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L'essor extraordinaire qu'a connu ces dernieres années la
microélectronique dans le domaine de ['optoélectronique et des
hyperfréquences résulte pour une large part du développement spectaculaire
des hétérostructures a base de composés semiconducteurs binaires Ill-V et de
leurs alliages ternaires et quaternaires. La possibilité de modifier a volonté la
composition de ces alliages, permettant de moduler la largeur de leur bande
interdite, ainsi que le développement de nouvelles techniques de croissance
épitaxiale autorisant un contréle extrémement fin des épaisseurs et des
compositions (M.0.C.V.D. , E.J.M.), ont conduit a une véritable "ingénierie" de
la bande interdite. Ceci a débouché sur la mise au point de nouvelles familles
de composants aux propriétés physiques exceptionnelles (puits, multipuits,
superréseaux....).

Toutefois la présence de défauts de croissance agissant sur les
performances et la durée de vie des nouveaux dispositifs a longtemps limité le
champ des applications a celui des hétérostructures quasi adaptées en
parametres de maille. Parmi ces défauts, le réle particulierement néfaste des
dislocations de désadaptation de réseau en tant que centres recombinants et
piéges efficaces pour les électrons a été trés tét souligné. Ces dislocations,
qui conduisent a une relaxation partielle des contraintes, apparaissent dans
les couches minces en cours d'épitaxie, dés que I'énergie élastique
emmagasinée résultant de la désadaptation devient trop importante, et
conduisent a une relaxation partielle des contraintes. Les dislocations ainsi
créées se localisent aux interfaces, formant de véritables réseaux
bidimensionnels. Cet aspect de I'hétéroépitaxie avait été prévu a l'origine et
analysé par Frank et Van der Merwe [1,2,3] et par Matthews[4,5] qui avaient
suggéré que ces dislocations pouvaient ne pas étre générées tant que
I'épaisseur des couches n'excédait pas une épaisseur dite critique
dépendant elle-méme de la composition des couches en présence. L'énergie
de déformation emmagasinée restant dans ces conditions purement élastique,
on réalise ainsi une croissance pseudomorphique, le caractére
pseudomorphique traduisant le fait que le substrat, plus épais, impose son

-paramétre de maille a la couche, parallélement au plan d'interface. De

nombreuses vérifications expérimentales sont venues depuis confirmer les
théories correspondantes. La croissance pseudomorphique fait actuellement
I'objet d'une trés grande activité scientifique, tant théorique qu'expérimentale.
Cette activité concerne entre autres les critéres de stabilité mécanique et
thermodynamique de ces couches, que ce soit au niveau de la détermination
des épaisseurs critiques ou au niveau du vieillissement des composants
réalisés a partir de telles couches contraintes. La fagon dont la relaxation



plastique opere pour reldcher les contraintes élastiques créées au cours de la
croissance pseudomorphique, et de méme la cinétique de cette relaxation
sont actuellement les points sensibles sur lesquels se focalise le débat.

Notre étude est centrée pour l'essentiel sur une analyse par microscopie
électronique en transmission des défauts structuraux associés a la croissance
épitaxiale du matériau ternaire In,Ga4_,As sur substrat InP et sur substrat
GaAs, ces deux types de supports constituant les deux filiéres classiques de
croissance de ce ternaire. L'objectif principal a été I'étude des propriétés
structurales des dislocations de désadaptation de réseau et des mécanismes
par lesquels ces dislocations relachent tout ou partie des contraintes
générées lors de I'épitaxie. Ceci concerne a la fois les mécanismes de source
et les mécanismes de muiltiplication & partir des interactions entre dislocations
de désadaptation. La littérature abondante qui parait actuellement sur ce sujet
montre que le probleme de la nucléation et de la multiplication des
dislocations dans les couches minces épitaxiées est loin d'étre résolu.

Nous rappelons dans un premier chapitre quelques généralités sur les
composés semiconducteurs IlI-V et leurs alliages, en insistant plus
particulierement sur les propriétés connues des dislocations de glissement
dans les matériaux binaires massifs et sur les propriétés physiques du
matériau ternaire In,Ga,_,As qui est I'objet du présent travail.

Il nous a sembilé utile et important de préciser dans les chapitres Il et ill les
problemes posés par la présence des contraintes dans les hétérostructures.
Nous exposons au chapitre |l les principes du calcul de ces contraintes basés
sur l'application des lois de I'élasticité linéaire ainsi que les limitations des
modélisations que l'on peut en déduire. Quelques applications aux cas
concrets étudiés dans ce travail permettront de préciser les ordres de
grandeur des contraintes. La mise en évidence expérimentale d'une
épaisseur critique, a partir de laquelle la relaxation plastique commence a
apparaitre, a suscité de nombreuses théories dont il nous a semblé utile de
rappeler les hypothéses de base et les limitations (chapitre 1ll).. Notons enfin
que la vérification expérimentale de ces théories a récemment conduit a
lintroduction du concept nouveau de métastabilité appliqué aux couches
pseudomorphiques [6,7].

Les techniques expérimentales que nous avons utilisées sont décrites au
chapitre V.

Les résultats expérimentaux sont exposés dans les chapitres V et VI. Le
chapitre V est consacré plus particulierement & I'étude de la relation épitaxiale
du matériau In,Ga,_,As pratiquement adapté au matériau InP (x=0,53) et
obtenu par croissance M.O.C.V.D. Le critere de pseudomorphisme est
presque toujours satisfait dans ce cas, méme pour des épaisseurs importantes
de la couche épitaxiée (supérieures au micrométre). Ce cas de figure permet
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donc d'analyser des configurations ou la densité de dislocations de
désadaptation reste faible, ce qui permet de mettre en évidence des effets
plus fins liés a la présence d'autres types de défauts au niveau des interfaces.
L'aspect "pseudomorphisme” est déveioppé au chapitre VI dans le cas de
structures superréseaux contraintes In,Ga,_,As / GaAs obtenues par
croissance E.J.M. Ces structures choisies comme modeles d'étude nous ont
permis de mettre en évidence et d'interpréter la nature des dislocations et de
leurs interactions, tout en tenant compte du caractére dissocié de ces
dislocations. Nous montrons ainsi que les modéles habituellement invoqués
pour interpréter la multiplication des dislocations aux interfaces ne peuvent
pas rendre compte de nos observations et qu'il faut envisager d'autres
mécanismes pour expliquer cette multiplication.
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I -1 Introduction

La possibilité de faire croitre par épitaxies successives des matériaux
semiconducteurs de compositions, et donc de propriétés électroniques “7
différentes, a permis la fabrication & la demande de structures et de matériaux.’
aux propriétés nouvelles. Ceci a suscité dans la communauté scientifique et
industrielle mondiale un formidable regain d'intérét aussi bien dans I'étude
des phénoménes physiques fondamentaux (puits quantiques et
superréseaux) que dans la mise au point et le développement de nouvelles
techniques permettant la réalisation de composants miniaturisés de plus en
plus sophistiqués (cas des circuits intégrés).

Il est incontestable que le silicium est aujourd'hui le matériau de base de la
majeure partie des composants électroniques, discrets ou intégrés. On doit en
particulier a ce matériau le prodigieux développement de la microélectronique
ces deux derniéres décennies, notamment en ce qui concerne la qualité
actuelle des technologies de fabrication qui ont été testées et mises au point
sur lui. Bien que possédant d'indéniables qualités liées a certaines de ses
propriétés physiques (mécaniques, thermiques, aptitude a I'oxydation, ...), le
silicium présente des désavantages rhédibitoires en regard de certaines
performances désormais requises par les électroniciens, les technologues, ou
les équipementiers. Il marque en particulier le pas dans la course aux circuits
électroniques ultra-rapides. Sa mobilité médiocre le pénalise en effet
lourdement en ce qui concerne les temps de commutation des transistors
élémentaires, le nombre d'informations véhiculées, etc ..., ce qui lui interdit le
domaine des trés hautes fréquences (circuits microondes et circuits de logique
rapide). Par ailleurs, et ceci lui est beaucoup plus préjudiciable, les
particularités de sa structure de bande (gap indirect) lui interdisent I'accés au
domaine des propriétés optiques. Ce sont précisément ces deux qualités, qui
sont essentielles pour I'électronique et les communications des décennies a
venir, que possédent les composés semiconducteurs |lI-V binaires, tels que
GaAs et InP, et leurs alliages.

