4 Mh’."_’qﬁ? <t Ay
o 4,.?3 e a g’y
b e PR . b g i
dfdpidperd i OO GGG G0 LILLIE I
P bbb et 34333935y ;
- i _412}*&( il
L b il gt ]
i i i - R
i Gy g o
= grit i i
o e TP Y e
’f -

FIG. 2.14: ré
;zj {ﬂ;age de ]E/Iozre obtenue en superposant deux: réseanx: carré identiques tonrnés I'un par
ra ati
pport a lantre d'un angle @/ 2. b) Appariation du  le résean carré de dislocations vis.

De méme, la périodicité
ériodicité A dun ré i ions indui
,ap d’un réseau de dislocations induit par une désorientation

d’angle ¢ est donnée par la formule de Frank [33] :

A\/is

B 2.5in(p/2)

2.5)

D ] ], ’ . . . 1

dislocations vi ’ i
s vis et 'angle de rotation @, la formule de Frank s’écrit :

A=

8

2J§.sin(¢/2)
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Chapitre 2. L’auto-organisation des nanostructures par des réseaux de dislocations

L’équation (2.0) relie 'angle de rotation ¢ dans le plan entre les deux cristaux a la
périodicité du réseau de dislocations, le long de la direction < 110 >. Le contrdle de
cet angle de rotation détermine donc la précision de la périodicité du réseau.

Dans certains cas de raccordement de deux surfaces, exemple celles du
silicium {001} qui présentent une désorientation de torsion et de flexion, ce ne
sont pas exactement des dislocations coin pures mais des dislocations mixtes. En
effet, les dislocations de flexion participent aussi au rattrapage de la désorientation
de torsion.

Pour ce dernier cas, c'est-a-dire celui d’un réseau de lignes de dislocations mixtes et
pour un angle de flexion ¢, la formule de Frank s’écrit :

__ %
e =5 @

en considérant que seule la composante normale a I'interface du vecteur de burgers
des dislocations mixtes contribue a la flexion (vecteur effectif b = a,/2). La figure
2.15 donne pour les cas de la rotation et le cas de la flexion, les valeurs de

périodicité en fonction de l'angle de désorientation, calculée d’apres la formule de

Frank.
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FIG. 2.15: Périodicité des réseaux de dislocations en fonction de l'angle de désorientation.
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Chapitre 2. L’auto-organisation des nanostructures par des réseaux de dislocations

Puisque l'on veut que les cellules de dislocations soient plus grandes que les
dimensions latérales des boites quantiques usuellement épitaxiées par EPVOM (au
minimum 10 nm), on voit qu’il faut des angles de désorientation inférieurs a 1°.

La figure 2.16 montre deux images en TEM [34] de deux types de réseaux de
dislocations : un réseau de rotation pure (Fig. 2.16a), et un réseau de flexion et
rotation (Fig. 2.16b).

On peut noter sur ces images la grande régularité du réseau de dislocation vis. Les
lighes de dislocations vis sont trés droites, et orthogonales entre elles. On observe
aussi sur I'image (2.16b) que les lignes de dislocations mixtes sont légerement
sinueuses autour d’une direction moyenne. Ces directions moyennes sont paralleles
entre elles. De méme, la figure 2.17 montre une image TEM de linterface de
collage. On peut observer que l'interface de collage est plane. Les dislocations sont

confinées dans le plan d’interface.

Bu=275° 6=0,34° =

Dislocations vis Dislocations mixtes

(a) Réseau de rotation pure. Angles mesurés (b) Présence simultanée du résean de flexion
@ =043° 0~0° et du résean de rotation. Angles mesurés

@ =2.75° 0=0.3°t 0.06°
FIG. 2.16: Microscopie électronique [34] en transmission en vue plane des réseanx de dislocations

9.8nm s R B

£ (rot. ~57)

FIG. 2.17: Microscopie électronique en transmission [34] en vue en coupe de l'interface de collage, d’'un
échantillon dont la rotation vant environ 5°.
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Chapitre 3

Synthése bibliographique des récents travaux ayant un

lien direct avec le sujet

Introduction

L’obtention d’un ordre a longue distance d’ilots s’obtient en ajoutant une
modulation périodique au potentiel chimique de surface. Pour cela, on peut
soit utiliser les propriétés intrinseques des surfaces telles quune une vicinalité
ou bien tirer parti des défauts extrinséques aux surfaces, tels que des
dislocations, pour localiser les 1ilots. Dans ce cas, il faut trouver un moyen
pour imposer l'ordre latéral des défauts qui induira a son tour 'ordre des

ilots.

I11.1. Organisations sur des surfaces structurées de maniére naturelle
Lutilisation des surfaces vicinales [voir annexe 2] se base essentiellement sur le
phénomene de la nucléation/croissances préférentielle en bord d’agglomération de
marches. Avec de telles marches périodiques il est alors possible d’organiser les ilots
[35-36] (Figs.3.1 et 3.2). On peut citer aussi par exemple la croissance de Si/Si vicinal
(Schelling et al.,[37]) et celle de InAs sur des surfaces GaAs (Nishi et a L, [38]) ou
bien encore la croissance sur des réseaux en damiers réguliers qui combinent deux
orientation particulieres (Martrou et al., [39]). Le probléme est alors d’obtenir une
régularité a longue distance et a petite échelle des sites de nucléation ou des zones de
croissance. Il est en général difficile de couper la surface selon une direction
cristallographique précise et d’obtenir des bords de marche linéaires sur de longues

distances.
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Seules quelques surfaces sont énergétiquement stables (a titre d’exemple, les surfaces

stables entre les deux directions (001) et (111) du silicium sont données par A.A. Baski

et al., [40]).

La préparation des surfaces vicinales étant assez difficile, elle se cantonne souvent a

de petites dimensions (< 2 cm ) ce qui en freine fortement I'utilisation .

FIG. 3.1: Image STM (500 x 500 nm)
montrant [alignement d'ilots 3D de germaninm
sur les marches atomiques d’une surface de silicinm
désorienté de 2% par rapport au plan (001).
(Patella et al. [35]).

N
_‘!l
{\\l

X

FIG. 3.2: Images de microscopie a force atomique

montrant des alignements d’ilots 3D d’InAs sur

les accumnlations de marches de surfaces de GaAs
désorientées de 2X° par rapport au plan (001),
pour des épaissenrs nominales d’InAs de (a) 2, (b)
2,2, (¢) 2,3 et (d) 2,4 MC. (Kim et al. [36]).

ITI.2. Organisations sur des surfaces structurées de maniére artificielle

Plutot que d’utiliser la structuration naturelle d’un substrat, on peut structurer ce

dernier de maniere artificielle par lithographie (voir annexe 3).

Ainsi, Jin ef al. [41-43] ont fait croitre des flots cohérents de germanium sur des mesas

de silicium formés par épitaxie sélective dans les ouvertures périodiques (définies par
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lithographie optique) d’une couche de silice formée en surface par oxydation
thermique d’un substrat de silicium (Fig. 3.3). En fonction des parametres de
croissance (quantité de germanium déposé et température), un ou plusieurs ilots sont
formés sur chaque mesa. Chaque mesa d’'un méme échantillon posséde le méme
nombre d’ilots. De plus, les auteurs ont montré que dans bien des cas, ils sont
ordonnés de la méme maniere sur chaque mesa (comme on peut le voir pour le cas

particulier illustré par la figure 3.3).

L

2

|
b0 04 06 08
[1m)

Fig. 3.3 : Images AFM d'ilots cobérents de germanium (les points blancs)
anto-assemblés sur des mesas de silicium (les zones grises). (Jin et al.[43)).

Lee e al. [44] ont exploré une méthode similaire pour des ilots d’InAs sur GaAs. Ils
ont fait croitre ces ilots par épitaxie sélective dans les ouvertures périodiques (définies
par lithographie optique interférométrique) d’une couche de silice déposée
préalablement sur le substrat de GaAs. Différents diametres d’ouvertures ont été
étudiés (de 50 a 200 nm), malheureusement des gros ilots relaxés plastiquement sont

systématiquement formés avec parfois des ilots cohérents.

Enfin, Zhong ez al. [45,46] ont ordonné des ilots de germanium sur une surface
structurée de silicium sans avoir recours a DIépitaxie sélective. Ils ont défini par
lithographie holographique des réseaux 2D de cuvettes (de 500, 400 ou 370 nm de

dimensions latérales et de profondeur inférieure a 20 nm) sur des substrats de silicium.
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Ils ont ensuite épitaxié une couche tampon de silicium qui reproduit cette
structure (Fig. 3.4a). Finalement le germanium est déposé et forme des ilots cohérents

auto-assemblés ; un ilot apparait dans chaque cuvette (Figs. 3.4b et 3.4c).

I1 est donc possible d’organiser des ilots auto-assemblés ayant une bonne homogénéité
en taille [46] sur des surfaces structurées par lithographie. Néanmoins, comme nous
I'avons déja signalé, il n’est pas possible grace aux techniques de lithographie optique
d’atteindre de fortes densités d’ilots et la lithographie électronique (qui, elle, le permet)

est trop lente pour envisager une organisation d’ilots sur une grande surface.

FIG. 3.4: Images AFM (a) d’'un substrat de silicium structuré, apres croissance de la couche tampon de

silicinm ; (b) apres dépit de 4 MC de germanium qui forment des ilots anto-assemblés ; (c) zoom sur un tlot
de germaninm. (Lhong et al. [46)).
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ITIL.3. Organisation de nanostructures griace a des variations spatiales et
organisées de la contrainte et de la déformation de surface
Concernant les dislocations d’interface, elles ont déja été utilisées pour piloter
la croissances des systemes métalliques (Brune et al., [47]). Mais il s’agissait de
dislocations de désaccord paramétrique ou le pas était enticrement déterminé par les
matériaux choisis.
Dans les systemes semi-conducteurs, des réseaux de dislocations du méme type
avaient été étudiés par STM et microscopie électronique, mais pas exploités pour
l'auto-organisation des boites quantique [Yamaguchi et al., [48], Belk et al., [49] et
sprinholtz et al.[50]].
En 2000, Ross [51] a montré par microscopie électronique in situ quun champ de
déformation de dislocation de type 60° était efficace pour positionner des boites
quantiques au voisinage des lignes de dislocations. Ces dislocations résultaient du
désaccord paramétrique de dépots dun alliage de SiGe sur Si. Hélas comme on le voit

sur la figure 3.5, les lignes de dislocations ont des distances peu régulicres.

FIG. 3.5: Observation par microscopie électronique in situ de la localisation de boites quantiques de Ge pres
des lignes de dislocations mixtes a 60 °  (d'apres Ross [51]).
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Des réseaux de dislocations mieux ordonnées ont été obtenus dans la littérature en
utilisant une couche SiGe relaxée sur un substrat Si, ensuite recouverte par du Si en
tension (Xie et al., [52] et Shiryaev et al., [53]), ou bien une couche de GaAs relaxée sur
un substrat InP (Peng et al., [54]). Ces méthodes induisent un ordre a longue distance
des boites quantiques (respectivement Ge et InAs pour les deux exemples précédents),
mais elles ont deux inconvénients majeurs.

Premicrement la densité est toujours trop faible puisque la distance entre les
dislocations est d’environ de 0.2 a quelques microns (Teichert et al, [55]).
Deuxiemement, les boites contiennent, dans leur tres grande majorité, des dislocations
émergentes venant des couches relaxées, ce qui annihile complétement les propriétés
optiques et électroniques du confinement électronique. Il a été montré que la présence
de dislocations atténue grandement les propriétés de photoluminescence car elle
constitue une source de recombinaison pour les porteurs.

Pour que l'utilisation du réseau de dislocations soit intéressante d’un point de vue des
transitions optiques, il faut que sa présence ne perturbe pas trop les propriétés de
confinement des boites. Ceci peut étre obtenu par des joints de grains de flexion ou

bien de torsion faiblement enterrés a 'interface entre deux substrats monocristallins.

Cependant, la réalisation d'un joint de grains :

v" de grande taille pour pouvoir utiliser de substrats de grand diamétre,

v dont le pas des réseaux de dislocations est parfaitement maitrisé,

v et positionné au plus prés d'une surface,
nécessite la résolution de plusieurs problémes technologiques. Une partie de la
solution a été réalisée, il y a quelques années, avec la fabrication de joints de grains
par collage moléculaire de plaquettes de silicium de 100mm de diameétre, par exemple,

par Benamara et al. [56-58] ou Gosele et Tong [59]. Cependant, ces joints de grains
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¢taient alors a l'interface entre deux plaquettes épaisses de silicium (500um d'épaisseur)
et donc tres loin de la surface libre.

En 1997, un groupe de chercheur de I'université de Santa Barbara (UCSB) sont arrivés
a coller « par fusion » deux plaquettes de GaAs (Eymery, [60]) réalisant ainsi des
joints de grains de torsion, avec un angle de désorientation faible et controlé au
dixiéme de degré entre les deux cristaux. Les collages GaAs/GaAs se sont avérés plus
difficiles a réaliser que ceux Si/Si, essentiellement du fait du caractere binaire du
composé.

Depuis plusieurs travaux expérimentaux et théoriques sont succédés pour apporter des
solutions plus ou moins convaincantes quant a 'obtention d’un ordre a longue
distance des boites quantiques. Citons ici les travaux pilotes de Frank Fournel [61] et
Fabien leroy [5] pout le collage moléculaire du Si/Si et récemment celles de José
Cocelho [62] pour le collage moléculaite du GaAs/GaAs.

Dans ce qui suit nous présentons les principaux résultats obtenus par ces derniers trois

chercheurs.

II1.4. Principaux travaux expérimentaux et théoriques

III.4.1. Travaux de Frank Fournel 2001

Dans son travail, Frank Fournel [61] commenca a tracer, a partir toujours
des formules de Bonnet, la variation du déplacement maximal a la surface du
film en faisant varier le pas de dislocations vis (Fig. 3.6), et I’épaisseur du film a
déposer (Fig. 3.7).
Il constate alors qu’il est a environ 80% de la valeur asymptotique de &3 pour une
distance entre dislocations égale a 50nm soit 5 fois plus grande que I'épaisseur du film,
fixé auparavant a 10nm.
Ce champ de déformation est d'autant plus important que 'épaisseur du film est faible

et cela justifie sa tentative de fabrication d'un film ultra-mince.
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Expérimentalement, il réussi a controler au nanometre pres 1'épaisseur finale d’un film
ultra-mince de silicium comme nous pouvons le voir sur la figure 3.8. Sur cette
derniére figure, nous pouvons aussi constater que ce film a conservé les tres bonnes

qualités cristallines du film superficiel du SOI de départ et que l'interface de collage est

trés bien reconstruite.

FIG. 3.6: Variation, en fonction du pas des FIG. 3.7: Variation, en fonction de I'épaissenr

dislocations, de la valenr maximale de la du film, de la valenr de la déformation maximale

déformation &,; a la surface du filnr de 10nm. a la surface du film &3 en se placant avec nne
distance entre dislocations vis constante, égale a
50nm.

lp=ﬁ,9°, E':ﬂjzu OXY(].-E sacrificiel
Filmultra-mince de Si

FIG. 3.8: Vues MET en coupe de denx: substrats anto-organisants montrant la trés bonne cristallinité des
filmes ultra-minces et la reconstruction parfaite des interfaces de collage [67].
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Cependant il remarqua la présence du réseau carré de dislocations vis due a la
désorientation en rotation des deux plaquettes et la présence du réseau
unidimensionnel de dislocations mixtes due a la désorientation flexion.

I arriva en fin, avec un contréle bien précis des angles et apres stabilisation, a obtenir
uniquement des dislocations vis avec un pas de 50,6%0,6nm, comme le montre
I'image MET (Fig. 3.9), ce qui donne, d'apres la formule de Frank (cf. Equ.3.2 du

chapitre 3), une désorientation de torsion de 0,435+0,005°.

FIG. 3.9: Collage et interface d'un joint de grains.
Ve plane de MET, le pas des dislocations vis
est de 50,6%0,6nm (0,435+0,005°) pour 50nm
visés [61].

IT1.4.2. Travaux Fabien Leroy 2003

En 2003, Fabien leroy [5] et partant de la formulation de Bonnet et Verger-
Gaugry [63], en elasticité continue isotrope, a pu déterminé les valeurs des champs
élastiques en tout point de ’échantillon du Si/Si et ceci dans le cas d’'un réseau de
dislocations vis (Figs. 3.10 et 3.11), associés a la torsion dans le plan de la couche

collée par rapport au substrat, et pour les réseaux de dislocations coins, associés a la

flexion (Fig. 3.12).
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FIG. 3.10: Champ de déplacement a la surface de léchantillon (p= 0.44°, h = 100A). La longueur des
vecteurs est proportionnelle an module des déplacements. Le déplacement maxinum, au quart de la diagonale,
vant 0487 A (= b/ 7.88) [5].

couche

substrat

FIG. 3.11: Iso valeurs de la densité d’énergie élastique dans le volume de l'échantillon (o= 0.44°,h=100 A)./5]
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FIG. 3.12: Champ de déplacement ni.1. échelle est prise entre le minimum en surface
(x1 = 100) et le maximum entre les dislocations, a linterface [5].
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Les résultats obtenus ont permis de réaliser dans le cas de réseaux carrés de
dislocations vis des simulations de diffraction de rayons X. Grace a ces simulations, il a
pu comparer les diagrammes de diffraction expérimentaux et simulés.

Dans la partie expérimental et aprés avoir réalisé des substrats auto organisés de Si/Sj,
par collage moléculaire, i1 a exposé une méthode pour contrdler précisément la
localisation de la nucléation d’ilots en surface. Ce controle de la localisation sur un
réseau carré permet de controler la densité d’objets en surface ainsi un réseau carré de
25 nm de coté donne une densité d’objets de 1.6 X 10" /cm® Donc pour obtenir une
densité de 1.0 X 10"?/cm?, il faudrait graver des réseaux de 10 nm de coté. On se
trouve donc dans des ordres de grandeurs intéressants pour les applications. En outre
la méthode proposée est en principe directement applicable a une plaquette entiere de
silicium (diameétre 300 mm).

En fin, il a étudié les surfaces des échantillons collés et il a montré qu’en fonction de
I’épaisseur de la couche collée, on observait deux types distincts de morphologie : aux
grandes épaisseurs des surfaces avec des terrasses atomiquement plates, et aux faibles
épaisseurs des surfaces rugueuses. Cette différence a été expliquée dans le cadre d’une
instabilité morphologique des surfaces sous contrainte. Il a aussi montré que I’épitaxie
de germanium sur ces surfaces, que ce soit a faible ou forte épaisseur, ne permettait
pas d’avoir une organisation des ilots, avec des corrélations a longue distance.

Pour surmonter ce probleme, il a utilisé des préparations chimiques spécifiques pour
réaliser des gravures préférentielles des surfaces et il a réussi a obtenir des
morphologies périodiques controlées, avec des distances de corrélation importantes.
Ces morphologies se sont révélées efficaces pour organiser un dépot d’ilots de Ge

comme le montre la figure 3.13.
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(a) Echelle : 800 X 800 nn. (b) Echelle : 200 X 200 nm.

Echelle verticale min/ max : 9 nm. Echelle verticale min/ max : 6 nm.

FIG. 3.13: Croissance du Ge/ Si. Etude STM de Iéchantillon B5 (¢ = 1.0°, h = 10nm) : surfaces a
différentes échelles. Position nominale de la surface : 25 A sous Uinterface de collage.
Les directions < 110 > sont données par les directions des tranchées [5].

I11.4.3. Travaux José Coelho 2004

Coehlo en 2004 [62], arrivera, en utilisant la théorie élastique isotrope, a
déterminer les champs élastiques et  Iénergie  en surface qui reproduisent
Porganisation des dislocations faiblement enterrées, figure 3.14 et ce pour un joint de

torsion et un joint de flexion de GaAs/GaAs.

(®)
FIG. 3.14: (a) Composante non nulle du champ de contraintes 031 ; en Pa ; et (b) densité volumique

d’énergie élastique respectivement stockée et induit en surface par un réseau carré de dislocations vis
(D=25 nm, h=20 nm)[62]
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I1 constata alors que leurs modulations sont d’autant plus fortes que I'épaisseur de la

couche collée est faible. 1l ne faudra donc pas que cette dernicre soit trop importante.

Drautre part, pour une épaisseur donnée, en fonction de la périodicité des dislocations
et des conditions de croissance, ce sera soit un joint de flexion, soit un joint de torsion
qui sera plus favorable a 'organisation de nanostructures auto-assemblées. Cependant,
il annonga qu’il est préférable de privilégier ce dernier type de joint car il est
susceptible d’induire une organisation 2D. Malheureusement, il est quasiment illusoire
de coller deux cristaux sans flexion car ils sont toujours légerement vicinaux. Des
joints mixtes devraient donc systématiquement se former au sein de nos substrats

composites.

Dans I’étude expérimentale de son travail, il a utilisé la technique du collage épitaxial
pour coller une couche mince de GaAs sur un substrat de GaAs en controlant les
désorientations cristallines entre eux et obtenir un joint de grains au niveau de
I'interface accommodent a la fois une torsion et une flexion entre les deux cristaux
collés.

Pour que les champs élastiques des dislocations des joints de grains soient sensibles en
surface, Coelho a travaillé avec des couches collées minces de 20 nm car au dessous
de cette épaisseur, Patriarche ez al. [64] ont observé des disparitions locales (sur
plusieurs dizaines de nm?) du joint de grains.

Dans son travail, il s’attendait a ce que ces joints soient une simple superposition des
réseaux de dislocations idéaux c'est-a-dire : un réseau 2D carré de dislocations vis pour
I'accommodation de la torsion et un réseau 1D de dislocations mixtes pour
I'accommodation de la flexion.

Et c’est bien ce qu’il a observé pour de nombreux échantillons. Ainsi, les images de la
tigure 3.15 montrent les différents réseaux de dislocations d’un méme échantillon pour

lequel 'angle de flexion est tres inférieur a 'angle de torsion. Des cavités d’interface ou
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des précipités résultant respectivement de la non planéité des surfaces mises en contact
ou de la présence d'impuretés sont également visibles. Ce réseau 2D de dislocations
vis accommode une torsion de 2,5°. Cet angle a été mesuré sur des clichés de

diffraction électronique.

FIG. 3.15: Vues planes de ME'T de I'échantillon 1-a (de type 1). Les lignes blanches sur les images (a) et
(b) sont des dislocations vis. Une cavité on précipité d'interface est encadré sur chacune des images.
Sur la figure () les lignes sinuenses blanches sont des dislocations mixtes [62]
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III.5. Limites de la théorie élastique utilisée

Tous les travaux théoriques antérieurement cités [5,61,62] se sont basés sur la
théorie élastique isotrope pour le calcul des champs élastiques de déformation
(déplacement, déformation, contrainte et énergie). Mais il faut rester treés prudent
quant a la validité de ces calculs. Tout d’abord ils ont considéré des matériaux
isotropes, of, les cristaux réels sont, par essence, anisotropes. Appliquer ces calculs
dans des matériaux comme de l'argent, par exemple, dont le coefficient d'anisotropie
A=C,,/(2(C,-C,y) vaut 6 (les C; sont les coefficients d'élasticité du matériau), ce qui
en fait un matériau relativement anisotrope, demanderait de prendre beaucoup de
précautions et notamment d'utiliser une théorie anisotrope. Nous pensons que cette
remarque est toujours valable pour le silicium et le GaAs dont les coefficients
d'anisotropie sont respectivement 1,56 et 1.82. A titre de comparaison, le coefficient
d'anisotropie du tungstene vaut 1, ce qui en fait un matériau parfaitement isotrope.
Deuxiemement, et du fait que la théorie présentée se base sur une élasticité isotrope
alors les résultas obtenus sont généralement approximatifs. Il y a deux bonnes raisons
pour ces approximations. D'abord, les mathématiques et en particuliers les calculs
numériques, deviennent de plus en plus compliqués quand P'anisotropie est considérée.
Deuxiemement, dans de nombreux cas les erreurs impliquées dans l'approximation
isotrope sont environ 20 a 30 pour cent et ceux-ci sont submergés par d'autres
approximations dans la théorie de dislocation ou par des erreurs d’observation
expérimentale [65]. Cependant, il y a un nombre croissant d'observations d'exactitude
suffisante pour garantir une comparaison plus précise avec des calculs anisotropes.
Notons que la complexité du traitement anisotrope est considérablement réduite pour
certaines configurations de dislocation rectilignes. De la il est plus commode d'utiliser

la théorie anisotrope pour de telles dislocations.
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IT1.6. Obijectif principal du travail:
I11.6.1. Hypothéses de travail
Dans notre étude, nous nous sommes basés sur les hypothéses suivantes :
1- Moyen d’organisation des nanostructures : les réseaux de dislocations enterrés
2- Les types de réseaux de dislocation utilisés :
a. Un réseau carré de dislocations vis accommodant une torsion ce qui
correspond a un joint de torsion.
b. Un réseau unidirectionnel de dislocations coin accommodant une flexion
ce qui correspond a un joint de flexion.
c. Un réseau unidirectionnel de dislocations coin accommodant un
désaccord paramétrique ce qui correspond a une hétérointerphase.

3- L’interface couche/substrat est considérée parfaitement plane.

ITI1.6.2. Objectifs a atteindre:

1- Détermination des champs de déformation élastique (déformation, contrainte et
énergie) générés par ces réseaux de dislocations enterrés en utilisant pour la
premicre fois la théorie d’élasticité anisotrope.

2- Interprétation et comparaison des résultats obtenus dans notre cas a ceux

obtenus dans le cas d’une élasticité isotrope.
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Chapitre 4

Formulation du probléeme

Introduction

Hormis les joints a bas angle, la description des interfaces est complexe et
nécessite souvent un vocabulaire approprié pour décrire les défauts interfaciaux. En
effet, face a la variété et a la complexité des observations, il est nécessaire de
disposer de modeles mathématiques aussi réalistes que possible, qui puissent décrire
correctement les champs élastiques inaccessibles a la mesure expérimentale.

En adoptant le formalisme d’Eshelby [66] et Stroh[67-a,b], Tucker[68] est
parvenu le premier a exprimer, dans le cadre de I’élasticité anisotrope, le champ des
déplacements d’une dislocation rectiligne sur un joint plan. Par la suite, Humble et
Forwood [69] corrigent certaines erreurs typographiques de la formule (27) de
Tucker [68] et vérifient la validité de leurs expressions en simulant le contraste de
telle dislocation.

En général, la mise en équation d’un tel probléme aboutit toujours a un
polynéme d’ordre six dont les solutions ne sont exactes que pour certains cas
particuliers ayant une haute symétrie, Head, [70].

Pour résoudre le probléeme d’une dislocation rectiligne a l'interface de deux
milieux anisotropes de nature différente, Bonnet et Dupeux [71], et partant d’'une
analyse différente de celle de Tucker [68], arrivent a obtenir une expression
analytique équivalente a celle de Humble et Forwood [69]. Une application
numérique est alors proposée pour le systeme Al/Al,Cu dont le but d’examiner la
contribution élastique de I’énergie de ligne et le champ de dilatation.

L’analyse du probléeme devient plus difficile lorsque les surfaces libres des
bicristaux sont prises en considération comme le prouve le nombre réduit d’articles
a ce sujet. Citons que Chou [72] a exprimé le champ des contraintes pour une

dislocation vis dans un matériau a trois couches et que Nabarro et Kostlan [73] et
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Moss et Hoover [74] ont considéré le cas d’une dislocation coin placée sur le plan
moyen d’une lame élastiquement homogene.

Dans ce chapitre, et en se basant sur analyse en série de Fourier des champs
de déformations, nous allons présenter en utilisant la théorie élastique anisotrope,
les résultats d’une investigation des champs élastiques (déplacement, contrainte et
énergie) générés par un réseau carré de dislocations vis situé a I'interface de collage
d’une couche mince monocristalline sur un substrat monocristallin.

IV.1. Géométrie du probléme:

La figure 4.1, montre en détail, la géométrie du probléme pour un réseau carré de
dislocations vis, qui se développent périodiquement dans le plan d’une interface de
collage dune couche monocristalline mince, d’épaisseur h, sur un substrat
monocristallin. Les deux milieux + (x, >0) et - (x,<0) sont élastiquement
anisotropes et caractérisés respectivement par les constantes élastiques C'yy, et Cy
Cet arrangement bi-périodique de défauts linéaires est parallele au plan Ox;x; d’un
repere cartésien Ox;x,X; convenablement choisi, tel que Ox, est perpendiculaire a

Pinterface de collage. La période des dislocations interfaciales est A.