Ces matériaux possédent en effet des propriétés remarquables qui -
associent a une excellente mobilité électronique des propriétés optiques qui
les qualifient pour la réalisation de composants optoélectroniques (diodes
électroluminescentes, lasers, photodétecteurs, ...) et de circuits intégrés
microondes et logiques (transistors a effet de champ, transistors bipolaires, ...).
A ces propriétés physiques intrinseéques s'ajoutent des propriétés induites par
leur capacite a former des alliages pseudo-binaires (ternaires ou
quaternaires) a composition variable, et par suite a largeur de bande interdite
ajustable. Cette véritable ingéniérie de la bande interdite vient ici s'ajouter a la
multiplicité des structures Ill-V possibles réalisables par croissance épitaxiale.
Elle en explique le développement extraordinaire ces derniéres années.
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Bien qu'ayant largement bénéficié des acquis technologiques du silicium,
la croissance de ces composés présente des difficultés qui sont inhérentes a
la nature chimique des espéces en présence, essentiellement In, Ga, As, P, Al,
et 4 la réalisation d'alliages présentant 'hnomogénéité et la composition
requises. Le développement technologique de ces matériaux est de fait
assujetti & celui des méthodes de croissance. Deux techniques d'épitaxie trés
performantes ont nettement émergé ces derniéres années: I'épitaxie en phase
vapeur par la méthode des organométalliques (E.P.V.O.M. ou M.O.C.V.D.) et
I'épitaxie par jets moléculaires (E.J.M. ou M.B.E.). D'importants progrés ont été
réalisés dans le développement de ces techniques appliquées aux
hétérostructures llI-V et dans la compréhension des phénoménes physiques
mis en jeu au cours de la croissance en phase vapeur en regime de non-
équilibre thermodynamique. Les avancées récentes dans ces domaines
associent aux méthodes in-situ de contrdle de la croissance (cas du RHEED
dans la technique E.J.M.) I'apport de techniques lourdes de caractérisation de
la qualité des couches épitaxiées (diffraction X, microscopie électronique,
méthodes électriques et optiques, analyses ioniques et électroniques,
spectroscopies photoniques ...).

La qualité de la réalisation d'une structure hétéroépitaxiale adaptée a une
application particuliére (diode, laser, transistor, etc ...) repose en dernier
ressort sur 'optimisation en cours de croissance d'un certain nombre de
parameétres: composition, dopage, niveau des impuretés parasites, qualité
cristalline des substrats et des couches déposées, qualité des interfaces et
des surfaces.... La recherche d'optimisation est en fait un challenge
permanent, presque toujours remis en question a cause de défauts (plans,
linéaires, ponctuels) dont la création est quasi inhérente a la croissance
épitaxiale de par la multiplicité des paramétres qui y interviennent. Parmi ces
défauts, le réle particulierement préjudiciable des dislocations (de croissance
ou de glissement) sur les performances ou la dégradation des dispositifs est
maintenant bien reconnu.

Dans ce chapitre, nous faisons une description bréve des propriétés
physiques, structurales ou autres, des composés llI-V binaires et de leurs
hétérostructures qui nous seront utiles dans la suite de ce texte ou éclairciront
certains développements. L'accent est mis sur le matériau ternaire Gay.4InyAs,
objet du présent travail, et sur sa relation épitaxiale avec les composes
binaires GaAs et InP. La logique de la présentation veut étre aussi une mise
au point abrégée des connaissances nécessaires pour une bonne
compréhension des problémes posés par I'épitaxie des matériaux de structure
n-v.
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Les composés IlI-V sont des matériaux constitués d'éléments de la colonne
Il et de la colonne V de la classification périodique de Mendeleiev. Le tableau
I-1 présente un extrait de cette classification, dans lequel sont reportés les
éléments simples essentiels qui entrent dans la composition des matériaux de
type IlI-V a propriétés semiconductrices (Nous négligeons ici le Bore et I'Azote
dont les composés sont peu connus).

mlwv |v
Al | S |P
Ga| Ge | As
in | Sn | Sb
Tableau I-1: Extrait des colonnes III, IV et V de (a classification périodique

des éléments

On notera que ces éléments encadrent les semiconducteurs tétravalents
simples Si et Ge bien connus. Le tableau I-2 rassemble les 9 composés 1lI-V
que 'on peut ainsi constituer a partir des éléments du tableau I-1, ainsi que

quelques grandeurs physiques qui les caractérisent.

Cristal | Struct. (;3 E)AO)K) Ecr;el:gét?o?]e lonicité lr?tz?;?e Aum) [t It:él)on
(eV) (eV)

AP S 5,4625 5,67 0,307 2,43 (i) - 1997
AlAs S 5,6611 5,14 0,274 2,16 (i) 0,54 | 1740
AlSb S | 61355 4,14 0,250 1,62 (i) 0,76 | 1077
GaP S | 54495 5,75 0,327 2,26 (i) 0,55 | 1467
GaAs s |35,6534 5,20 0,310 1,43 (d) 0,87 | 1238
GaSb S 6,0940 4,12 0,261 0,69 (d) 1,79 712
InP s |5,8687 5,16 0,421 1,35 (d) 0,92 | 1070
InAs s |6,0584 4,58 0,357 0,36 (d) 3,44 943
InSb S 6,4788 3,73 0,321 0,23 (d) 5,25 525

Si D 5,4308 4,77 0 1,12 (i) - 1410

Ge D 5,6575 4,31 0 0,66 (i) - 937

Tableau I-2: Composés semiconducteurs III-V usuels et quelques unes

de leurs données physiques. (a= paramétre de maille,
S = sphalérite; D = diamant; i = gap indirect; d = gap direct)
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La majorité des composés |lI-V cristallisent dans la structure sphalérite
aussi appelée Zinc-Blende. Le réseau est cubique a faces centrées et le motif
est constitué d'un atome A (trivalent) en (0,0,0) et d'un atome B (pentavalent)
en (1/4,1/4,1/4) (figure I-1). Cette structure ne differe de celle du diamant (cas
des matériaux Silicium et Germanium) que par la nature différente des
éléments qui en composent le motif. Le groupe d'espace de cette structure est
F43m. Elle ne posséde pas de centre de symétrie.

O A ()
® B (V)

[001]
[010]

[100]

Figure 1-1: Maille élémentaire de (a structure sphalérite

Dans ce réseau, chaque atome a quatre premiers voisins de nature
différente situés au sommet d'un tétraédre. Les liaisons entre atomes sont des
combinaisons d'orbitales sp3. Elles sont essentiellement de caractére
covalent mais la nature différente des atomes leur confére un caractére
ionique plus ou moins marqué selon les éléments en présence [1,2]. L'ionicité
est d'autant plus grande que I'élément lIl est lourd et I'élément V léger. Le
maximun d'ionicité est obtenu pour InP (Voir tableau 1-2).

L'absence de centre de symétrie pour la structure sphalérite lui confére des
propriétés mécaniques et électriques qui la différencient de la structure
diamant des semiconducteurs tétravalents, et en particulier un caractere
polaire des surfaces {111}. L'empilement {111} de la structure sphalérite est
représenté sur la figure | -2. Il se présente sous la forme d'une alternance
d'atomes A et B perpendiculairement a la direction [111]. On vérifie aisément
que les directions [111] et [T11] ne sont pas équivalentes. Par convention, la
direction [111] positive joint un atome A(lll) & un atome B(V) immédiatement
voisin (figure | -2).

La non-centrosymétrie de la structure implique que deux faces {111}
opposées possédent des propriétés physicochimiques différentes. En
particulier, elles peuvent étre différenciées par une simple attaque chimique
[3]. Il est communément admis que la face (111) qui s'attaque lentement est
constituée d'atomes du type lll (figure I-2). Dans cette géomeétrie particuliere,
les faces (111), (111), (117) et (111) sont cristallographiquement équivalentes.
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Eigure 1-2: Empilement des couches (111) de [a structure sphalérite.
Projection paralléle & (@ direction [110]. La direction [111]
positive joint un atome A(III) & un atome B(V) immédiatement
voisin.

Cette anisotropie des plans {111} de la structure sphalérite implique que
les dislocations de signe opposé n'ont pas la méme structure de coeur (voir
paragraphe I-3-1) et permet donc d'expliquer les propriétés mécaniques
panticulieres de ces composés lll-V.