X,

X
1

Couche

S S S S/
/S //|/
/ / //

/ /S / /MZA

/J//J/J/{I/

Dislocations

\4

Substrat

FIG. 4.1: Schéma d’une couche monocristalline, d’épaissenr b, collée sur un substrat monocristallin,
avec un réseau carvé de dislocation vis a linterface.
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Remarque importante : Dans un premier temps, considérons un seul réseau de

dislocations vis, périodique selon Ox,, dont le vecteur de burger est orienté
selon Ox;.

IV.1.1. Champ des déplacements

Comme la déformation est supposée périodique le long de I'axe Ox, elle
peut étre développée en série de Fourier en tout point des deux milieux hors des

régions de discontinuité (c'est-a-dire hors du cceur des dislocations) :

gij(xl,xz):;gi(je’(xz).exp [zif'n .xlj 4.1

pour | X, ‘ tendant vers l'infini tous les coefficients tendent vers zéro (préservation

des unités structurales), sauf &/°

(X,) qui est supposé constant.
L’intégration de (4.1) donne le champ de déplacement u, qui s’écrit:

Uy =Ug +V5 X + Ve X, + > UM (X, ).exp(2ir.gnx) k=123 (4.2)

n=0
Avec 1/g =A
Ou les termes de rang n=0, pour k=1,2,3, sont des fonctions linéaires réelles de
x,et X, et ou les U ne dépendent que de x,.
Dans le cas des dislocations intrinséques v;, et vp, doivent étre égales a zéro pour
éviter qu’il y ai des contraintes a longue distance. u est une constante choisie égale
a zéro par commodité.

Donc l'expression du champ de déplacement s’écrit:

U = UM (x,).exp(2iz.gnx) k=123 (4.3)

n=#0
Ce champ des déplacements u, doit satisfaire la loi de Hooke généralisée, reliant
contraintes et déformations et qui s’écrit, pour un matériau cubique (faces centrées,
centré ou blende), élastiquement anisotrope de la fagon suivante :

Oy = Cijkl €y (4.4)

ou o estle tenseur des contraintes (‘stress tensor),
i

C " le tenseur des rigidités (“s#zffness tensor’) et
j

¢ celui des déformations (‘strain tensor).

19,
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1
Avec Exd :E(Uk,. +Upy) @ j, k,1=1,2,3) (4.5)

En substituant (4.5) dans (4.4), nous obtenons :

& =1/2 (Cyy. mp) +1/2(Cyy. 1) (4.6)
Comme le 3™ et le 4™ indice des constantes élastiques peuvent étre interchangés,
et en tenant compte de la symétrie des Cyy, (C;,=Cyy) on peut avoir donc:

& =1/2 (Cyy.mp) +1/2 (Cyp . 1) 4.7)
Etant donné que les indices muets k et | prendront les mémes valeurs, donc les

deux termes a droites sont égaux et par conséquent :

Dans la région des distorsions, I’état d’équilibre des contraintes s’écrit :
@O'ij
—=0 (4.9)
OX;
2
=C, 2% g (4.10)
OX;0%,

En remplacant u, par son expression (4.3) dans (4.10), nous obtenons trois
équations différentielles qui peuvent s’écrire de la facon suivante:

C}iki(4”2£2”2>UlEn) +(q‘7/€2 +(;'2/<7)(2-j-77~”-£) UIE,HZ) + C;2/<2Ut£,nz§ =0 (4.11)
La solution générale de cette équation s’écrit sous forme:
UM (%)= Aoy ep(2.0. mg.n.p o) (4.12)

Ou les A%y et py sont des constantes complexes a déterminer a I'aide du systeme a

3 équations linéaires suivant, obtenu en remplagant (4.12) dans (4.11):

[C}w + ((4}%2 +C/'2M>Pa + QQkZPZG] A=0 (4.13)

et qui s’écrit: A, A%, =0 (4.14)
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ou Ay = [Cyey + (Cpar +Copi)pa + Cj%z,pza]

sachant que :

en notation tensorielle ona: 7ou &= 11,22, 33,23 ou 32, 13 ou 31, 12 ou 21.

et en notation matricielleona: woun= 1, 2, 3, 4, 5, 6.

En adoptant donc pour les constantes élastiques la convention a deux indices,

I’équation (4.13) s’écrit, sous forme explicite, de la maniere suivante :

Cll + ( C16 + C61 ) pa + C66 paz C16 + ( c:12 + C66 ) pa + C62 pa2 C15 + (C14 + C65 ) pa + C64 paz //l’l
CGl +(CGG +CZl)pa +C26 paz CG6 +(C62 +C26 )pa +CZZ pa2 C65 +(CG4 +C25 )pa +C24 paz ilaZ :O
C:51 + ( C56 + C41 ) pa + C46 paz C56 + ( C:52 + C46 ) pa + C42 paz C55 + ( C54 + C45 ) pa + C:44 paz ﬂ"a?)

Ce systeme est similaire a celui obtenu par Eshelby et col [49] dans le cas d’une
dislocation rectiligne (A>h) placée dans un milieu homogene en ¢élasticité

anisotrope. Il admet pour chaque p, des solutions A% non triviales si le

déterminant de A, est €gal a zéro :
det (Ay) = ‘ Cia T(Cpo ¥Cipq ) P, + Cj2k2'p§ =0 (4.15)

En calculant ce déterminant, nous obtenons une équation du sixieme degré en pq
(o =1,....,6) et qui s'écrit :

Ky + Kpp + Kop? + Kop” + Kop' + Kop’ + Kop” = 0 (4.10)
ou K, K; K,, K, K, K et Ky sont fonctions des constantes ¢lastiques C;, leurs

expressions sont :

KO = C7 7 C66C55'C7 1 C562'C55C762+2' C76C75C56-C66C752'

K7 = C75C76(C56+2' C25+C46) +2. C55(C7 1 C26-C76C72)+C7 1 (C66(C45+C35) - 2C56(C46+C25))
+2C56(C75C72+C76C74)-2C45C762_2C26C752

K2:C7 7C22C55+2C76C26C55+2C77C26 C45+C35)-2C76C66 C45-C35)+C44C77C66_2C7 7C24C56_
C76C56(2C46+3C25+C75)_C25C7 1 (2C46'C25)_4 C45C76C72'C55C72(2C66+CiZ)_C7 7C462'
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C44C762+2C75C76C24+C75C66 C56+2C25)+ +C75C72(2C25+C46)_
2C75C26(C25+C74)+C72C74(C25+C56)+C72C25C56'C46C75C66+C46C72(C74+C56)_
C66(C742+C562)

K; = 2C;;C,,C A (Cs+Ciu)(Cr 1 CotC, 0 )-2C 15C, +4C35C 1 Cogt2C,,C  Cogt
4C,,C,,C H2(Cs,+C)(C,,Co05-Co,Ch)- ClCisy(Cys-3C-Cl)-

2(C 1 HCo3)(C,,Co+CryCos)- C, Cl-2C55C5C - 2C,,C5C o7+

(C A 2C)(CsCot Csf+ Cs,C - 2C,5C, )+ CisCCoy -2C,,Cr 0+
C15Co5(2C,5-3C,)-CpyCs2-2C5,C1,Coyt2C,, Cs s +C 1 Cop(2C,5-C )+
C,CC06(Cr Lt Ci )(CusCis+2C,,C o 5)

K, = CoyCssCoyt2C,5C, ,Copt 2C 35C 10 Crst 2C5:CosCastCsCy i Cost 2C 1, CrCong
4C1,CrsCry2C 1, CrsCgC1Cof2-CssCofAC 1 ,C 0y C5-2C 15C s Crs-2C14C1oCos

C C, 242G, 5CosCogt 2C 1 CosCogt 2C ,C iCrH2C ConsCog+CogCi+
2C5,CsCostCriCoCogt2C, ,CoiCostCroCosCrstCopCasCrst2C 5C 15 Co5-CogCosCs-
3C,,C.5C o5+ C1sCo-2C0C s Co-CrsCr 2C0C Cog-CosCsf

K5 = C66 C22 (C45 + C35) +2 C44 C22C76 +2 C44 C66 (CZZ-CZG) -2 C66 C24 C25 -2 C76 C242_2 C45 C262-
2C44C26C72+2C72C24C46+C46C26(C56+2C25-C46)-2C22C45 C56+C74) +
2(C5 6 + C74) (C24 C26 - CZZ C45)

K6 = _CZZ C462_ C6 6 C242_C44 C262 + C6 6 CZZ C44 +2 C46 C26 C24

Donc pour résoudre le probleme il faut calculer les six racines du polynome (4.16).
Ces racines sont d’apres Eshelby [66] complexes puisque la densité d’énergie doit
étre toujours positive.

Ainsi comme les coefficients du polynome sont réels les racines complexes

considérées ici sont : pa (@=1,3) et leurs paires conjuguées: p, (a=1,3).

53



Chapitre 4. Formulation du probléme

Dans la suite du probleme, seules les racines a partie imaginaire positive sont

choisies. Ces racines s’écrivent: p{™ = p’(n)=+ip.(n)

aveca=1,2,3 et p.(n)=0

4.17)

Pour chacune des six racines py, données en (4.17), on résout le systeme en Ay,

suivant:
F,. R, F;) (4,
F, F, Fs| |4,
F, kR, R \A',

(4.18)

Avec:

F,=C, +2C76P+C66p2
F,,=Cyt2C,p+C, P2
Fy=Css+2C 5 p "'C44P2

F,=F, = Cy+(Cyy +C72)P+C26P2
Fi;=F; = C5+(C, +C56)P+C46P2
Fy = F;, = C5+(Cys +C45)P+C42p2

Les A’y obtenus sont exprimés donc en fonction des C. et sont complexes, ils
k ij >

s’écrivent:

Iéﬂ) = Ay (N)% m‘zik'(n)

(4.19)

La théorie rapporte que les déplacements et les contraintes ne dépendent que des

valeurs relatives de 1"} (k=1,3).

En posant arbitrairement A'y; =1 on peut a partir de (4.18) calculer :

_ I:12 I:23 — F13 I:22

al
I:11 Fzz - I:12 F21

_ _( I:11F23 — F13 le)
a?
F11F22 - I:12 I:21
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La troisicme équation du systeme (4.18) est toujours vérifiée car en

remplacant Ay, et Ay, par leurs valeurs obtenues en (4.20a) et (4.20b), on retrouve

Pexpression du déterminant de la matrice F qui est égal a zéro.
Les Mg, choisis pour le calcul des déplacements et des contraintes

s’expriment en fonction des A’y pat:

ﬂ,‘
by =——2 (4.21.2)
(ﬂ’al+ﬂ’a2+ﬂ’a3 )
ﬂ:
hap = (4.21.b)
(//i’al+ﬂ“a2+/1a3 )
l.
Ry = —— 2 (4.21.0)
(ﬁ“al+//i’a2+/1a3 )
tel que : 7»%2 + A5 T Al =1 (4.22)

Les combinaisons linéaires des solutions trouvées pour chaque valeur de a,

représentent la solution générale pour les équations différentielles (4.11),

autrement dit :
6 -
UM (x,)=>.C" A, exp(2ir.gn.p, x,) (4.23)
a=1
Ou les C!™ sont des constantes complexes qui peuvent étre déterminées par les
conditions aux limites.
Dans le but de simplifier la résolution du probleme, considérons arbitrairement six

constantes complexes:

XM [ 2izn
(2=1,2,3) (4.24)
Y 2izn

Et sachant que pour a =4, 5, 6

Par = Prasp ¢t Aot = ks
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alors U"(x,) peut s’écrire donc de la maniére suivante:
3 "M (n)

U{M(x,) = Ko A .exp(2iz.g.n.p,.x,) +Y;|j'f;k exp(2iz.9n.p, %) (4.25)

(
a=1 1

Ou les constantes complexes X" et Y seront déterminées a I'aide des conditions
aux limites relatives au probleme.
La combinaison de (4.3) avec (4.25) nous permet d’écrire le champ des

déplacements sous la forme suivante :

3 (n)
U, :ZO Zl A .ak exp (2.i.7Z'.g.n.(X1+pa-X2) ]+
Y(n)l (4.20)
T exp[(2|7rgn(><1+p X;)]

IV.1.2. Expression finale du champ des déplacements:

Pour plus de performance sur le plan numérique, il est convenable d’écrire
I’équation (4.26) sous une forme ou la sommation ne tient compte que des valeurs
positives de 'entier n.

On peut I’écrire sous la forme :

3
u = > > Cllexp[2iz.gn(x+r,X,)] (4.27)

n=0 a=1

Ot les C') sont faciles a déterminer et puisque u, est une fonction réelle

g — M)
= Ci;) = C ak

Donc la double somme (27) devient:
3
2y > Re(Cl, ).cos[ 2z.g.n(x +1,.x,) |+ Re(iCl, ) sin[ 2z.g.n(x +1,.%,) ] (4.28)
n~0 a=1
En posant o = 2n.g, expression finale de u, sera:

UKZZ(” )Z[{Cos[nw(xl +1,.%)] x Re[(-i.XD A, ).exp(-nw.s, X, )+

n>0 a=1

(.YO A ).exp(ne.s, %, )]} Hsin[na(x, +1, X, )] x (4.29)
Re[(X™ A, ).exp(-n.s, X, )H(Y. A ).exp(new.s, X, )]}
k=1,2,3
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IV.1.3. Champ des contraintes :

Le champ des contraintes est obtenu a partir de I’équation (4.29) en utilisant
la loi de Hooke qui s’écrit : oy = Cyij
Ou = Cuy- ;= Cpettygt Cupttip+ Cpptt; 5 (4.30)
Sachant que dans ce cas (un seul réseau de dislocations parallele a Ox;) u; ne
dépend pas de x;, on aura donc:
Oy = Cupttyyt Cupptty; (4.31)
d’ou enfin
O = Connrtty+ Cpppetty gt Crppptty ;7 Cpppetty (4.32)
Avec

u = Z(%)i[{cos[ na(x +1,% )] x Re[(iXD A, ).exp(-nm.s, X, J+(1.Y" Aar).

n>-0

exp(nw.s, X, )I} Hsin[na(x +1, %,)] xRe[(X" 4, ).exp(-na.s, X, )+ (4.33)
(Y® L )exp(na.s, X, )}

Et

u, = Z(LJZSZ[{COS[WW( X, +1, %, )] x Re[(-i.XD 1, ).exp(-nw.s, X, )+
VN (4.34)

(iLY® .2 )exp(nem.s, X, )]} Hsin[nao(x +1, X, )] xRe[(X™ .4 ,).exp(-nw.s,.X,)
+(Y™ 1.2 ).exp(ne.s, X, )}

En posant
A=nao(x+ryx,)
C = Xa.exp(-n.0.5..x,)
D =Yexp (n @.54.5,)

On aura:

U=y (ijzal{ cos (A).Re[(—iﬂal.C)+(—i7ta1.D)}+sin(A).Re[(/ial.c)+(za1.D)J | (4.35)

a=1

57



Chapitre 4. Formulation du probléme

Et

U=y (iji{ cos (A).Re[(—i/iaz.c)+(—izaz.D)]+sin (A)Re[(ﬁaz.c)wt(zaz.D)} b (430)

a=1
D’ou

Cyps U :( jZZ{sm(A) Re[ (i4,,.C): k,11+(iza1.D)Ckm}

n>0 a=1

+cos(A). Re[(/lal C)Cuu + (Zal.D)ckm} ! (4.37)

Et

Cupr U, ( jZZ{sm(A) Re[(m c)ck,21+(i1a2.D)ck,21}

S (+:39)
+Cos(A). Re|:(/1a2 C) -Ck|21 +(Z“2 'D)Ckl21:| }

La sommation des expressions (4.37) et (4.38) donne :

® : - - o
(;)ZZ Re| (4,:.C+ Za1.D) Cysy + (4,2 C +242.D) Cyyy | (cOS( A) +isin( A)) (4.39)

n>0 a=1

De méme

3 —
Cr U5 = %Zoz; Re{(4,1.C +2:1.D)(cos( A)+isin(A)).1, Cys 440,

+(4,:C—2a.D)(cos( A)+isin(A))s, Cy, |}

Et

3

Cupp Uy, = %ZZ Re{(ﬂaz C+ a2 D)(cos(A)+isin( A)) r, Cyyz, ay
n>0 a=1 .

+(4,,.C ~Za2.D)(cos( A)+isin(A)) s, Cy, |
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= Cypp Ui, +Cypp Uy, = [ jzz Re{ Cunz + 442 Cuz )(COS( A)+isin( A))'C'ra +

n>0 a=1

(21 Cyazy + Az Cyz, ) (COS(A) +isiN( A)).D.Y, + (A Cyp + Ay Ca)
(cos(A)+isin(A)).Cs, —(Za Cyyp + Aaz Cyypy )(cOS(A) +isin(A)).Ds, }

Et sachant que: p, =7, +is, et Za =r,—is

Curz Uy, +Cyp Uy, = ( jZZRe{ kIlZ+ﬁ“¢12'CkI22)(COS(A)+iSin(A))'C'pa

n>0 =1

+(Aa1 Cypp + 402 Cypy ) (cOS( A) +isin( A)) D.p, }

D’ou

(j ZRe .Ckm+ﬂa2.Ck,21)(cos(A)+iSin(A)).C.+(71a1.qd11+71a2.Ck,21)
(
2

cos(A)+|sm(A)) D+(A, Cyp + 4,2 Gz ) (COS(A)+isin(A)) C.p, +
2. Cypp +Aa2 Ckm)(cos(A)Hsm(A)) Cp, }

n>0 a=1

[zal (Cklll + paCkIlZ ) + Aa (CkI21 + EaCkIZZ )} D } +
sin(A).Rei {[ﬂm (Cklll + P, Crinz ) + A2 (Ck|21 +P,Cuz )] C+

|:zal (Cklll + BaCkllz ) + Aaz (Ckl21 + EaCkIZZ )} D }

( jzzcos( A). Re{[ Cuas + P.Cuno ) + A2 (CkI21 +P,Cy )} C+

On obtient finalement I’expression suivante pour la contrainte:

3
oy, =2.9) Y [{cos[nw (x + 1%, )] +xRe[ X" L, .exp(-naws, X, )+
n>-0 a=1
Y™ Lo exp(n@s, X, )} +{sin[na(x+ r,x, )] +xRe[i.X ("L, .exp(-nws, X, )
+Y" Loj.exp(nos, X, )} avec Ly=4,;| Cyy + P,Cyp, | (1j=1,23 ,I=1,2)
(4.40)

IV.2. Conditions aux limites:
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Dans notre travail, on considére le fait qu’une série périodique de
dislocations produit dans chaque milieu un champ de déplacement u, et de
contrainte G dont les composantes peuvent étre développées en série de fourier.
Pour déterminer la valeur des constantes complexes X, Y, X_ etY (a=1,2, 3), on

applique les conditions aux limites suivantes :

IV.2.1. Condition de convergence

Nous admettons que dans le substrat (x,<0), énergie élastique stockée par
unité de surface demeure finie. Nous imposons alors une condition aux limites sur
la convergence des déplacements u,, dans le substrat, qui doivent rester finis quand
x, tend —o. Bt par conséquent notre probleme se réduit a la détermination de 9
inconnues complexes ( X, ,Y, €tY, (@ =1,2,3)) puisque X ; =0.

IV.2.2. Conditions en déplacement:

Nous avons admis auparavant que linterface est plane avec une seule
famille de dislocations intrinseques réparties périodiquement et que le champ des
déplacements est périodique (période A). A partir d’'un état non déformé obtenu en
coupant les liaisons atomiques le long de I'interface, on peut obtenir I’état final en
raccordant les plans réticulaires de facon que u; (couche) et u, (substrat) soient
périodiques le long de Ox; (Fig. 4.2) et nuls a mi-chemin entre deux coeurs de

dislocations.

N 1/g

Cristal(+) b1
‘ > ®

Cristal(-)

Dislocations intrinséques

‘ - U]‘ Xo= 0

intrinséque

(b)
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FIG. 4.2: (a) Représentation schématique du déplacement associe a un résean de dislocation
(b) Courbe en dent scie et en escalier relatives respectivement aux dislocations
Intrinseques.

Ce déplacement relatif peut étre décrit par une courbe en dents de scie notée
" int” (Fig. 4.2b). Cette hypothése traduit, au niveau atomique, le rétablissement des
unités structurales le long d’une facette interfaciale.

On note ici que cette hypothese a permis I'interprétation, avec une bonne précision,

d’une série d’images a haute résolution dans le cas de joints interphases.

La linéarité du déplacement relatif a 'interface peut étre exprimée par :

o0 ], = [bﬂ 0 -2 @
; (4.47)
[uk* —u;]xzzo :—t:T—kZ(l/ n).sin(nw.x,) (b)

Ou (+) et (-) désignent respectivement la couche et le substrat.

IV.2.3. Conditions en contraintes:
L’interface définie précédemment doit aussi satisfaire les conditions aux

limites en contraintes suivantes:

a/ a travers l'interface les forces sont continues, ce qui se traduit par équilibre des

contraintes normales G, :

oy (% =0) =0y (x, =0) (4.48)

b/ la surface libre de la couche mince étant en équilibre, ce qui nous permet de

considérer que les contraintes normales sont nulles pour x, =h ce qui donne :

[o2], =0 (4.49)
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IV.3. Systéme d’équations final a résoudre:

En omettant 'exposant n, les 9 inconnues complexes X, Y, etY,  sont donc les
solutions du systeme linéaire a 18 équations réelles obtenues par combinaison des
expressions des déplacements (4.29) et des contraintes (4.46) avec les conditions

aux limites (4.47) 4 (4.49).

4 Rei[—(x ALY .Zlk)+(va A )} —b,
a=1

Re.i i[(x FAL Y Ak ) —(Ya‘ Ak ﬂ -0
Re i[(x L Y .ELZk)-(Ya L,Zk)] -0 (4.50)

a=1
J M
Re.i z[(x L, +Y;.La2k)—(va-.La2k )] 0o

a=1

3 3
Re Z(Ainter.AC)+ Re.iZ(Ainter.AS):O

a=1 a=1

3 3

Re > —(Ainter.AS)+ReiY (Ainter.AC)=0

\ a=1 a=1

Avec  Ainter =X L5, EXPONI(a)+Y. Lok EXPON2(a)

AC(a)= cos(nw.t, h) EXPONT1 ()= exp(-nw.S, h)

AS(a) = sin(n.w.x; h) EXPON2(a) = exp(n.w. S, .h)

Pour mieux exprimer les conditions aux limites, il est commode d’utiliser des

grandeurs réelles. Pour cela posons:
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X, =A+iB;, Y =C +iD/, Y =C_ +iD,
Ao = A+l Ao = A i, Aac= Al =1L, A= A5 —iA

+ r+ S+ - r- Sri- T r+ T T r- -
Lakl = Lakl + ILakI ) Lakl = Lakl + ILakI , Lan = Lakl _ILakI’ Lok = Lakl - ILakI

On obtient ainsi le systeme d’équations suivant:

a "ok a’ ok a’ ak a’“ak a’“ak a

D A A +Bi A —CoAn Do A +CoAn +D A, =h,
=1

3

—A A —Ba b +Co A =D An —Co A + D, A =0
a=1

3

+r+ + i+ +r+ + i+ - r- —-1i-  _
Z Aa LaZk - Ba I_osz + Ca LaZk + Da LaZk - Ca a2k Da La2k - 0
a=1

3

_A; LEZk - B; Lz;zk + C; Lsz - D; L:er _C; Lsz + D; L:;zk =0 (4'51)
a=1

3

S UCAL, ~ B L )AC(a) (AL, + B LT, )AS(a)JEXPON1(ar)
a=1

+I(Co Lo + Dy Ly )-AC(a) +(C L, — Dy Ly )-AS(ar )JEXPON2(ar )} =0

3
S~ + B L, )AS(a) (ALY, + BILE, ).AC(a)]EXPON(a)

a=1

K +[(Cy L5 + DyL, ).AS(ar ) +(C LY, — DI LY, ).AC(ar )JEXPON2(ex )} =0

a a2 a ~a? a —a?2k a ~a?
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IV.4. Champ élastique d’un réseau carré de dislocation par le principe de
superposition
En se basant sur la technique de superposition, le champ élastique de deux
réseaux paralleles de dislocations sur la méme interface peut cétre résolu
simplement. La deuxieme famille II peut étre déduite de la premicre famille I par

rotation de + /2, figure 4.3.
p X,

X
8 Famllle

////m///

//////
/ / / / / /I/%Famlllell
[ LSS S S S

FIG. 4.3: Représentation et orientation d'un réseau orthogonal de dislocations.

IV.4.1. Champ des déplacements

En notant u, (x,,X,X;) le champ des déplacements lié au réseau de
dislocations de la famille I (figure 3) pour laquelle les dislocations ont un vecteur de
burgers b,. Construisons une autre famille II de dislocations, déduite de la
précédente par rotation de + n/2 autour de Ox,. Au point M’(-x;,X,,X,) correspond

donc le point M(x;,X,,%5). Le champ des déplacement total u; se déduit de I’addition

des champs des famille I et II.
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La contribution de la famille II est donnée par ’équation matricielle suivante :

[u' (M) ]=[R] [u'(M")] (4.52)

Avec : [R] Matrice de passage du systeme I (famille de dislocations I) au systeme II.

0 01
[R]=| 0 1 0 (4.53)
10 0

Et comme [uk” (M )] n’est rien d’autre que u, défini au point M’(-x5,%,,X;).
Alors on écrit : [u!' (M*)]= [ul (M")]
Ainsi on aura [U;il (M ):' :[R] [uli (M ')}

(=% %1 %,)

u (M) ' (X% % ) =g
D’ou [y'(M)]=| u;(M") Avec:  quy (X%, x) uy (=%, xl) (4.54)
Uy (M”) Uy’ (X0 X, X ) = =U (—X5, %y, X, )

Donc le champ total des déplacements s’écrit sous forme matricielle comme suit :

u; U (M)+u;(M")
U, |=|u,(M)+u,(M") (4.55)
U; us(M)_ 1(M|)

avece

U, (M) est donné par (4.29) et calculé pour la 1 famille de dislocations.
U, (M")est donné par la méme expression (4.29) mais calculé pour la 2°™ famille de

dislocations.

IV.4.2. Champ des contraintes
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Pour les champs des contraintes, la contribution de la famille II est calculée

de fagon analogue. En notant o3 (M) (1,j=1,2,3) le champ des contraintes en

M( x,X,,X;) de la famille I, nous obtenons :
055(M").  03(M")  —0;,(M))

(o (M)]=[R] [o§(M")] [RI'= | op(M)  0p(M)  —ofy(M) (4.56)
_O_lls(M') _O_llz(M') O_lll(Ml)

Enfin nous obtenons le champ des contraintes total.

IV.4.3. Energie de déformation élastique
Un milieu élastique contraint emmagasine de Dénergie. Cette énergie

élastique E de déformation exprimée par unité de volume est donnée par :

1 1
E==0'&"==)0]¢ (4.58)
2 g 4"
i
E_ i O & T 0,8y +051E5 +05,.6 T0yEp+05E5+ (4 59)
2| 013613+ 03855 + 033655
En omettant ’exposant T on aura :
1 1
E zza.gzz[ail.gil+0i2.gi2+0'i3.5i3] (4.60)

Dans un premier temps, nous avons considéré un réseau de dislocations vis,

ériodique selon Ox,, dont le vecteur de Burger est orienté selon Ox;. Alors, seule
q 1> g 3 >
la composante 6,5 du champ de contrainte est non nulle, et la seule composante de

déplacement non nulle est u;. Si maintenant on ajoute un second réseau de
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dislocations, tourné de m/2 par rapport au premier, les composantes non nulles

seront O,; etOy;, ainsi que uy et u,. Le déplacement selon u, (vertical) est nul

puisque 'on est dans une géométrie de cisaillement pur.