I-3 Structure de coeur et propriétés des dislocations

dans la structure sphalérite

Comme dans la structure cubique a faces centrées, les plans de
glissement sont les plans {111}, les plus denses du réseau. Toutefois, dans la
structure sphalérite, il existe deux types d'équidistance entre plans {111}
voisins. Ceci amene a distinguer deux types de plans de glissement selon que
le cisaillement a lieu entre deux plans proches de type I-1, ou entre deux
plans éloignés, de type I-2 (figure I-2). Dans le premier cas, on définit le mode
de glissement "GLIDE". Dans le second cas, on définit le mode "SHUFFLE"
[4,5]. Cette dénomination résulte ainsi que nous le verrons ci-dessous, des
propriétés de glissement des dislocations partielles. L'expérience ne permet
pas de distinguer les deux modes, méme a l'échelle de la microscopie
électronique a tres haute résolution.
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I-3-1 Dislocations parfaites

Les dislocations parfaites ont des vecteurs de Burgers de type 1/2<110>
correspondant a la plus petite translation du réseau. A basse température les
dislocations se trouvent confinées dans les vallées de Peierls suivant les
directions <110> du cristal [6]. Les dislocations glissiles possédent donc un
caractere, soit vis, soit a 60° (angle entre la ligne de dislocation et le vecteur
de Burgers) quelque soit le mode de glissement considéré, "Glide" ou
"Shuffle". Par suite de la présence simultanée des deux sous-réseaux A et B
de la structure sphalérite (figure I-1), il existe deux types de dislocations a 60°
se différenciant par la nature des atomes qui bordent le demi-plan
supplémentaire, soit A, soit B. Ces deux types de dislocations s'observent
simultanément sur une boucle de dislocation fermée dans son plan de
glissement (figure [-3).

[111]

Vis Vis
o © B
(o4 B B o
b b
o B B o
i i
Vis vis

Figure 1-3 : Boucle de dislocation dans son plan de glissement {111};
Les segments de dislocations sont représentés confinés dans
les vallées de Peierls <110>

Par convention [7], une dislocation dont le demi-plan supplémentaire est
terminé par une rangée d'atomes Il est notée A(s) dans le cas d'un coeur
Shuffle et B(g) dans le cas d'un coeur Glide. Elle est notée A(g)
(respectivement B(s)) dans le cas dans le cas d'un demi-plan supplémentaire
qui se termine par une rangée d'atomes V.

L'observation de dislocations dont le coeur est quasi-systématiquement
dissocié suggere que celles-ci se déplacent en mode "Glide" (voir paragraphe
I-3-2 ci-dessous). Par convention d'usage, on appelle a et B ces deux types de
dislocations, correspondant aux dénominations suivantes que nous utiliserons
par la suite:
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o = A(s) = B(g)
B=B(s) =A(Q)

Les observations en microscopie électronique en transmission utilisant la
technique du faisceau faible [8] ("weak-beam"), ont montré que dans les
composés [lI-V, les dislocations parfaites étaient généralement dissociées en
deux dislocations partielles séparées par une faute d'empilement [9].

I-3-2 Dislocations partielles

Dans les structures cubiques a faces centrées, les dislocations parfaites de
vecteur de Burgers 1/2<110>, sont susceptibles de se dissocier dans le plan
(111) en deux partielles de Shockley suivant la réaction:

1/2[110] - 1/6[211] + 1/6[121]

Cette réaction peut également s'écrire en utilisant la notation de Thompson
(figure [-4):

BA — Bd + A
D
[001] A 5
7 N
/, - b7
N )
A / §\__ v ){‘
N r (111 Y
N~ /7
NS P [010} <
~ A ~7
- \¢ ?7/
\ A - B
\\ /’SIA <110]
S 7:\'\\
C R NGD) e i
S |+ S TR
[100] a < v 0)11\ &%/ |V 02
(1111 B i (111
7 Y2 AN ey
dio <7 ¥ i 7
D C
b

Figure | -4 : a -Tétraédre de Thompson
b - Vue éclatée du tétraédre (Laprés Hirth et Lothe [5])
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Ainsi dans les composés llI-V, les dislocations a 60° se dissocient en une
dislocation partielle a 30° et une dislocation partielle & 90° possédant le
méme caractere (o ou B) que la dislocation parfaite initiale. Par contre la
dislocation vis se dissocie en deux dislocations partielles a 30° de caractéres
différents a et B. Ces résultats sont résumés sur la figure -5 dans le cas d'une
boucle de dislocation fermée.

Figure I-5: Boucle de dislocation fermée dissociée dans son plan de
glissement (111). La zone ombrée représente la faute
d’empilement.

Les dislocations partielles sont au nombre de quatre:
30°a, 30°8, 90°q, 90°B

Elles présentent des structures de coeur différentes que met bien en
évidence la figure I-6.

Les dislocations partielles a 90° présentent une structure de coeur en
double peigne avec deux liaisons pendantes par période, de type Il pour la
dislocation 90° B et de type V pour la dislocation 90° a. La dislocation patrtielle
a 30° posséde une liaison pendante par période, de type Ill pour la dislocation
30° B et de type V pour la dislocation 30°x. A l'inverse des semiconducteurs
tétravalents, le caractére d'alliage des composés Ill-V rend peu probable la
reconstruction des liaisons pendantes dans le coeur des dislocations a 30° et
a 90° car celle-ci mettrait en jeu des liaisons de type A-A ou B-B.



Fiqure | -6 : Boucle hexagonale de dislocation dissociée dans son plan de
glissement (Laprés [10]).

Les deux dislocations partielles résultant de la dissociation sont séparées
par un ruban de faute d'empilement (figure I-5). Cette faute peut avoir un
caractére intrinséque ou extrinséque. La suppression d'une bi-couche
‘atomique (I-V) dans I'empilement {111} (figure 1-2) conduit & la création d'une
faute intrinséque. Inversement, linsertion d'une bi-couche conduit a la
création d'une faute extrinséque. Il s'en suit que pour un méme vecteur de
Burgers, l'ordre des dislocations partielles change selon la nature de la faute.
Cet ordre répond & la régle suivante [5]: on regarde la dislocation parfaite par
exemple de vecteur de Burgers BA, dans le sens positif de la ligne et de
I'extérieur du tétraédre de Thompson (figure 1-4).

Bd

(111)

a b
Eiqure -7 : Dissociation d'une dislocation parfaite de vecteur de Burgers
BA dans le plan (111)
a - faute intrinséque
b - faute extrinséque
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Dans le cas d'une faute d'empilement intrinséque (respectivement
extrinseque), la partielle Grecque-Romaine 8A est placée a gauche

(respectivement a droite) et la partielle Romaine-Grecque Bd a droite
(respectivement & gauche). Ces deux types de configuration sont illustrées sur
la figure I-7.Les observations effectuées dans les composés |ll-V montrent que
les fautes d'empilement sont le plus souvent de caractére intrinséque.

I-3-3 Propriétés électroniques associées aux disiocations

Il est clairement établi que les dislocations affectent les propriétés
électroniques des matériaux semiconducteurs. La présence dans le coeur de
ces dislocations de liaisons fortement distordues et une modification locale de
la coordinance suggerent l'existence dans la bande interdite de niveaux
d'énergies localisés associés a ces dislocations [11-14]. Les positions de ces
niveaux sont intimement liées a la nature des atomes qui constituent le coeur
des dislocations et a la géométrie de ce coeur. Il a éte suggéré que les
dislocations a coeur V introduisent des niveaux situés prés de la bande de
valence et les dislocations & coeur Il introduisent des niveaux proches de la
bande de conduction [13,14]. Des tentatives expérimentales nombreuses ont
cherché a confirmer la présence de ces niveaux supposés distribués en
bandes discretes et & en localiser les positions exactes, a l'aide de techniques
appropriées, soit électriques (Effet Hall, D.L.T.S....), soit optiques (absorption,
photoluminescence ...). Les expériences les plus probantes ont eu recours a
la déformation plastique, & la fois pour garantir une densité de dislocations
suffisante nécessaire a I'obtention d'un effet mesurable, mais aussi pour
s'affranchir des impuretés parasites générailement ségrégées dans le coeur
des dislocations de croissance. Les résultats publiés des mesures électriques
montrent une dispersion assez remarquable des positions ou de I'étalement
des bandes [15-17]. Cette dispersion est également confirmée par les
mesures optiques [18]. Il apparait de fait difficile de conclure sans ambiguité a
I'existence de niveaux propres aux dislocations dans la mesure ou la
déformation plastique créant aussi des défauts ponctuels en grand nombre
(antisites ou autres), il subsiste des incertitudes quant a I'attribution des
signatures mises en évidence par ces différentes techniques. Ces points ont
été trés soigneusement analysés et discutés dans des ouvrages récents [16,
18].