Alors cette énergie peut s’écrire comme suit :

E=ol, &) (4.61)

Et sachant que la déformation est :

1

&y = E(Uf,g +Us,) 4.62)
D’ou

513—2 Z [[ ( (—iX, 4,3 )-eXp(-nw. sa.h)+(—iYaZa3).exp(n.w. sa.h))}(sin (-, +1,.%,) -

T =1

sin na(-x, +1, ,) )+[Re((xaia3).exp(—n.w. s, .h)+(YaZa3).exp(n.w. s, .h))}(cos neo(X +1,.%,) - (4.63)
cos Na(X, +1,.%,) ) ]
En fin, 'expression finale de I’énergie E emmagasinée est:

E:zﬁia;[[Re( (X, 4,5 ) OXP(-NW. S, .h)+(—iYa;1a3).exp(n.w. S, .h))}(sin Neo( X, +1,.%, ) —

(4.64)

sin neo( X, +1,.%, ) )+[Re(( ) EXP(NW. S, h)+(Y ﬁas) exp(nw. s, h)ﬂ (cos na(x, +1,.x,) -
cos Neo(-X; +1,.%,) ) ]
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Chapitre 5

Expérimentation numérique

Pour la résolution du probleme, nous avons élaboré un programme FORTRAN qui

nous permet :

1.

la détermination de la matrice de passage du systeme cristallin au systeme de
travail et par conséquent la détermination des valeurs des constantes
¢lastiques C; de chaque cristal dans le nouveau repere.

le calcul des parties réelles et imaginaires des six racines complexes p, du
polynéme du sixieme degré obtenu en combinant la loi de Hooke et la
condition d’équilibre.

le calcul, pour chaque p, , des constantes complexes Ay, (k = 1,3) ainsi que
les Lg,,.

I'inversion numérique du systeme (4.51), obtenue a partir des conditions aux
limites.

le calcul des constantes inconnues X, Y, etY, .

la réinjection de ces constantes dans les expressions des déplacements, des
déformations, des contraintes et de Dénergie pour les calculer

numériquement.

V.1. Validation du programme de calcul élaboré

La concrétisation de notre travail ne pourra se faire qu’a la lumiere

d’applications numériques adéquates, qui nous permettront d’'un c6té de valider

notre approche analytique et d’un autre coté de rendre crédible notre modele

mathématique en vue des perspectives recommandées. Avant d’entamer cela, il est

nécessaire de procéder tout d’abords a la wvalidation de notre programme

numérique, en comparant les résultats obtenus par le programme avec I'expression
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analytique du déplacement relatif Au=f(x;) donnée par (Equ.5.47a). Pour cela

nous avons représenté en figure 5.1 le déplacement relatif Au a travers I'interface

en faisant varier le nombre d’harmoniques n (n=20,40,60,100).

0.20 0.15

Au nm o Courbe numeriaue —=f=—  Courbe numérique
( ) —O—  Courbe analytique Au (nm)

—E&—  Courbe analytique T

X, (nm)

-0.20 - . . T T T T T 1
0 3 5 8 10 13 15 18 20 0 3 5 8 10 13 15 18 20
(a) Nombre d’harmoniques n=20 (b) Nombre d’harmoniques n=40

0.15 0.15 4

AU (nm) i Courbe numérique V2l AU (nm) —==—  Courbe numérique

—O—  Courbe analyrique —E&—  Courbe analytique

0.10 4 0.10 4

0.05 4 0.05 4

0.00 +%

0.00 +

-0.05 4

-0.05 4

-0.10 1 -0.10 -

-0.15 T T T T T T T d -0.15 T T T T T T T d
0 3 5 8 10 13 15 18 20 0 3 5 8 10 13 15 18 20

(c) Nombre d’harmoniques n=60 (d) Nombre d’harmoniques n=100
FIG. 5.1: Représentation du déplacement relatif interfacial

On constate qu’en augmentant le nombre d’harmoniques n, les courbes obtenues
numériquement deviennent plus rectilignes en se superposant de plus en plus a
celles obtenues analytiquement et ceci dans le domaine de validité de 'expression
analytique qui se situe entre la premicre dislocation placée a x; = 0 et la deuxieme

dislocation placée a x, = 20 nm correspondant a une période. Il est a noter que la
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comparaison entre les deux courbes doit se faire loin des coeurs des dislocations
pour lesquels les valeurs de Au obtenues a partir du programme divergent. En
réalité les calculs effectués pres de la dislocation, tout en évitant le cceur, ne
permettent pas de donner de bons résultats par suite de la convergence tres lente
des séries.

Cette parfaite superposition des courbes le long d’une période est due a la
méthode théorique utilisée, au nombre d’harmoniques choisis et a la double
précision des calculs utilisés dans le programme.

V.2. Application numérique

Le but de ces applications est d’obtenir des ordres de grandeur en fonction des
différents parametres (angles de désorientation, épaisseur de la couche collée,
période,.....), et une visualisation spatiale des différents champs élastiques
(déplacement, déformation, contrainte, énergie) et ce pour différents matériaux
largement utilisés en industrie électronique.

Dans ce qui suit, nous allons voir l'influence des réseaux de dislocations faiblement
enterré et paralléle a la surface sur les propriétés élastiques de cette surface.
Rappelons que lorsque 'on considere la contrainte ou la déformation, le signe de
ces champs (compression ou dilatation) entre en compte, mais si on considere la
densité d’énergie élastique, qui est toujours positive, il n’y a plus de distinction entre
des zones en compression et des zones en dilatation.

V.2.1. Matériaux utilisés : nous commencons par présenter les matériaux sur
lesquels notre travail s’est essentiellement basé, a savoir le silicium (Si) et I’Arsenic
de Gallium (GaAs).

V.2.1.1. le silicium (Si)

Depuis le début des années 1960, le silicium a été le semi-conducteur de choix. Sa
dominance ne peut pas étre attribuée a ses propriétés électroniques, car la mobilité
médiocre de ses électrons le pénalise dans la course aux circuits électroniques ultra-
rapides et sa bande interdite indirecte lui interdit l'acces au domaine des

composants optiques, limitant ainsi séverement son efficacité comme un photo-
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détecteur. Le silicium possede, par contre, d’indéniables qualités liées a certaines de

ses propriétés physiques (mécanique, thermique, aptitude a l'oxydation..) et un

avantage économique incontestable.

Le silicium cristallise dans la structure dite diamant, constituée de deux structures

cubiques a faces centrées (c.f.c) de mémes atomes et décalées 'une par rapport a

lautre de (Y4, /4 ,'/4), figure 5.2.

® Si

FIG. 5.2: La structure diamant du silicinm

Les données expérimentales relatives au Si d’apres [63,75], utilisées dans les

différents calculs, sont présentées au tableau 5.1.

Désignation Parametres | valeurs
Parametre de maille a (nm) 0.5428
Vecteur de burgers b (hm) 0.3838

Constantes C,, (GP2) 165.7

élastiques C,, (GPa) 63.9

Anisotropes C,, (GPa) 79.6

Tablean 5.1: Parameétre cristallin, vecteur de burgers et constantes élastiques anisotropes du Silicinm

d'apres [63,75].
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V.2.1.2. L’arsenic de gallium (GaAs)

Le gallium arsenic est un tres bon semi-conducteur employé de plus en plus
dans la fabrication des dispositifs opto-électroniques comme les diodes
électroluminescentes a infrarouges ou des diodes laser. Le GaAs a quelques
propriétés électroniques qui sont supérieures a celle du silicium. Ainsi sa grande
mobilité lui permet de fonctionner aux fréquences supérieures a 250 GHZ.
Cependant ses propriétés physiques sont médiocres et son élaboration est tres
couteuse.

Le GaAs cristallise dans la structure dite zinc-blende, constituée, elle aussi, de deux
structures cubiques 2 faces centrées (c.f.c) décalées 'une par a Pautre de (Va, Va ,Y4),

sauf que cette fois-ci 'une est constituée d’atomes de Ga et I'autre d’atomes de As,

tigure 5.3.
z o
Z=3/4
® Ga ® ©
O As 0
[ ) Z=1/2
O
° [ )
O O
Ye 7=1/4
O
O
o
o Z=0

FIG. 5.3: La structure Zinc-blende du GaAs

Les données expérimentales relatives au GaAs d’apres [62,63], utilisées dans les

différents calculs, sont présentées au tableau 5.2.
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Désignations Parametres | Valeurs
Parametre de maille a (nm) 0.56533
Vecteur de burgers b (nm) 0.3997

Constantes Cy, (GPa) 118
¢lastiques C,, (GPa) 53.5
Anisotropes C,, (GPa) 59.4

Tablean 5.2: Parameétre cristallin, vecteur de burgers et constantes élastiques anisotropes pour le GaAs
d'apres [62,63].

V.2.2. Champs et énergie élastiques produits en surface par un réseau de
dislocations faiblement enterré accommodant une torsion.

V.2.2.1. Joint de torsion Si/Si(001)

Depuis quelques années, les bicristaux obtenus par collage moléculaire de faces

(001) de silicium sont de plus en plus étudiés car ils permettent de réaliser des
motifs trés réguliers a Péchelle nanométrique [5,75,76,77].
On va simuler dans cette section des échantillons de silicium obtenus déja par
collage moléculaire [5-61] et dont les différents parametres sont technologiquement
accessibles. I’angle de torsion nominal est de 0.4407°, et I’épaisseur de la couche
collée est h= 10 nm. I’angle de rotation correspond a une période de 50 nm.

1. Champs des déplacements :

Puisque l'on est dans une géométrie de cisaillement pur ou les composantes
non nulles sont seulement u, et u; (le déplacement selon u, (vertical) est nul), alors
pour visualiser la répartition horizontale des déplacements des unités structurales
nous devons présenter le champ de déplacement dans un plan (x;, X;) a une
altitude fixée. La figure 5.4 est une représentation de ce champ déplacement, tracé a

Paltitude x, = 10 nm, c’est-a-dire a la surface de Iéchantillon. Les lignes de

dislocations vis sont dans le plan x, = 0, et sont confondues avec les droites x; = 0,

x; = A x;=0etx;= A
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Notons que les déplacements u, ont été multipliés en chaque point par 20 et ce

pour mieux montrer les déformations de cette surface.

50.0

37.5

12.5

0.0 SIrdsifsisssdissiiaesnniiiaiiliiiidisshesesiiliily

0.0 12.5 25.0 37.5 50.0
X1 (nm)

FIG. 5.4: Schéma illustrant les champs des déplacements des unités structurales déformiés par un résean
carvé de dislocations vis a la surface de I'échantillon Si/ Si.

La figure 5.5 présente la variation des déplacement u,(u;) en fonction de x; (x;)
respectivement pour x; (x;) = A/4=12.5 nm et x; (x;) = A/2=25 nm. Ces figures
refletent bien la symétrie géométrique de notre probleme. En comparant les valeurs
des modules des déplacements pour chaque cas de figures, on remarque que les
déplacements maximaux a la surface se situent aux coordonnées (A/4, A/4), (A/4,
3A/4), (BA/4, A/4), (BA/4, 3A/4), et a ces coordonnées le module du
déplacement vaut 0.419 nm, valeur inférieure a celle obtenue par leroy [5] en
isotropie. De méme, on peut constater que le déplacement s’annule a la fois au
centre de la figure 5.4, et a Paplomb du croisement des lignes de dislocations. Cette
derni¢re constatation est confirmée par la nullité des déplacements u, (us), sur les

figures c et d de la figure 5.5, c'est-a-dire a x; (x5) =A/2.

74



Chapitre 5. Expérimentation numérigue

X3 (nm)
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(a) Xi1=A/4=12.5 nm

Déplacement maxi = 0.0419 nm
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12.5

. U (102nm)

-10 -5 0 5 10

0.0

(¢) Xy=A/2=25nm

Déplacement maxi = 0.0352 nm
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(b) X3 =A/4=12.5 nm

Déplacement maxi = 0.0419 nm

X1 (nm)
50.0

37.5

25.0

125

0.0 . U3 (102nm)
-10 -5 0 5 10

(d) X3 =A/2=25 nm

Déplacement maxi = 0.0352 nm

FIG. 5.5: Variation des déplacements ug (k=1,3) a la surface libre de I'échantillon Si/ Si
en fonction de X; (i=1,3)

Pour voir linfluence de Iépaisseur de la couche mince sur les valeurs des

déplacements, nous avons tracé la variation des déplacement u,; en fonction de x;
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ax; = A/2, respectivement pour h; = 5 et 20 nm, figure 5.6. On peut constater

que, dans ce cas précis, 'amplitude décroit exponentiellement avec I’épaisseut.

X3 (nm) X3 (nm)
50.0 3 50.0 .
375 375
25.0 3 25.0 s
125 125
:: U1(102nm) Lt ) U4 (102nm)
0.0 0.0
-10 -5 0 5 10 -10 -5 0 5 10
X; =A/2 =25 nm, h; = 20 nm X; =A/2=25 nm, hy = 5 nm
Déplacement maxi = 0.0099 nm Déplacement maxi = 0.0687 nm

FIG. 5.6: Variation des déplacements u1 a la surface libre de I'échantillon Si/ Si en fonction de X
pour différentes épaissenrs (h1=>5 et 20nm).

2. Champs de déformation et de contrainte:

Nous rappelons que les conditions aux limites relatives a notre probleme,
précédemment défini, imposent que les contraintes et les déformations normales a
la surface libre de Téchantillon soient nulles a la surface. La matrice des
déformations est donc une matrice de cisaillement quand on la calcule a x, = h,
donc les seules composantes non nulles des champs de déformations et de

contraintes sont respectivement les composantes de cisaillement €5 et ©; (par

symétrie €;; et Gj). Les variations en surface de ces déformations et de ces
contraintes sont représentées respectivement, en figure 5.7 et 5.8, pour un réseau
carré de dislocation vis de 50 nm de période, enterré a 10 nm de profondeur ; Les
extrema de ces champs sont logiquement situé a 'aplomb du milieu des segments

de dislocations. Au centre des cellules définies par ces dernicres et sur les
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diagonales du réseau carré, les contraintes et déformations sont nulles (voir, par
exemple, la figure 5.9 pour la déformation et la figure 3.10 pour la containte).

La déformation maximale calculée a la surface est 1,5% (en isotropie 0.48%) alors
que la contrainte maximale calculée en surface est de l'ordre de 0.75 GPa (en

isotropie 5 GPa).

5
2585
LS

3!
oo
P Putatatatecs:

FIG. 5.7: Composante non nulle du champ de déformation €15 induit en surface par un résean carré de
dislocations vis (A=50 nm, h1=10nm).Représentation sur une surface de 2 X 2 périodes.