I-3-4 Mobilité _des dislocations

Les propriétés électroniques et les mobilités des dislocations sont
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étroitement corrélées dans les semiconducteurs. Dans ces structures
covalentes ou le frottement de réseau est élevé, il est généralement admis
que le mouvement des dislocations s'effectue par nucléation et propagation
de doubles décrochements contrdlant le passage d'une dislocation d'une
vallée de Peierls a Ila suivante. Ce mouvement est trés activé thermiquement.

Une loi expérimentale de la vitesse du type :
m

Q
To

semble assez bien vérifiée dans les semiconducteurs élémentaires et
composés. Elle n'a pas de fondement théorique clairement établi. L'exposant
de contrainte m est généralement compris entre 1 et 2. L'énergie d'activation
Q du mouvement de la dislocation est typiquement de I'ordre de 1 eV a 2 eV
selon le matériau. Dans les composés llI-V, cette loi a été essentiellement
analysée dans le cas de InSb et de GaAs. Elle a permis de mettre en évidence
un effet remarquable d'asymeétrie de riobilité des disiocations a, B et vis dans
les composés 1lI-V massifs. Cet effet est fortement modulé par l'influence
également remarquable du dopage.

Dans le matériau GaAs non dopé, la vitesse des dislocations 60° de type o
est de l'ordre de 102 a 103 fois plus grande que celle des dislocations 60°B et
vis, ces derniéres ayant des vitesses assez comparables. Le dopage n ou p
affecte difféeremment les comportements des dislocations a 60° a et B. L'effet
ne semble pas dépendre a priori de la nature de l'impureté dopante, mais
uniquement de son caractére n ou p. D'une fagon générale, le dopage n ou p
parait influencer considérablement le comportement des dislocations B et vis,
beaucoup moins celui des dislocations o [19]. La mobilité des dislocations
dans GaAs est globalement réduite dans le cas d'un dopage de type n, l'effet
d'asymétrie étant accentué par rapport au cas non dopé. L'effet est
remarquable dans le cas d'un dopage de type p ol les mobilités des
dislocations «, B et vis peuvent devenir comparables, ce qui est le cas des
dislocations 60° et vis du silicium [19,20].

L'asymétrie de mobilité est une caractéristique intrinséque des composés
-V qui ne parait pas dépendre du caractére parfait ou dissocié des
dislocations. Dans ce dernier cas cependant (paragraphe 1-3-2), les mobilités
des dislocations parfaites a 60° peuvent étre affectées par I'ordre (30°/90° ou
90°/30°) des dislocations partielles de caractére o ou B dans la direction de
glissement. Il en est de méme pour l'ordre 30°a/30°B ou 30°B/30°x des
partielles des dislocations vis. Dans le cas de GaAs non dopé ou de type n
soumis a de trés fortes contraintes (>> 100 MPa), I'observation de fautes
d'empilement de caractére intrinséque et de micromacles a été interprété
comme le resultat d'une mobilité plus réduite des dislocations partielles de
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type 30°B [21], ce qui suggére un frottement de réseau plus important agissant
spécifiquement sur ce type de coeur.

L'importance de considérer ici en détail les propriétés structurales des
dislocations a 60° des deux types, o et B, et 'asymétrie de mobilité qui les
caractérise, apparaitra plus clairement dans la suite de ce texte (chapitres V et
Vl). Les dislocations de désadaptation de réseau qui apparaissent aux
interfaces des semiconducteurs Ill-V hétéroépitaxiés lorsque ces matériaux
présentent des écarts de paramétres de maille trop importants, sont en effet
constituées pour l'essentiel de ces deux types. Plus précisément, le double
réseau généralement observé dans les directions <110> du plan d'interface

(001) est formé par ces deux familles de dislocations « et B, chaque direction

étant attribuée a une famille particuliére o ou B [22]. Les descriptions de ces
dislocations rapportées dans la littérature montrent qu'elles présentent bien
les caractéristiques des dislocations de volume des matériaux Ill-V binaires
massifs déformés plastiquement, ce qui suggére des similitudes dans leurs
mécanismes de formation et dans leur propagation.

I-4 Les hétérostructures IlI-V et leurs applications

Les hétérostructures 11l-V sont des structures complexes composées
essentiellement d'alliages ternaires ou quaternaires de compositions
déterminées, élaborées en couches minces (50 A & quelques pm) par
épitaxies successives sur des substrats binaires épais (200 a 500 um) servant
de support. Chaque alliage ternaire ou quaternaire a pour signature sa
largeur de bande interdite, elle-méme fonction de la composition. L'éventail
des compositions accessibles, qui donne accés a un large domaine de
largeurs de bande interdite, explique pourquoi ces composés ternaires ou
quaternaires, isolés ou en association, sont devenus les matériaux de base
pour la fabrication des composants optoélectroniques et des composants
hyperfréquences.

I-4-1 Les alliages ternaires et quaternaires

Une propriété fondamentale des composés llI-V binaires est leur aptitude a
former des alliages ternaires et quaternaires a partir de I'association de deux,
trois ou quatre composés binaires de base (alliages pseudo-binaires). Ceci
s'effectue par simple substitution aléatoire, a l'intérieur de chaque sous-
réseau lll ou V, par un ou plusieurs autres éléments de méme valence, de telle
sorte que la neutralité électrique de l'alliage ainsi réalisé reste globalement
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conservée. A partir des 6 éléments du tableau I-1, on voit aisément que I'on
peut former 18 alliages ternaires différents de type AA'B ou ABB', 6 alliages
quaternaires de type AA'BB' et 9 alliages quaternaires de type AA'A"B ou
ABB'B".

L'intérét majeur des alliages ternaires ou quaternaires réside dans le fait
que leurs propriétés physiques se situent dans I'espace délimité par celles
des composés binaires qui les constituent [23]. Deux de ces propriétés sont
essentielles pour la conception et la réalisation des hétérostructures IlI-V :

1 : Le paramétre de maille "a" dont la variation est fonction de la
composition de l'alliage. Cette variation suit assez bien la loi de Végard, a
savoir que la paramétre cristallin d'un alliage ternaire ou quaternaire est (& la
condition de le supposer a ['état libre, c'est-a-dire non contraint) une
combinaison linéaire des paramétres des constituants de base.

2 : La largeur de bande interdite Eg. dont la variation est aussi fonction de
la composition de l'alliage mais n'en dépend pas de fagon linéaire. Dans le
cas d'un alliage ternaire, une loi du type

2
| Eg=Eg1+bx+cx
rend bien compte de la dépendance de Eg avec la composition. Eg1

représente I'énergie de bande interdite du composé binaire de plus petit gap
et ¢ est un paramétre de courbure déterminé théoriquement par des caiculs de
structure de bande [24].

Le parametre de maille et la largeur de bande interdite s'exprimant tous
deux simplement en fonction de la composition, il est possible de construire
des diagrammes Eg(a) donnant la largeur de bande interdite en fonction du
parametre de maille a. Les figures I-8 et I-9 montrent le diagramme Eg(a)
caractéristique et bien connu des principaux composés binaires IlI-V et de
leurs alliages ternaires (figure |-8) et le diagramme de composition de l'alliage
GalnAsP choisi ici comme exemple (figure 1-9).

L'intérét de ces diagrammes est de repérer les compositions adaptées a la
croissance monocristalline de ces composés ternaires et quaternaires sur les
matériaux binaires massifs qui servent le plus souvent de support d'épitaxie
(substrats). Ce critére d'adaptation a longtemps été fondamental car la
réalisation pratique de ces hétérostructures a fait surtout ressortir le role
fondamental du parametre de désadaptation de réseau Aa/a dans le contréle
de la monocristallinité des alliages en cours de croissance (changement de
regime de croissance), dans la réduction des contraintes élastiques et dans
l'introduction aux interfaces de dislocations de désadaptation de réseau
(D.D.R.) dont le réle néfaste sur les propriétés initiales des composants et sur
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I'accélération de leur vieillissement en cours de fonctionnement a été trés tét
reconnu [25]. Un seuil de tolérance de I'ordre de 10-3 dans I'écart relatif de
paramétres de maille a longtemps été considéré comme une limite au-dela de
laquelle les qualités physiques du matériau épitaxié se dégradent. Ceci a
considérablement réduit, dans le passé, le nombre de dispositifs
semiconducteurs 1lI-V mettant en jeu des alliages ternaires.