. G3[6Pa]

iy

FIG. 5.8: Composante non nulle du champ de contraintes 13 [en GPa] induit en surface par un résean
carré de dislocations vis (A=50 nm, h1=10nm). Représentation sur une surface de 2 X 2 périodes.
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0.015

0.012

FIG. 5.9: Iso-valenrs des déformations &5 déformation &5 induit en surface par un résean carré de

dislocations vis (A=50 nm, h1=10nm).Les fléches indiguent les lignes de dislocations vis.
X3 (nm)
100+

90+

80

70

60 |

50

-0.7
-0.8

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
X1 (nm)

FIG. 5.10: Iso-valeurs des contraintes 15 [en GPa] induit en surface par un réseau carré de dislocations
vis (A=50 nm, h1=10nm). Représentation sur une surface de 2 X 2 périodes.

Si nous tracons la variation de la déformation maximale et de contrainte maximale
a la surface du film en faisant varier la période du réseau de dislocations vis (cf.
figures 5.11 et 5.12), nous pouvons nous apercevoir que les courbes obtenues

tendent de mani¢re monotone vers un palier et que quantitativement nous sommes
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a environ 80% de la valeur asymptotique de €5 pour une distance entre dislocations
¢gale a 50nm soit 5 fois plus grande que 'épaisseur du film que nous avions fix¢ ici
a 10nm. Le rapport entre I'épaisseur du film et le pas des dislocations doit donc étre
suffisamment faible pour que les champs élastiques de déformation (déformation et

contrainte) induits par les dislocations soit les plus importants possibles.

Maxi €13
0.020 |

0.016 | .

: h =10 nm /
0.012 | .
0.008 //
0.004 | i

o.ooo-/k(nm)

0 20 40 60 80 100

FIG. 5.11: Variation, en fonction de la période du résean de dislocations, de la
valenr maximale de la déformation &5 a la surface du film de 10 nm.

0 maxi 6,3 (GPa)

0.8 |
i h =10 nm/

0.6 | /

w1/
: /
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o.o-/ e Mnm)
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FIG. 5.12: Variation, en fonction de la période du résean de dislocations, de la
valenr maximale de la contrainte ©13 a la surface du film de 10 nm.

./'/'/*//“

79



Chapitre 5. Expérimentation numérigue

Les figures 5.13 et 5.14 présentent la variation, en fonction de I’épaisseur de la
couche, de la valeur maximale de la déformation €5 et de la contrainte oy; induits
en surface par un réseau carré de dislocations vis de période 50 nm. Nous pouvons
voir que ces champs sont d’autant plus importants que I’épaisseur de la couche est

faible. Ce qui justifie la tentative des chercheurs a fabriquer des films ultraminces.

Maxi €13

0.04 |
A =50 nm

0.03 R

0.02 \
0.01 N

N\

0.00 L '\* . ¢ h(nm)

0 10 20 30 40 50

FIG. 5.13: Variation, en fonction de ['épaissenr de la conche, de la valeur maximale de la déformation
&13 induit en surface par un résean carré de dislocations vis de période 50 nm.

maxi G,, (GPa)

2.0
1.6 - R

r \ A =50 nm
1.2 | \
0.8 -

0.4 |

0 10 20 30 40 50

FIG. 5.14: V ariation, en fonction de ['épaissenr de la conche, de la valeur maximale de la contrainte o713
induit en surface par un résean carré de dislocations vis de période 50 nmu.
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Dans ce qui suit, on veut essayer de définir une plage d’épaisseur, en fonction de la
période, qui serait intéressante a controler la disposition des nanostructures. 1l faut

que la déformation maximale soit importante.

Maxi €13
0.040 |
0.036 | h =5 nm
. r [ — |
L /
0.032 |
0.028 |
0.024 |
0.020
B h =10 nm
0.016 | / — jn=enm
0.012 | /
0.008 “h=20nm_
0.004 |
// h=50nm
0.000 <L = == A(nm)
0 20 40 60 80 100

FIG. 5.15: Evolution de la déformation maximale en surface en fonction de la périodicité du réseau de
dislocations vis, pour différentes épaissents.

Pour cela nous avons tracé a la figure 5.15, ’évolution de la déformation maximale
en surface en fonction de la périodicité des réseaux de dislocations, pour différentes
épaisseurs de couche collée.
1- A période fixe, la déformation maximale augmente quand I’épaisseur
diminue. Cette évolution est exponentielle. Il semble donc naturel, et comme
nous l'avons déja signalé auparavant, d’amincir au maximum la couche collée
pour bénéficier au maximum en surface des effets des champs élastiques.
2- Pour une épaisseur fixée, la déformation maximale augmente avec la
périodicité du réseau de dislocations, jusqu’a atteindre une valeur limite. D’apres
la figure 5.15, pour h = 10 nm, le domaine de périodicité compris
approximativement entre 15 et 25 nm est intéressant. Au dela de 25 nm, la
pente de la courbe est faible, et il faut une augmentation importante de la

périodicité pour gagner en champ élastique. De plus, des problemes de stabilité
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de la couche peuvent se poser [5]. La méme analyse peut étre faite pour les
autres épaisseurs ainsi et a titre d’exemple pour h= 5 nm, le domaine de

périodicité compris entre 10 et 20 nm parait le plus intéressant.

Pour obtenir des champs élastiques suffisamment importants en surface, un critere
approximatif est donc que I’épaisseur doit étre comprise entre le quart et la moitié
de la périodicité. Ceci est en accord avec le critere d’efficacité avancé par Bourret
[20] : Dépaisseur de la couche collée doit étre inférieure a la période des

dislocations.

Remarque : Notons que les valeurs trouvées ci-dessus, en élasticité
anisotrope, sont tous approximativement trois fois plus grandes que celles

obtenues par Leroy [5 | en élasticité isotrope.

3. Energie

L’amplitude maximale de la densité volumique d’énergie élastique stockée en
surface due a un réseau carré de dislocations vis est représentée en figures 5.16 et
5.17.0n constate que son amplitude maximale a épaisseur / constante tend elle
aussi vers un palier de manié¢re monotone. sur la figure 5.17, on constate que son
amplitude maximale a période D constante décroit exponentiellement quand
I’épaisseur /) augmente.

Donc pour que Peffet en surface de ces champs soit notable, il ne faut donc

pas que le rapport h /D soit trop grand.
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maxi E (J/m?)
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0000 ol A(nm)
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FIG. 5.16: Variation, en fonction de la période du résean de dislocations, de la valenr maximale de la
densité volumique d'énergie élastique stockée a la surface du film de 10 nm.

maxi E (J/m?)
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FIG. 5.17: Variation, en fonction de 'épaissenr de la conche, de la valeur maximale de la densité
volumique d'énergie élastigne induit en surface par un réseau carré de dislocations vis de période 50 nm.
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V.2.2.2. Joint de torsion GaAs/GaAs (001)

Le matériau considéré maintenant sera le joint de torsion GaAs/GaAs (001).
Ce type de joint est composé d’un réseau 2D carré de dislocations vis de 25 nm de
période et enterré a 20 nm de profondeur. Un tel réseau permet d’accommoder une
torsion de 0,92° (ce choix est justifié par des résultats expérimentaux [78]).
Nous supposerons de méme que les dislocations sont orientées selon des
directions <011> et que leurs vecteurs de Burgers sont donc de type a/2 <011>. 11
s’agit d’'une orientation naturelle pour les lignes de dislocations vis dans les
matériaux I1I-V.

1. Champs des déplacements :

Comme pour le joint de torsion de Si/Si, nous commengons par présenter
dans un plan (x;, x;), 2 une altitude fixée x, = 20 nm (surface libre de I’échantillon),
le champ de déplacement des unités structurales, figure 5.18.

Notons que les déplacements u, ont été aussi multipliés en chaque point par 20.

2500 9 * ¢ o o s 600 eseo e o sce s oo o

1875 ¢+ o v+ v e v e e PSPPI PSP .
E 'loooo:--..ooonoooouo.....
250 {ririiiriiiiIiiIIb LI Iig
™ # © © ¢ 0 0 9 06 06000 00000 0 0 9 0 0 0 0 0
>< ® © ¢ 0 0 06 0 06 0 0 0 0 00 0 000 0P O 0 0 e 0 b

6.25 o o o o 9o 0 9 0 9 0 6 6 0 ¢ O o o o o o

000 ¢ » o o e o s0o0evesciosssccsosescece
0.00 6.25 12.50 18.75 25.00

X1 (nm)

FIG. 5.18: Schéma illustrant les champs des déplacements des unités structurales déformés par un résean
carvé de dislocations vis a la surface de I'échantillon GaAs/ GaAs.
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On notera cette fois-ci la diminution des valeurs des déplacements en comparaison
avec celles obtenues pour le silicium. De méme, on peut constater que le
déplacement s’annule a la fois au centre de la cellule, et a 'aplomb du croisement

des lignes de dislocations. Cette derni¢re constatation est confirmée par la nullité

des déplacements u; (uy), sur la figure 5.19 a x; (x5) =A/2.

X3 (nm) 25.00
25.00 ]
18.75 18.75
1250 12.50
6.25 6.25
. U1 (102nm)
0.00 : 0.00
-1.00 0.00 1.00 -1.00 0.00 1.00
X; =A/2 =12.5 nm X; =A/2=12.5 nm
Déplacement maxi = 0.00118 nm Déplacement maxi = 0.00118 nm

FIG. 5.19: Variation des déplacements ug (k=1,3) a la surface libre de l'échantillon GaAs/ GaAs en
Sfonction de X; (=1,3)

2. Champs de déformation et de contrainte:

Comme seules les composantes non nulles des champs de déformations et
de contraintes sont respectivement les composantes de cisaillement €5 et G5 (par
symétrie &, et G5;) alors nous représentons, en premier, la variation en surface de
€3, figure 5.20, induit par un réseau carré de dislocation vis de 25 nm de période,

enterré a 20 nm de profondeur. On observe sur cette figure que la déformation est

nulle sur les diagonales du réseau carré, et que les extrema se trouvent a 'aplomb
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du milieu des segments de dislocations. Cette fois-ci, La déformation maximale

calculée a la surface est estimée a environ 0.065 %.

\—

0.00055

0.00040

0.00025

0.00010

X3(nm)

-0.00005
-0.00020
-0.00035
-0.00050

-0.00065

@\

10 15 25

T X1(nm) T

FIG. 5.20:  Iso-valeurs des déformations &5 déformation &3 induit en surface par un résean carré de
dislocations vis (A=25 nm, h1=20nm).Les fleches indiquent les lignes de dislocations vis.

<«

Dans les calculs présentés ci-dessus (déplacements, déformations, contraintes), la
périodicité du réseau de dislocations et 'épaisseur de la couche collée étaient fixées.
Que se passe-t-il lorsque ces parameétres varient ?

Pour cela nous avons tracé a la figure 5.21, évolution de la contrainte maximale
en surface en fonction de la périodicité des réseaux de dislocations, pour différentes

épaisseurs de couche collée.
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maxi c,, (GPa)
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FIG. 5.21: Evolution de la contrainte maximale en surface en fonction de la périodicité du résean
de dislocations vis, pour différentes épaisseurs.

Les remarques suivantes peuvent étre faites

1- A période fixe, la contrainte maximale augmente quand I’épaisseur diminue.
Cette évolution est exponentielle.

2- Pour une épaisseur fixée, la contraints maximale augmente avec la périodicité
du réseau de dislocations, jusqu’a atteindre une valeur limite. Ainsi et a titre
d’exemple pour h= 10 nm, le domaine de périodicité compris entre 20 et 50 nm,
c'est-a-dire entre deux a cinq fois I’épaisseur h, parait le plus intéressant.

Les wvaleurs des contraintes maximales obtenues cette fois-ci sont
approximativement la moitié des valeurs obtenues par coehlo [62] en élasticité

isotrope.

3. Energie

L’amplitude maximale de la densité volumique d’énergie élastique stockée
pour une période de 25nm et 4, = 20nm, est représentée en 2D et 3D le long de
2x2 périodes, figure 5.22. On constate que les modulations (tout comme celles des
champs de contraintes et de déformations) reproduisent la périodicité du réseau de

dislocations.
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Nous avons constaté aussi que les amplitudes maximales de la densité volumique
d’énergie élastique stockée en surface, a période A constante, décroissent elles aussi
exponentiellement quand I’épaisseur 5, augmente, figure 5.23. De méme, elles
tendent vers un palier de maniere monotone dont le niveau est plus inférieur que

celui atteint pour un joint de torsion du silicium.

25
X1 (nm)

(2) (b)
FIG. 5.22: Iso valeurs de la densité volumique stockée en surface due a réseau carré de dislocations vis
(A=25 nm, bhi=20nm).(a) 2D, (b) 3D

En fin, la plage de périodes A qui parait intéressante vis a vis des modulations de la
densité volumique (pour ce joint de torsion) est aussi comprise entre deux et cing
fois I’épaisseur 4, ; au-dela la densité volumique stockée en surface varie peu. En
d’autre termes, un rapport 4,/ D petit est avantageux pour avoit de fortes variations

des champs élastiques induits en surface par un réseau carré de dislocations vis.
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FIG. 5.23: Evolution de la densité volumique stockée en surface en fonction de la périodicité du résean de
dislocations vis, pour différentes épaissenrs.

V.2.3. Champs élastiques produits en surface par un réseau de dislocations
faiblement enterré accommodant une flexion.

Considérons maintenant un joint de flexion composé d’un réseau de
dislocation de période A et qui sont paralleles a 'axe (Ox;) d’un repere orthonormé
direct (Ox;x,x3); cet axe est confondu avec 'une des dislocations (voir figure 3.1e).
Dans ce cas précis, et en 'absence de rotation, le rattrapage de la flexion se ferait
uniquement par des dislocations coins pures.

On va donc calculer les champs élastiques, pour un réseau de dislocations coins,
dont le vecteur de burger est normal a Ox; et la lignhe de dislocation dans le plan de
I'interface de collage.

Les résultats pour le champ de déplacement sont présentés sur les figures 5.24 et
5.25 pour des joint de flexion de Si/Si et de GaAs/GaAs respectivement. Notons
que le probléme est invariant selon Ox;.