Eg (eV)

Hr GaAlP
AlAsP
GalnP
GaAsP
GaAlAs
AlAsSb
GaAsSb
GalnAs
InAs?P
GaAlsb
GalnSb
; InAsSb

N

Ga? P
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Fiqure -8 : Diagramme Egy(a) des principaux composés binaires et de
leurs alliages ternaires.

L'examen de la figure 1-8 montre qu'il existe de fait un nombre limité de
compositions ternaires adaptées sur un substrat binaire, exception faite du
ternaire Gay.xAlyAs dont la composition peut varier dans une large gamme (Eq
de 1,4 2 1,9 eV) car les binaires AlAs et GaAs ont des parametres de maille
trés voisins. Ceci explique I'extraordinaire développement passé (et toujours
actuel) de I'hétérostructure GaAs / Gay.4AlyAs intégrée dans de nombreux
dispositifs llI-V. Parmi les autres alliages ternaires dont les potentialités en
matiere de composants sont largement reconnues et actuellement
émergentes, on citera Gay.xInyAs avec x=0,53 adapté en paramétre de maille
a InP et Gay_In,P avec x=0,5 adapté en paramétre de maille & GaAs, GaAs et
InP étant les deux grandes filiéres technologiques qui ont débouché ces
derniéres années dans les applications "composants" de ces matériaux
(paragraphe 1-4-2).

Les alliages quaternaires présentent en revanche la particularité de
posséder un ensemble de compositions possibles pour un méme paramétre
cristallin. La largeur de bande interdite Eg est ainsi directement modulable, a
paramétre de maille constant. Le cas le plus intéressant est celui de
Gaq.xInyAsq.yPy (figure 1-9) adapté en paramétre de maille & InP dont la
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largeur de bande interdite peut étre ajustée continiment depuis celle de I'InP
(1,35 eV) jusqu'a celle de Gag s53lng 47As (0,75 eV). Le domaine de longueurs
d'onde correspondant (0,9 um - 1,7 um) en fait le matériau de base des lasers
solides accordés en émission aux minima d'absorption et de dispersion des

fibres optiques en silice (1,3 um et 1,55 um).
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Figure I-9 : Diagramme de composition de [allisge quaternaire
. gal_,cln,cﬂsl,yfy.

Noter les 4 composés binaires de base aux sommets du carré. Les
quatre cdtés du carré correspondent aux 4 alliages ternaires
réalisables 4. partir des composés binaires des sommets
correspondants. Les lignes en pointillés représentent les courbes iso-
paramétres de maille. Les lignes courbes en trait plein représentent les
courbes iso-largeur de bande interdite. Chaque point du diagramme
représente de fait un alliage GalnAsP de composition déterminée, [ue
sur les cotés de [abaque. Noter [a zone proche de Ga®P oi le matériau
GaInAs®P devient & gap indirect (3 cause de GaP qui devient
prédominant dans cette zone du diagramme)

L'éventail des alliages quaternaires envisageables reste cependant limité
par suite du phénoméne d'immiscibilité que montrent ces alliages dans
certains domaines de composition et dont l'origine se trouve dans les
instabilités thermodynamiques qui naissent au sein du matériau ainsi élabore

[26).
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I-4-2 Les applications

C'est la possibilité de jonctions entre semiconducteurs de largeurs de
bande interdite différentes qui est a la base des nombreuses applications des
hétérostructures [lI-V en optique et en électronique.

On doit a I'amélioration des techniques de croissance le foisonnement, ces
dix derniéres années, de nouvelles applications basées sur la réduction en
épaisseur des couches épitaxiées (jusqu'a une fraction de nm), et a
I'amélioration des technologies de réalisation des composants discrets le
développement de I'électronique et des hyperfréquences (jusqu'a 100 GHz et
plus). La basse dimensionnalité en épaisseur des couches, permettant aux
effets quantiques de s'exprimer, est a l'origine de propriétés physiques
nouvelles (effet Hall quantique, transport bidimensionnel, effet Tunnel
résonnant ...) mises a profit dans des structures telles que les puits
quantiques, les multipuits et les superréseaux. Deux applications ont trés
nettement émergé de ces développements ces derniéres années: le laser a
puits quantique a double hétérojonction dans le domaine de ['optique et le
transistor a effet de champ a gaz d'électrons bidimensionnel (TEGFET ou
HEMT) dans le domaine de I'électronique, pour ne citer que celles-ci.

Les applications optoélectroniques découlent pour l'essentiel des deux
propriétés majeures que présentent les alliages 11I-V et qui sont a la fois un
gap direct (transitions radiatives directes bande a bande et possibilités
d'émission stimulée par effet laser) et une largeur de bande interdite
ajustable. Les premieres applications ont surtout concerné les matériaux
GaAs et GaP (bien que celui-ci soit a gap indirect) homoépitaxiés et a dopage
modulé, pour la réalisation de diodes électroluminescentes (LEDs) et de
cellules photovoltaiques (GaAs).

L'émergence des hétérostructures IlI-V dans les filieres optiques GaAs et
surtout InP (ils présentent tous deux a la fois des gaps directs et des mobilités
électroniques élevées, contrairement aux autres composés IlI-V binaires) a
surtout bénéficié du développement des communications par fibres optiques
(diodes lasers) et de la photodétection (photodiodes).

Les applications microélectroniques concernent surtout le domaine des
hyperfréquences, circuits microondes et circuits de logique ultra-rapide. Les
mobilités nettement accrues et les possibilités de transport balistique dans les
composeés llI-V sont a la base de I'essor technologique extraordinaire des
transistors, qu'ils soient a effet de champ (TEC ou FET) ou bipolaires. C'est
actuellement I'enjeu le plus important du matériau GaAs, que ce soit dans le
domaine des composants discrets, actuellement les plus performants du
marché, et réalisés par épitaxie M.B.E. ou M.O.C.V.D. (structures TEGFET ou
HEMT et structures HBT) ou dans celui des circuits intégrés (structures
MESFET). Un moment en retrait par rapport a GaAs car de technologie plus
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délicate et de col(t plus élevé, la filiéere InP connait actuellement un
développement trés accéléré dans des domaines ou les performances du
matériau sont des atouts recherchés (structures HBT a transport vertical,
diodes GUNN de puissance oscillant a 94 GHz, ...). Certaines de ces
applications seront reprises et détailiées dans la suite de ce texte.

1-4-3 Réle des défau ur les rformanc des dispositifs a
base lll-V

Historiquement, c'est par I'observation de la dégradation plus ou moins
accélérée des performances des dispositifs optoélectroniques, diodes
électroluminescentes et lasers, que le rle néfaste des défauts a commencé a
étre suspecté, puis soigneusement analysé [27,28]. L'étude de l'influence des
défauts sur le fonctionnement des dispositifs est difficile a conduire car elle
nécessite la mise en évidence et la recherche de l'origine des dégradations
dans les matériaux qui constituent la base méme du dispositif, aprés que
celui-ci ait subi les étapes technologiques qui I'aménent a une taille
extrémement réduite, et généralement sous boitier. Les phénomeénes de
dégradation ont de ce fait été surtout étudiés dans les structures lasers a
double-hétérojonction GaAs / Gay. Al As et InP / Gaq_4InyAs¢_ Py, ou,
indépendamment de l'intérét scientifique et industriel dans I'application de ces
structures a la génération de lumiére (paragraphe [-4-2), I'amorce du
phénoméne de dégradation, et sa vitesse de propagation, peuvent étre
aisément suivis, soit a travers I'évolution de la densité de courant d'injection
(amorgage de l'effet laser), soit a travers celle du rendement de luminescence,
c'est a dire de la puissance lumineuse émise. Les possibilités d'observation
ont bénéficié du développement et de l'affinement de techniques bien
adaptées a ces problémes, principalement la microscopie électronique en
transmission conventionnelle (TEM - STEM), les techniques EBIC et
cathodoluminescence en microscopie électronique a balayage et la
photoluminescence. Dans tous les cas, il a été prouvé que les phénoménes
de dégradation sont associés a la présence de défauts, soit initialement
présents dans le matdriau (hérités de la croissance ou des étapes
technologiques de réalisation des composants), soit induits par le
fonctionnement du dispositif lui-méme (dégradation thermique). Dans tous les
cas également, I'évolution ou la génération de ces défauts est accélérée par
la recombinaison des porteurs [27]. Dans le cas des lasers, I'amorce de la
dégradation met en jeu l'injection des porteurs minoritaires dont elle affecte
par ailleurs la durée de vie. Le fait que le rendement de luminescence peut
étre localement ou uniformément réduit selon la nature du défaut traduit bien
le caractére non radiatif de la recombinaison en présence de défauts.
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Parmi ces défauts, les dislocations apparaissent joyer un réle majeur dans
I'amorce et la cinétique des processus de dégradation. Les premiéres
observations par microscopie électronique [27,28] de dislocations alignées
dans les directions <100> ont attribué le phénoméne de dégradation a la
montée des dislocations, assistée par recombinaison. Cette interprétation a
été controversée car la montée est par nature un phénomene lent (sauf prés
du point de fusion). Elle n'interpréte pas en particulier les phénoménes de
dégradation rapide fréquemment observés, dont il est trés clair maintenant
que c'est le glissement des dislocations (aidé sans doute par la montée) et
aptitude de ces derniéres a se multiplier rapidement qui en sont le vecteur
principal. Deux régimes de dégradation sont maintenant clairement identifiés:

- Un régime de dégradation rapide (quelques minutes a quelques heures)
bien corrélé a I'apparition et a la multiplication de dislocations de glissement.
Ces dislocations sont paralléles aux directions <110> du plan d'interface
(001). Ce sont le plus souvent des dislocations de désadaptation de réseau
(D.D.R.), dont la formation résulte toujours d'une contrainte, soit d'origine
thermique, soit due a une désadaptation des parametres de réseau trop
grande (chapitre lil). Elles apparaissent comme des lignes noires (Dark Line
Defects ou D.L.D.) dans les observations en topoluminescence, dés qu'elles
sont contenues, ou interceptent, la région active des composants (paragraphe
I-4-2). Elles sont clairement reconnues comme des zones de recombinaison
non radiative particulierement efficaces [29,30]. Notons au passage qu'il
existe un régime de dégradation catastrophique, associé a la formation d'un
courant de filamentation, véritable court-circuit dont on a pu montrer qu'il était
induit par la propagation de paquets de dislocations résultant d'une
multiplication en avalanche analogue a celle observée dans les matériaux
massifs dans la zone du crochet de compression [31].

- Un régime de dégradation lente, graduelle (associé a des durées de vie
qui peuvent atteindre quelques milliers d'heures), correspondant & des
énergies d'activation élevées [32,33]. C'est un régime typiquement contrélé
par la diffusion. La microscopie électronique révéle dans ce cas, dans la
région active des composants, des "microdéfauts” (microboucles, amas,
microprécipités ...) qui se forment au cours du fonctionnement et apparaissent
comme des points noirs en luminescence (Dark Spot Defects, ou D.S.D.). De
tels défauts ont pour origine, & une échelle beaucoup plus fine, des
complexes formés par la migration et la coalescence de défauts ponctuels
(lacunes, intersticiels, impuretés, éléments dopants) aidés par la
recombinaison des porteurs minoritaires.

Quelles que soient les applications concernées, les défauts susceptibles
d'influencer les performances des dispositifs sont de fait hérités de la
réalisation (épitaxie, technologie) ou générés au cours du fonctionnement de
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ces dispositifs. Le role néfaste ou non de ces defauts dépend bien entendu de
leur nature, en relation avec les caractéristiques physiques optimales
recherchées dans ce fonctionnement. Dans tous les cas, les études
entreprises sur ce sujet mettent clairement en avant le réle essentiel joué par
les contraintes dans la réduction de ces performances. Ces contraintes sont
en premier lieu associées aux déformations induites par la désadaptation des
matériaux, qu'elles soient purement élastiques ou partiellement relaxées par
la génération de dislocations. L'influence catastrophique de ces derniéres sur
les rendements de luminescence explique pourquoi la plupart des dispositifs
optoélectroniques exploitent les propriétés des hétérostructures pratiquement
adaptées en parametre de maille. C'est la raison également des efforts
déployés au niveau de la croissance des matériaux massifs pour éliminer les
dislocations de croissance, celles-ci ayant la propriété de se répliquer
aisément dans les couches épitaxiées.

Toutes les études concluent finalement sur la nécessité d'éviter la
présence, la formation ou la propagation de ces défauts dans les zones
actives des composants. L'enjeu des performances se situe de fait a ce
niveau. Ainsi qu'il est montré ci-dessous, I'amélioration des performances des
dispositifs et 'augmentation de la durée de vie des composants sont aussi le
fruit de l'amélioration des techniques de croissance épitaxiale, qui ont
beaucoup progressé ces derniéres années.

I-5 Les techniques d'élaboration

Les techniques d'élaboration des hétérostructures IlI-V sont toutes basées
sur le principe de l'épitaxie, c'est-a-dire la croissance orientée d'une ou
plusieurs couches cristallines de nature différente sur un substrat binaire de
méme structure cristallographique servant a la fois de support et de germe de
croissance. La croissance épitaxiale des composés lll-V est restée longtemps
le domaine réservé de l'épitaxie en phase liquide (L.P.E.), basée sur
I'équilibre de phase liquide - solide & la température de fusion du composé a
faire croitre. On a longtemps pensé en effet que I'équilibre thermodynamique
en croissance était essentiel a I'obtention de couches monocristallines de
bonne qualité. De fait, les résultats obtenus par cette technique, pour ce qui
concerne les matériaux adaptés en parameétres de maille, ont longtemps
supplanté ceux obtenus par d'autres techniques, et en particulier les
techniques en phase vapeur, surtout en ce qui concerne la pureté des
couches (minimum d'impuretés résiduelles). Les nécessités modernes de
grandes sutfaces épitaxiées, les difficultés de réaliser par cette technique des
interfaces abruptes ot d'obtenir des épaisseurs uniformes et de bonnes
morphologies de surface ont trés nettement donné I'avantage aux techniques
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en phase vapeur, et en particulier a deux d'entre elles, I'épitaxie en phase
vapeur par la méthode des organométalliques (M.O.C.V.D.) et I'epitaxie par
jets moléculaires (M.B.E.), toutes deux hors équilibre thermodynamique car
basées sur une trés forte sursaturation de la phase gazeuse, leur conférant
ainsi un caractére irréversible. Longtemps concurrentes, ces deux techniques
ont atteint un degré de maturité qui les rend maintenant équivalentes en ce
qui concerne la qualité des couches obtenues, sinon complémentaires. Moins
sophistiquée, la technique M.O.C.V.D. est plus orientée vers la production de
masse. C'est aussi la technique privilégiée pour la croissance des composés
& base de phosphore (InP et ses dérivés), ce dernier étant un élément peu
apprécié des batis M.B.E. travaillant en uitra-vide, par suite de ses effets
mémoires difficiles a éliminer.

Les deux techniques M.O.C.V.D. et M.B.E. datent & peu prés de la méme
époque. La croissance épitaxiale par la méthode des organométalliques
(M.O.C.V.D.) a été appliquée a l'origine par Manasevit [34] au dépét
pyrolytique sur des supports isolants (verre ou alumine) de monocristaux de
GaAs obtenus a partir d'un composé organométallique, le triéthylgallium
(TEG), et d'un hydrure, I'arsine AsHg. La technique a été trés vite étendue a la
plupart des matériaux lll-V et en particulier a I'InP et & ses alliages ternaires et
quaternaires [35]. L'épitaxie par jets moléculaires (M.B.E.) a été développée
par Cho et Arthur [36] dans les années 1970. Ces deux techniques reposent
sur des principes physiques trés différents quant au mode de dépdt des
espéces. La croissance M.O.C.V.D. est une technique de dépdt par voie
chimique, dans un réacteur généralement en pyrex travaillant a pression
atmosphérique ou a pression réduite [37], mettant en jeu des reactions
catalytiques complexes entre les gaz sources [38]. Ces gaz sources sont des
organométalliques, triéthyl- ou triméthylgallium, triéthyl- ou triméthylindium, ...
pour les éléments lll et des hydrures, arsine AsHj et phosphine PHg, pour les
éléments V. lis sont transportés a grande vitessse (= 1 m/sec.) au-dessus d'un
substrat GaAs ou InP chauffé, le gaz porteur étant généralement un mélange
hydrogéne-azote qui est supposé circuler en flux laminaire (débit de 6 a 8
litres par minute). On connait mal encore actuellement, dans cette technique et
malgré toutes les modélisations effectuées, les processus chimiques exacts
qui conduisent a la formation d'un composé binaire (ou ternaire, ou
quaternaire), stable et a son dépét sur une surface préalablement chauffée.