Ces calculs montrent en particulier que les extrema des champs de déplacement en
surface ne sont pas situés a 'aplomb des lignes de dislocations. Sur la figure 5.24,
les extrema (positif et négatif) en surface sont situés entre les lignes de dislocations,

a environ 25% et 75% de la période.
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Nous pouvons remarquer que la symétrie des champs de déplacement respecte

bien la symétrie linéaire du réseau de dislocations coin.
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FIG. 5.24: Iso valeurs des champs de déplacement induit par un résean unidimensionnel de dislocations
coins pour un joint de flexion Si) Si (A=50 nm, hi=10nm). a) suivant u; b) suivant uz .
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FIG. 5.25: Iso valeurs des champs de déplacement induit par un résean unidimensionnel de dislocations
coins pour un joint de flexion GaAs/ GaAs (A=50 nn, hi=10nm). a) suivant u1 b) suivant u>.
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Pour une meilleure représentation des effets des champs élastiques sur les surfaces
libres, nous avons tracé, pour le cas du joint de flexion GaAs/GaAs, la
morphologie de la surface libre pour différentes valeurs de I’épaisseur h; (h;=5,10
et 20 nm), figure 5.26.

h, =5 nm
h, =10 nm
h, =20 nm

FIG. 5.26: Morphologie de la surface libre pour différentes valeurs de 'épaissenr by
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V.2.4. Champs élastiques produits en surface par un réseau de dislocations
faiblement enterré accommodant un désaccord paramétrique.

Depuis 'avenement de la microscopie électronique a transmission (M.E.T),
Iétude des premiers stades de la précipitation d’une phase cristalline dans une
matrice n’a cessé de faire des progres, e.g. Dahmen et col ([79-80], Sagoe-Crentsil
et col [81]. Récemment, la microscopie ¢lectronique a tres haute résolution a permis
de visualiser des marches atomiques associées au coeur des dislocations d’hétéro-
interfaces, e.g. Loubradou et col [82]. Pour cela, nous avons jugé utile de présenter
pour la premicre fois l'influence des deux surfaces libres simultanément sur les
champs ¢élastiques (déplacements et contraintes) induits par un réseau
unidirectionnel de dislocations de misfit accommodant un désaccord paramétrique,
tigure 5.27.

Donc 'analyse du probléeme devient plus difficile puisque les deux surfaces libres de
la lame mince sont prises en considération comme le prouve le nombre trés réduit

d’articles a ce sujet.

Interface

FIG. 5.27: Bilame mince, avec un résean unidirectionnel de dislocations a Uinterface, 1/g est la période.
Ctjrs et Cijer sont les constantes élastiques des denx: milieux, b et b sont les épaissenrs des deux
milienx.
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Pour pouvoir comparer les résultats obtenus en élasticité anisotrope avec

ceux de D’élasticité isotrope nous avons traité comme exemple 'hétéro-interphase
Al/ALCu dont les champs de déformation (déplacement et contrainte) sont
disponibles dans la littérature [83].
Apres introduction a l'origine du systeme Ox;x, d’une dislocation de translation
coin, les résultats présentés en figures 5.28 et 5.29 sont obtenus. Ces résultats
correspondent au cas d’un précipité mince Al,Cu (0'), quadratique, parfaitement
cohérent avec une matrice de solution solide de Cu dans AL

Ce modele a fait I'objet de plusieurs études dans 'approximation d’une
¢lasticité isotrope notamment celles de R. Bonnet [83]. Le repere cartésien est tel
que Ox,//[010]Al//[010]ALCu et Ox,//[001]Al//[001]ALCu.

Le cristal positif est choisi du coté de Al avec une épaisseur de h*™ = 2.5 nm.
De méme le cristal négatif est choisi du coté de AL,Cu dont Iépaisseur esth = =5
nm. Cette épaisseur (7.5 nm) est couramment rencontrée en M.E/T.H.R. La
période est choisie égale a 10 fois Iépaisseur du bilame soit 75 nm. En pratique,
pour avoir une bonne représentation des champs élastiques (u,, ;) au voisinage
d’une dislocation de translation, il suffira de choisir pour les calculs une période tres
grande devant I’épaisseur du bilame.

Les constantes d’élasticité anisotropes sont données par [84] et valent (en GPa)
- Pour ALCu  C;, =159, C,, = 63, Cu =29
- Pour Al C,,=108.2, C,,= 61.3, C, =285

Remarque: D’apres [83] aucun renseignement n’étant disponible dans la littérature
sur les constantes élastiques anisotropiques de AlL,Cu (0), alors nous les avons
assimilées a celles de Al,Cu (0).

Les déformations des cristaux sont visualisées par des réseaux pseudo-carrés

de points noirs (Al ,Cu) et de croix (Al). La figure 5.28 correspond a a,, / 2 [110]

soit dans le repére de travail b= a,, /v2 =0.2863 nm, b, =0, tandis que la  figure

93



Chapitre 5. Expérimentation numérigue

5.29 correspond a b = a,, /2 [101 ] soit b;= 0, b, = a,, /v2 =0.2863 nm avec a,, =

0.405 nm.

Sur les figures 5.28 et 5.29 le long de chaque hétéro-interface, les réseaux déformés

de croix et de points sont discontinus. En effet, les discontinuités interfaciales de

u, de module a,, /2 sont bien visibles a gauche et a droite

dislocations. Ces figures illustrent bien la déformabilité du cristal Al par rapport a

Al Cu, plus rigide en particulier pour la figure 5.29 ou la surface libre de la phase Al

est nettement plus déformée que pour la phase Al,Cu.
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FIG. 5.29: Schéma illustrant les champs des déplacements du bilame Al) Al2Cu sous leffet de

dislocation coin interfaciale, Cij anisotropes, b /] Oxz2
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Chapitre 5. Expérimentation numérigue

Nous présentons ci-dessous la distribution des iso-contraintes ¢;;= * 150 MPa
autour d’une dislocation coin, pour deux orientations du vecteur de burgers b,.

On remarque que la présence d’un cristal de seconde nature ( hétéro-structure )
modifie considérablement la distribution du champ de contrainte autour de la
dislocation. Ces iso-contraintes révelent un effet de surface qui n’a pas été

mentionné dans le cas de I’élasticité isotrope.
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FIG. 5.30: Courbes d’équi-contraintescri= 2150 MPa pour une dislocation placée a l'interface d'un
bilame mince Al | AlCu (a) b //Ox1, (b) b//Ox2
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Conclusion Générale

Elaborer de nouveaux matériaux et des composants toujours plus petits,
construire atome par atome de nouvelles molécules et les assembler pour réaliser de
nouvelles fonctions, exploiter les nouveaux phénomenes qui apparaissent a échelle du
nanomonde, tels sont les défis a relever dans les années a venir.

Ces défis demanderont de considérables efforts de recherche fondamentale et
appliquée. Différentes disciplines sont appelées a coopérer pour comprendre ces
nouveaux phénomenes et développer les nanosciences.

L’impact des nanotechnologies sur I'économie est trés prometteur, car les
applications industrielles seront nombreuses et concerneront les domaines les plus
variés, de D’électronique a la médecine en passant par l'aéronautique, la défense,

Penvironnement et les matériaux de construction.

Dans ce contexte et a travers notre travail, nous avons voulu répondre a
quelques questions soulevées récemment par plusieurs chercheurs a savoir:
1. Comment va-t-on réussir d faire une grande densité de nanostructures identiques ?
2. Quels sont les parameétres dont on dispose pour influencer de maniere collective la croissance d’une
population de structures de taille nanomeétriques ?

3. Quels sont les mécanismes qui pilotent la forme, la taille et la densité de ces nanostructures ¢

Répondre déja a ces questions, c'est contribuer largement a résoudre une partie

de la problématique de 'organisation des nanostructures.
Le but de cette étude était donc de démontrer que, premicrement des réseaux

de dislocations enterrés ont la capacité d’organiser dans le plan, de maniere controlée,

ces objets de taille nanométriques et deuxiement que l'effet de l'anisotropie sur les
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champs élastiques (déplacement, déformation, contrainte et énergie), générés par ces
derniers (réseaux de dislocations), est considérable et par conséquent, non négligeable.

En effet, 'énergie et les champs élastiques en surface reproduisent 'organisation
des dislocations faiblement enterrées. Leurs modulations sont d’autant plus fortes que
I’épaisseur de la couche collée est faible. Il ne faudra donc pas que cette dernicre soit
trop importante.

D’autre part, pour une épaisseur donnée, en fonction de la périodicité des
dislocations et des conditions de croissance, ce sera, soit un joint de flexion (une
rotation entre les directions cristallines des deux cristaux collés dont 'axe est contenu
dans leur interface), soit un joint de torsion (une rotation entre les directions
cristallines des deux cristaux collés dont I’axe est normal a leur interface), qui sera plus
favorable a lorganisation de nanostructures auto-assemblées. Cependant, il est
prétérable de privilégier ce dernier type de joint car il est susceptible d’induire une

organisation 2D (on ne s’attend qu’a une organisation 1D avec un joint de flexion).

La démarche adoptée dans ce manuscrit a été la suivante : Aprés avoir donné un
apercu sur les défis de la nanotechnologie dans le monde moderne, nous avons
présenté dans un premier temps, les concepts généraux de croissance cristalline de
petits objets (les ilots). Cette présentation souleve le probleme de l'organisation en
surface de ces objets, et du contrdle de leurs propriétés morphologiques : tailles,
positionnements, densités. Cette question est un enjeu majeur de la croissance de
nanostructures, puisque leur utilisation présuppose que 'on contrdle leurs propriétés
physiques, liées a leurs caractéristiques morphologiques. La solution étudiée ici pour
répondre a ce besoin de controle est 'utilisation de réseaux de dislocations enterrées
pour piloter I'organisation des nanostructures et plus spécifiquement un réseau carré
de dislocations vis obtenus par collage moléculaire avec une désorientation en rotation

dite aussi de torsion et également appelé "twist" en terminologie anglo-saxonne, entre
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les deux cristaux mis en contact.

Des calculs en élasticité anisotrope ont été abordés pour résoudre premicrement
le probleme lié¢ a une seule famille de dislocation vis parallele a l'axe Ox; d'un repere
convenablement choisi. Par la suite, et en utilisant le principe de superposition, tous
les champs élastiques ont pu étre calculés : contraintes, déformations, déplacements et
densité d’énergie élastique. Ces calculs ont permis de quantifier les différents champs
¢élastiques (en particulier en surface), et d’étudier I'influence des parameétres tels que :
les angles de collage et I’épaisseur de la couche collée sur ces champs.

Des applications numériques ont été présentées pour trois types de joint
accommodant respectivement une torsion, une flexion et enfin un désaccord
paramétrique.

Les résultats montrent que les champs élastiques obtenus, soit pour le joint de
torsion Si/Si ou bien celui de GaAs/GaAs, reproduisent exactement 'organisation des
dislocations faiblement enterrées et que leurs amplitudes sont d’autant plus fortes que
I’épaisseur de la couche collée est faible.

Nous avons remarqué que les déplacements maximums a la surface se situent a
un quart, de part et d’autre des lignes de dislocations et que leurs valeurs sont
inférieures a celles obtenues par Leroy [5] en isotropie. De méme, nous avons constaté
que le déplacement s’annule a la fois au centre de la cellule carré et a Paplomb du
croisement des lignes de dislocations.

Quant aux extremas des champs de déformation et de contraintes, ils sont situés
a 'aplomb du milieu des lignes de dislocations. Au centre des cellules définies par ces
dernicres et sur les diagonales du réseau carré, les contraintes et déformations sont
nulles.

Concernant la densité volumique d’énergie élastique stockée en surface due a un

réseau carré de dislocations vis, on a constaté que son amplitude maximale a épaisseur
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constante, tend vers un palier de mani¢re monotone et que son amplitude maximale a
période constante, décroit exponentiellement quand I’épaisseur augmente.
Quantitativement, les valeurs des déformations obtenus pour le Si/Si sont trois fois
plus grandes que celles obtenues en isotropie.
Nous avons par la suite défini des plages d’épaisseurs, en fonction de la période, qui
seraient intéressantes pour controler la disposition des nanostructures. Pour cela
I’évolution de la déformation maximale en surface en fonction de la périodicité des
réseaux de dislocations, pour différentes épaisseurs de couche collée a montré que :
1- A période fixe, la déformation maximale augmente quand I’épaisseur diminue.
Cette évolution est exponentielle. II semble donc naturel, et comme nous I’avons
déja signalé auparavant, d’amincir au maximum la couche collée pour bénéficier au
maximum en surface des effets des champs élastiques.
2- Pour une épaisseur fixée, la déformation maximale augmente avec la périodicité

du réseau de dislocations, jusqu’a atteindre une valeur limite.

Donc, pour obtenir des champs élastiques suffisamment importants en surface, un
critere approximatif est donc nécessaire, il faut que I’épaisseur soit comprise entre le
quart et la moitié de la périodicité. Ceci est en accord avec le critere d’efficacité avancé

par Bourret [20].

En résumé, les dislocations sont a lorigine de champs ¢élastiques de
déplacements, de déformations et de contraintes, ainsi que d’une énergie de
déformation élastique. Intuitivement, on peut donc penser que la présence de
dislocations a proximité de la surface dun cristal va influencer la croissance et
notamment la croissance d’ilots. Si de plus les dislocations sont organisées en réseaux,

on peut s’attendre a ce que les ilots reproduisent la méme organisation.
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Perspectives

Différents points peuvent étre évoqués, qui se situent dans la continuité du travail
présenté ici :

P1. Simulation de la diffraction de rayons X

Appliquer les calculs théoriques en élasticité anisotrope a la simulation de la diffraction
de rayons X par des réseaux carrés de dislocations vis et comparer ainsi 'expérience et

la simulation.

P2. Etude des dépdts sur des substrats auto-organisés

Le silicium et le germanium cristallisent dans une structure cubique diamant.
Le parametre de maille du silicium vaut 0.5428 nm, celui du germanium vaut 0.566nm.
Le désaccord paramétrique est donc de 4%. De méme le désaccord paramétrique entre
le GaAs et le InAs est de 7%.

Donc Iétude des systemes Ge/Si, InGaAs/GaAs ou InAs/GaAs sera tres
intéressante pour voir I'influence des dépots sur les joints de grains (spécifiquement
sur la périodicité des réseaux de dislocations) lors de I’hétéroépitaxie.