La croissance M.B.E. est une technique de dépét par voie physique dans
un bati métallique travaillant en ultra-vide (= 10-10 Torr). Les éléments sources
sont des solides purs isolés dans des ceilules chauffées, le "jet" moléculaire
étant basé sur le principe de l'effusion (principe de Knudsen) dont le flux est
réglable ou régulé par la température de la cellule mere. Le principe du dépét
est celui d'une chimisorption avec dissociation par paires de molécules d'Asy
adsorbées sur des atomes de gallium adjacents (cas de GaAs qui a été le plus
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étudié de ce point de vue [39]).

Bien que reposant sur des principes physiques trés différents, les deux
techniques ont des caractéristiques de croissance communes qui les rendent
assez comparables : des températures de depébt qui se situent entre 450°C et
700°C dépendant de la nature des especes a déposer, et surtout des vitesses
de dépét relativement lentes et sensiblement identiques, environ 200 A/mn

dans les deux cas (= 1 um par heure). Dans les deux cas également, ces
vitesses sont essentiellement controlées par le flux des éléments Il (gallium,
indium, aluminium, ...), le phénoméne cinétique fondamental étant celui de
leur diffusion en surface jusqu'a trouver un site vacant. Il est remarquable que
ces vitesses sont indépendantes des flux des éléments V. Dans la croissance
M.B.E., la mieux connue au niveau des processus de dépdt, le mode de
croissance en l'absence de contraintes, c'est-a-dire pour des matériaux
adaptés en parameétres de maille, est essentiellement bidimensionnel. On
interpréte ceci en attribuant a 'élément 1l un coefficient de collage égal a 1 sur
une surface (001). L'élément V ne se dépose qu'en présence de ['élément lIl.
Son coefficient de collage dépend par ailleurs de la température, mais il reste
faible. Le dépét a par suite une cinétique lente, le dépbt s'effectuant couche
par couche, celui de I'élément V ne s'initiant que lorsque celui de la couche
d'éléments Il est arrivé a complétude.

La vitesse de croissance extrémement lente et la croissance
bidimensionnelle permettent le contréle des épaisseurs a la fraction d'une
monocouche. La vitesse de transfert des gaz, permettant des commutations
extrémement rapides des flux, permet la réalisation d'interfaces abruptes
particulierement requises dans le cas des applications a canalisation
d'électrons (gaz bidimensionnels, paragraphe I-4-2). Ces propriétés sont
communes aux deux techniques et ne permettent pas de les différencier.

I-6 Le matériau Ga,_,In,As

Le matériau ternaire Gaq.xInyAs doit & ses propriétés électroniques
remarquables le développement extraordinaire dont il est I'objet depuis
quelques années. C'est sans aucun doute parmi les composés IlI-V celui dont
les potentialités en matiere d'applications optoélectroniques et
microélectroniques sont les plus grandes. Dans beaucoup d'applications, il
prend méme le pas sur son homologue Gay_4AlAs, ce dernier présentant des
inconvénients notables liés a la fois & la tendance a I'oxydation de I'aluminium
et a la présence de piéges profonds (centres DX) qui réduisent de fagon trés
sensible la durée de vie et les performances du composant. Le composé
Gag 47Ing 53As (x=0,53), adapté en parameétre de maille a I'InP, est de loin
celui qui a été le plus étudié, a la fois dans sa relation épitaxiale avec InP,
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notamment a travers la recherche d'optimisation de ses conditions de
croissance [40], et dans ses propriétés physiques intrinséques, le plus souvent
supérieures a celles des composés binaires GaAs et InP. C'est parmi la
famille des composés Gaj.xInyAsq.,P, qui peuvent étre épitaxiés sans
désadaptation sur le substrat InP (paragraphe I-4), celui qui présente la
largeur de bande interdite la plus petite (0,75 eV) et par suite la longueur

d'onde de coupure la plus élevée (1,69 um). Cette propriété en fait le matériau
détecteur de choix des communications optiques dans le proche infra-rouge
[41]. Accolé par épitaxie aux composés binaires InP et GaAs de largeurs de
bande interdite beaucoup plus grandes (paragraphe 1-6-1), le composé
Gaq.xInyAs (x<0,53) forme avec ces derniers des hétérojonctions permettant le
confinement des électrons sous forme de gaz bidimensionnel. Sa mobilité
électronique supérieure a celle de GaAs et de InP le rend trés attractif dans la
réalisation de transistors a effet de champ a gaz bidimensionnel (TEGFET),
c'est-a-dire dans un domaine ou le matériau GaAs reste encore la référence
en matiere de composants hyperfréquence.

I-6-1 Principales propriétés physiques

Le tableau ci-dessous, extrait d'un article revue de R. Castagné [42]
résume queiques données relatives au compose Gag 47Ing 53As, le mieux
connu, comparées a celles des composés binaires GaAs et InAs dont il est
issu, ainsi qu'a ceiles de I'InP et du Silicium (caractéristiques physiques a
température ambiante).

Largeur de | Masse effective
bande de I'électrorv temps entre mobilité des
interdite | masse effective | collisions (s) élect1rons
(ev) | de I'électron libre em? v's
13
Silicium 1,12 0,260 1,510 1250
GaAs 1,43 0,063 1,3107"3 8920
InP 1,35 0,080 2510713 6800
InAs 0,36 0,023 1,210 | =33000
Gag 7N osAS| 0,75 0,041 910" 12500

Ce tableau met clairement en évidence la supériorité des composés IlI-V
par rapport au Silicium, et tout particulierement celle de Gag 47Ing 53As, dans
les propriétés physiques clés qui conditionnent les applications de ces
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semiconducteurs. La structure de bande de GalnAs est trés proche de celle de
GaAs, avec toutefois quelques différences significatives, notamment une
courbure de bande de conduction beaucoup plus forte en I'=0, ce qui signifie

une masse effective beaucoup plus faible des électrons, et une mobilité plus
grande.

ZS 5 T T T T T T
A
InGaAs P i
Z 2"’ -
£
-~
> F
e 15F .
2
- L GaAs |
-]
@
Qo I
1 ']
w L <
“
ot
05k -
o 1 1 i 1 1 1 1
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Champ électrique (kViem)

Figure1-10: %Vitesse de dérive des électrons en fonction du champ
électrique appliqué

La figure 1-10 montre que GalnAs posséde des propriétés de transport sous
champ électrique supérieures a celles de GaAs et de InP. Dans le régime &
bas champ ou la vitesse des électrons est proportionnelle au champ appliqué,
cette vitesse est beaucoup plus grande dans GalnAs. A champ élevé, le
transfert des électrons dans les vallées L secondaires, ol les masses
effectives sont plus importantes (ce qui réduit leur vitesse), est retardé dans le
cas de GalnAs par suite de la valeur AEy plus grande dans GalnAs que dans
GaAs ou InP. Cet ensemble des propriétés intrinséques de GalnAs explique
I'intérét porté aux hétérojonctions GalnAs / InP et GalnAs / GaAs dans le
domaine des hyperfréquences, dés lors qu'une canalisation des électrons
peut étre réalisée dans le matériau ternaire.

| -6-2 Les hétérojonctions GalnAs / InP et GalnAs / GaAs

Les systémes GaAs / GaAlAs et GalnAs / InP quasi-adaptés en paramétres
de maille constituent des associations qui, au niveau de l'interface permettent,
sous certaines conditions, la formation d'un gaz bidimensionnel d'électrons
dont les caractéristiques de transport sont trés supérieures a celles des
matériaux massifs. Le principe repose sur l'accolement d'un matériau de
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grande largeur de bande interdite avec un autre matériau de bande plus
étroite qui génére un puits de potentiel dans lequel s'accumule I'ensemble
des électrons libres de la structure. La figure I-11 montre, dans le cas d'une
hétérostructure simple InP / Gag 47Ing 53As, le diagramme de bande d'énergie
correspondant (d'aprés [43)).

Centres _
ionisés  +
G30,47 Ino,s:; As j Bande de conduction
15 —
N 5 N A-2 - = T ______ E F
16 A% gaz d'électrons
InP ND- N A=3 10 -f————— bidimensionnel
Substrat - A
oSt InP Ga 0,47 Ino’53 S

semi-isolant Ba W AEV AE,=0,24 eV
AE, = 0,36 eV

Fiqure | -11: Hétérostructure simple In®? / Gag 47Ing 53As et diagramme

de bande d'énergie correspondant. Le raccordement des
niveaux de Fermi est 4 [origine de [a discontinuité des

bandes de conduction et de valence.