Pour cela nous envisageons de superposer le premier cas, c'est-a-dire une
couche sur un substrat avec un réseau carré de dislocation vis, avec le troisiéme cas
concernant un bilame mince dont le réseau de dislocations est unidirectionnel et
accommodant un désaccord paramétrique.

Expérimentalement on pourrait observer nos échantillons par microscopie a effet
tunnel (scanning tunneling microscope : STM) pour avoir une idée plus précise de la

topologie de surface apres croissance des nanostructures.
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P3. Une approche de la dissociation des dislocations

Il a été observé que les dislocations vis du réseau carré de rotation sont dissociées.
Cette dissociation consiste a séparer la dislocation initiale en deux dislocations
partielles, séparées par une faute d’empilement. La partielle du bas est généralement
fixée a I'interface de collage. La dissociation permet de minimiser 'énergie du coeur de
la dislocation.

Pour les dislocations vis, les partielles sont des dislocations mixtes a 30° séparées par

une faute d’empilement le long d’un plan {111} (Fig. P1).

surface libre

h )\ Couche

v \/

\
partielles V) Substrat

interface

FIG. P1: Schéma de la dissociation des dislocations vis. La faute d’empilement (ligne pointillée)
se tronve le long d'un plan {111},

Contrairement aux dislocations vis non dissociées, on aura cette fois un déplacement
perpendiculaire a la surface u, non nul.
Donc un calcul élastique exact devrait prendre en compte cette dissociation et Peffet

de la faute d’empilement sur les champs élastiques.
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Annexe 1

Le collage moléculaire

[élaboration de structures SOI (silicium sur isolant) pour réalisation de circuits
intégrés, le transfert de circuits sur différents supports, la fabrication de capteurs et de
microsystemes, la réalisation de composants hybrides s’appuient largement sur le
collage par adhérence moléculaire. L’intérét de cette technique repose sur la possibilité
de coller deux surfaces en les mettant en contact direct et sur la maitrise de
technologies des surfaces a I’échelle nanométrique.

Les premicres applications du collage par adhérence moléculaire a de grandes
surfaces sont apparues dans les années 1980 dans les domaines de la micro-
électronique et des microtechnologies. De nombreuses technologies ont été
développées depuis une vingtaine d’années. Parmi elles, la technologie originale
Smart Cut. Basée sur une implantation ionique de gaz et sur le collage moléculaire
(figure A1.1), cette technologie permet I’élaboration d’une couche fine monocristalline

de silicium sur une plaque support de silicium »iz un film d’oxyde.

1. Silicium

A @ 5 @&
A
2. oxydation thermique A =
H+

3. implantation

4. nettoyage et collage
moléculaire \

5. Smart Cut B \Y
6. traitement thermique
et polissage fin

7. recyclage de la plaque A e

Fig A1.1: Technologie Smart Cut applignée a la réalisation de structures SOL.
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A.1. Principe

Le principe du collage par adhérence moléculaire est basé sur la mise en contact direct
de deux surfaces, c’est-a-dire sans lutilisation d’un matériau spécifique (colle, cire,
métal a basse température de fusion...). Une telle opération nécessite que les surfaces
a coller soient suffisamment lisses, exemptes de particules ou de contamination (en
particulier par des hydrocarbures), et qu’elles soient suffisamment rapprochées pour
permettre d’initier un contact, typiquement a une distance inférieure a quelques
nanomeétres. Dans ce cas, les forces attractives entre les deux surfaces sont assez
élevées pour provoquer 'adhérence moléculaire. Le collage moléculaire est induit
initialement par l'’ensemble des forces attractives (forces de Van der Waals)
d’interaction électronique entre atomes ou molécules des deux surfaces a coller.
Ces forces attractives sont d’autant plus importantes que la distance entre les deux
surfaces est faible. En outre, elles dépendent de la nature des surfaces et du milieu qui
les sépare. Pour la plupart des collages moléculaires, on est ainsi amené a considérer
deux familles de surfaces : les hydrophiles et les hydrophobes. La différence principale
existant entre ces surfaces est la présence de films d’eau, correspondant a quelques
monocouches moléculaires, adsorbée sur les surfaces hydrophiles. Dans bon nombre
d’applications, les collages sont réalisés a température et a pression ordinaires, apres un
nettoyage chimique des surfaces. De facon générale, le renforcement des énergies de
collage est obtenu par la mise en ceuvre d’un traitement thermique. Plus la température
sera haute, plus les énergies de collage seront fortes (figure Al.2). Au-dela d’une
certaine température dépendant en particulier du nettoyage avant collage des surfaces
(hydrophiles ou hydrophobes), la majorité des liaisons entre les deux surfaces sera des

liaisons covalentes.
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Fig.A1.2: Energies de surface typigues pour des collages “hydrophobes” (cas du collage de densc plagues
de silicium Si-87) et des collages “hydrophiles” (cas du collage de denx plagues de silicinm
oxcydées §102-510,).

A.2. Le collage “hydrophobe” : application au collage silicium-silicium

Le collage de deux plaques de silicium (Si) monocristallin est un bon exemple de
collage de surfaces hydrophobes. L’objectit est de réaliser un raccord cristallin tout en
s’affranchissant de 'oxyde natif présent sur les plaques de silicium. Il faut remarquer
que les énergies de collage de surfaces hydrophobes sont faibles a température
ambiante (figure Al.2). Pour obtenir un collage fort, il est nécessaire de former des
liaisons covalentes Si—Si. Ceci est possible lors dun traitement thermique au-dela
de 600°C. Des structures collées Si-Si sont actuellement réalisées suivant un procédé
original, avec une trés bonne maitrise de la désorientation cristalline, induite lors du
collage. Ces structures dites “collées-tournées” présentent des réseaux de dislocations
(vis, mixtes) enterrées a proximité de leur surface (figure Al.3a). Elles sont alors aptes
a induire une organisation latérale, a échelle nanométrique, lors de dépots d’ilots

(nanodots) de tailles nanométriques.

Parmi diverses autres applications, ces structures collées-tournées ont également
permis des nanostructurations des surfaces de plaques de silicium, par gravure
chimique (figure Al.3b),avec des périodicités nanométriques,et des réalisations de fils

de germanium alignés (figure A1.3c) de tailles et avec des espacements nanométriques.

104



Annexe 1 Le collage moléculaire

(@) (b) ()
Fig. A1.3: Observations (a) en microscopie électronigne a transmission (MET) d'un résean unique de
dislocations vis, enterrées quelgues nanometres sous la surface de la structure, de période 49,4 nm, (b) par
microscopie a effet tunnel (STM) d'une surface de Si, structurée par gravure et présentant une périodicité de
20 nm, (c) en microscopie a force atomique (AFM) de fils de germanium alignés a I'aplomb des dislocations
mixctes enfouies sous la surface. La hauteur et la largenr des fils sont respectivement de 1 nm et 25 nm.

A. 1.3. Le collage “hydrophile” : cas du collage silicium oxydé-silicium oxydé

Pour les collages de surfaces hydrophiles, des interactions par liaisons hydrogene,plus
fortes que lattraction de Van der Waals, peuvent étre mises en jeu, des lors que les
surfaces sont constituées d’atomes présentant une grande affinité pour les électrons
(électronégatifs) liés a des atomes d’hydrogene (comme O-H). Le collage de deux
plaques de silicium oxydées (film de SiO, en surface) en est un bon exemple. Des
traitements thermiques effectués a des températures supérieures a 150° C favorisent
les liaisons hydrogene entre les deux surfaces (figure Al.4). De plus, il faut atteindre
des températures plus élevées, par exemple 700° C dans la figure A1.2, pour créer des

liaisons fortes covalentes Si—O-Si et obtenir un collage intime.

1

T

“H He+ liaison
S a:_ hydrogéne

s

Fig. A1.4 : Principe de collage moléculaire de denxc surfaces d’oxyde par liaisons hydrogéne entre
des liaisons silanols (SIOH-SiOH) de surface.

105



Annexe 2 Qu’est-ce qu’une surface vicinale

Annexe 2

Qu’est-ce qu’une surface vicinale ?

Dans un réseau cristallin, on distingue des plans denses ou 'empilement des
atomes est compact. Dans un réseau cubique a faces centrées (c’est le cas de 'or, du
platine et du cuivre), il y a trois types de faces denses (figure A2.1).

Chaque face est nommée par les indices de Miller, ou direction de sa normale.
L’orientation (100) présente un réseau carré. La face (111) est la face la plus dense
avec un arrangement hexagonal des atomes. La face (110) est la plus ouverte et la

plus anisotrope.

Fig A2.1 : Faces denses d’'un résean cristallin cubique a faces centrées
(en hant, localisée dans le cube élémentaire du résean ; en bas, vue de
dessus montrant l'arrangement atomique de la surface) :

(a) face(110), (b) face (100), (c) face (111).

Une surface vicinale est une surface dont 'orientation est voisine d’une orientation
cristalline dense (voir les orientations denses définies sur la figure A2.1).
La désorientation par rapport a la face dense est de 0 a 15° environ. Comme la

position des atomes en surface est imposée de facon discrete par le réseau cristallin,
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la surface des atomes n’est plus un plan mais s’organise en un réseau de marches
dont la hauteur correspond a la distance entre deux plans cristallographiques
(tigure A2.2). La taille des terrasses et donc la densité des marches sont directement
reliées a 'angle de désorientation 6. Depuis longtemps, on sait préparer de telles
surfaces en coupant un cristal bien orienté par la technique d’électroérosion (un fil
métallique vient couper le cristal dans la direction voulue avec une précision
d’environ 0,25°, un peu comme un fil a couper le beurre).

Il ne reste plus alors qu’a polir mécaniquement et chimiquement la surface, puis a la

préparer par des cycles d’abrasion ionique et de recuit sous ultra-vide.

[788] [111]

Fig. A2.2 - Face vicinale ; schéma d’une face vicinale de la face (111) dont la normale est (788).
L angle 0 est langle de désorientation de la face vicinale par rapport a la face dense.
La densité des marches est fixée par cet angle n = 1/1. = tan 0/ h , on b est la hanteur
d’une marche et L la largeur des terrasses.
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Annexe 3
La lithographie

La plupart des techniques de micro/nano fabrication ont leurs racines dans les
méthodes de fabrication standard développées pour l'industrie de semi-conducteut.
Donc, une compréhension claire de ces techniques est nécessaire pour chaque
personne s'engageant dans un chemin de recherche et développement dans le secteur
de la nanotechnologie. Dans cette section, nous présentons la lithographie qui est le
procédé traditionnel de fabrication des circuits intégrés. Cette technique est la plus

employée dans la fabrication de micro/nanostructures.

La lithographie est la technique utilisée pour transférer une image d'un circuit sur un
substrat (silicium, le verre, GaAs, etc). L’opération consiste en Vexposition via une
optique réductrice d’une résine photosensible a des particules énergétiques, depuis les
photons ultraviolet (UV) actuellement utilisés jusqu’aux électrons en passant par les
photons X et les ions, au travers d’'un masque représentant le dessin d’un circuit.

Le but ? Transférer cette image sur 'empilement de couches isolantes ou conductrices
qui le constitueront, déposées précédemment (phase de comchage) sur une plaquette
(wafer) de matériau semi-conducteur, en général de silicium. Ce processus est suivi de la
dissolution de la résine exposée a la lumicre (développement). Les parties exposées de la
couche initiale peuvent étre alors gravées sélectivement, puis la résine est retirée
chimiquement avant le dép6t de la couche suivante. Cette étape de lithographie peut

intervenir plus d’une vingtaine de fois au cours de la fabrication dun circuit intégré

(figure A3.1).
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SiO,

Substrat

1. Oxydation du substrat

<«—Résine photosensible

Substrat

2. Dep6t de la résine et
recuit

Lumiére

VYVVVVVVVVVY
M ———

<«—Photo masque

Substrat

3. Exposition de la résine
alalumiere

4. Développement de la
résine et recuit

Substrat

5. Gravure de I’oxyde

6. Enlévement de la résine

Substrat

Fig. A3.1 : Etapes de la lithographie
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Résumé

Dans ces derniéres années, les nanotechnologies et les nanostructures font 'objet d’un
intérét croissant car leurs applications industrielles sont nombreuses et concernent les domaines
les plus variés, de Délectronique a la médecine en passant par l'aéronautique, la défense,
I'environnement.

L’objectif de ce travail est d’étudier la possibilité d’organiser a longue distance des
nanostructures auto-assemblées sur des substrats, grace aux champs élastiques produits en
surface par des réseaux de dislocations périodiques faiblement enterrés.

Un modéle mathématique basé sur les séries de Fouriers a permis de calculer
numériquement les champs élastiques anisotropes dans le cas d’un joint de torsion générant un
réseau carré de dislocation vis.

Des applications numériques pour le calcul des déplacements, des déformations, des
contraintes et des énergies ont été présentées, soit pout le joint de torsion Si/Si ou bien celui de
GaAs/GaAs. Ces champs élastiques montrent qu’elles reproduisent exactement 'organisation des
dislocations faiblement enterrées et que leurs amplitudes sont d’autant plus fortes que I’épaisseur
de la couche collée est faible.

Mots clés : nanostructures, réseaux de dislocations, couches minces, anto organisation, boites quantiques,
élasticité anisotrope, surface libre, interface.

Abstract

Semiconductor nanostructures are interesting objects for many microelectronic and
optoelectronic applications. Nevertheless, to use them, it is necessary to control their size,
their density and their spatial distribution. In the last decade, many researches have been done
to control these parameters. One of these researches is the elaboration of a functional substrate
inducing a lateral self-organization of nanostructures. The organization driving force is the
strain field induced on the surface by a buried dislocations network.

Because of the lack of analytical solutions corresponding to the elasticity problems
involved, the only explicit solutions, for the strain field, at present are derived from isotropic
elasticity theory.

In the present work, the needed strain and stress fields, generated by a square network
of screw dislocations located between a thin layer bonded onto a semi infinite substrate, are
calculate using anisotropic elasticity. Numerical applications for the calculation of
displacements, strains, stresses and energies were presented, for the twist boundary Si/Si and
GaAs/GaAs.

Kevwords : nanostructures, dislocations arrays, thin layer, self organization, quantum dots, anisotropic elasticity,
free surface, interface
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