Lorsque le matériau & grand gap est dopé (cas de InP dans l'association
InP / GalnAs et de GaAlAs dans l'association GaAlAs / GaAs) et I'autre non
dopé, la séparation spatiale des centres donneurs ionisés et des électrons
conduit a une courbure de bande qui localise ces derniers plus profondément
dans le puits, éliminant pratiquement toute attraction coulombienne entre
électrons et impuretés ionisées (figure | -11).

A
InP
GalnAs E (1
ou ou GaAseEg(Z) g1
GaAlAs y
| y
Eg(2) < Eg(1)

Figure 1-12 : Hétérostructure double (schématique)
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On réalise le méme type de confinement dans le cas d'une hétérostructure
double (figure I-12), deux matériaux & grand gap dopés entourant un matériau
a petit gap dont I'épaisseur est de l'ordre du libre parcours moyen des
électrons (puits quantique).

Les conditions de quantification de I'énergie portent sur la petite dimension
en épaisseur du puits, non sur son extension latérale qui peut étre grande.
Les électrons ou les trous dans une telle structure se comportent comme un
gaz bidimensionnel confiné dans un puits de potentiel aux parois supposées
abruptes. Les indices des milieux en contact étant également différents, on
peut réaliser également dans ce type de structure le double confinement
lumiére et particules (cas des applications lasers).

On remarquera que dans les deux cas, hétérostructure simple ou
hétérostructure double, les propriétés du gaz bidimensionnel, et en particulier
la quantification de ses niveaux d'énergie, sont essentiellement dépendants
de la qualité physique des interfaces réalisées par épitaxie : caractére abrupt,
absence de piéges pour les électrons confinés, etc... La difficulté de réaliser
précisément de bonnes interfaces dans le systéeme InP / Gag 47Ing 53As est
une limitation sérieuse aux applications hyperfréquence de cette
hétérostructure [44].

Dans I'héterostructure Gag 47Ing 53As / InP adaptée en parametre de
maille a I'InP, le gaz d'électrons est confiné dans le materiau ternaire dont les
propriétés électroniques sont précisément treés supérieures a celles du
matériau binaire InP. Pour réaliser un transistor a effet de champ avec ce type
de structure, il faut non seulement un gaz d'électrons bidimensionnel mais
aussi une commande de ce gaz par lintermédiaire d'une grille.
Technologiquement, le type de grille le plus simple est le contact Schottky.
Celui-ci est d'autant plus facile & réaliser que la largeur de bande interdite du
matériau sur lequel est déposée la grille est plus grande. La configuration est
idéale dans le cas du systéeme Gay.4Al,As / GaAs ou la hauteur de barriére
Schottky est de 0,7 eV, le matériau de grand gap étant le matériau épitaxié,
sur lequel on peut donc realiser directement le contact de grille (structure dite
"normale™). La configuration est mauvaise dans le cas du systeme
Gay 47Ing 53As / InP ou le matériau épitaxié est celui de petit gap, conduisant
a une hauteur de barriére de I'ordre de 0,2 eV sur GalnAs, ce qui ne permet
pas de réaliser un contact Schottky correct. La réduction des courants de fuite
parasites dans le circuit de commande nécessite d'interposer un isolant entre
le métal de grille et le canal actif GalnAs (structure MISFET). Le dépédt d'un
isolant sur le matériau GalnAs évitant la formation de piéges a l'interface
isolant / semiconducteur est un probléme technologique ardu et trés étudié
actuellement compte-tenu des implications d'une telle structure dans les
circuits de logique ultra-rapide et de puissance hyperfréquence.

Dans I'hétérostructure Gaq.xAlyAs / GaAs, le confinement des électrons
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s'effectue dans le matériau binaire GaAs, a l'inverse du cas précédent. Les
propriétés de transport du gaz bidimensionnel sont alors limitées par celles du
matériau binaire lui-méme. Les problémes liés a l'utilisation de l'aluminium
dans ce type d'hétérostructures ont été évoqués au début du paragraphe.
L'insertion du ternaire Gay_,InyAs dans ce systéeme vise & remplacer la couche
active GaAs par une couche Gaj.yInyAs (x< 0,20) présentant une mobilité
accrue. Ces structures sont nécessairement désadaptées en parametre de
maille, la désaptation étant d'autant plus grande que x est grand. Dans ces
structures volontairement contraintes, I'épaisseur de la couche Gaq_xInyAs est
choisie de telle sorte que la déformation de la couche reste purement
élastique (chapitre Il). Dans ces conditions, on suppose gqu'aucune dislocation
de désadaptation de réseau n'est introduite dans la zone active (paragraphe
I-4-3), préservant en principe les performances attendues. En realité, ces
performances sont altérées car la désadaptation diminue globalement la
mobilité des porteurs [40]. Toutefois, I'effet n'est pas suffisant pour
contrebalancer I'effet bénéfique di a l'accroissement de mobilité apporté par
le matériau Gaq_4In,As. Il existe une littérature abondante sur le systeme GaAs
/ Gaq4In,As élaboré dans des conditions dites "pseudomorphiques" (chapitre
Il), c'est-a-dire pour des couples composition - épaisseur de la couche
préservant & la fois la monocristallinité du ternaire et son seuil d'élasticite, le
substrat GaAs imposant simplement son parametre de maille dans le plan
d'interface. Son intérét le plus fondamental réside surtout dans le fait qu'il est
le prototype de la famille des superréseaux "contraints”, aux propriétés
nouvelles et modulables. Cette possibilité d'obtenir par croissance
pseudomorphique de nouvelles structures a considérablement élargi le
champ des applications optiques et électroniques de la filiere GaAs. L'une des
retombées directes de I'hétérostructure contrainte GaAs / GayxInyAs est son
utilisation sous la forme de superréseau comme couche tampon ayant pour
fonction de bloquer efficacement les dislocations de croissance et les
impuretés issues des substrats. C'est aussi un prototype particuliérement prisé
pour I'étude du seuil "d'épaisseur critique" au-dela duquel des dislocations de
désadaptation de réseau commencent a se former, ce qui définit également la
limite du domaine pseudomorphique. Ces points seront réexaminés plus en
détail au chapitre IlI.

C'est surtout dans le domaine des applications hyperfréquences et
microondes que I'hétérostructure GaAs/ Gay.xInyAs connait un développement
technologique important, notamment dans I'association avec GaAlAs, soit
dans la réalisation de transistors bipolaires a hétérojonction (HBT), le
matériau Gaq_xInyAs constituant la base du dispositif, soit dans la realisation
de transistors a effet de champ a gaz bidimensionnel de haute mobilité. Les
transistors pseudomorphiques InGaAs / GaAlAs ont montré par rapport aux
transistors a effet de champ classiques GaAs / GaAlAs des performances en
hautes fréquences nettement supérieures [45]. Cet accroissement des
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performances est di au meilleur confinement des électrons dans le canal
GalnAs de largeur de bande interdite plus petite que celle de GaAs, ce qui
conduit a des densités surfaciques plus élevées pour le gaz bidimensionnel, a
une plus grande vitesse de saturation des électrons dans Gay_yIn,As par
rapport a celle dans GaAs (figure 1-10), et a I'absence de piéges profonds &
l'origine de la photoconductivité persistante dans la structure GaAlAs / GaAs et
de son vieillissement accéléré. Cet accroissement des performances parait
toutefois limite a un x de l'ordre de 0,25. Au-dela, I'importance des contraintes
générées devient un handicap sérieux dans la mesure ol la croissance
bidimensionnelle de la couche active pseudomorphique se transforme en une
croissance par ilots, la couche perdant peu a peu ses propriétés de
monocristallinité & grande distance (paragraphe [-5), et ses qualités de
mobilité.
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lI-1 Introduction

L'obtention d'hétérostructures possédant des caractéristiques électriques
ou optiques particulieres nécessite le plus souvent la mise en présence de
matériaux dont les propriétés mécaniques ou cristallines sont différentes
(chapitre 1). Ceci conduit a I'apparition de contraintes dans les diverses
couches composant la structure. Cet état de contrainte peut influencer les
propriétés finales de I'hétérostructure de deux fagons:

- d'une part, les propriétés électriques du matériau contraint, par
exemple la largeur de bande interdite, différent sensiblement de
celles du matériau a I'état relaxé [1].

- d'autre part, lorsque les contraintes dans le matériau deviennent
trop importantes, I'énergie élastique emmagasinée peut étre
relaxée de maniere partielle ou totale par introduction de
défauts cristallographiques. Cette relaxation plastique s'opére le
plus souvent par l'apparition de dislocations localisées dans les
interfaces (figure 1I-1). Ces défauts constituent autant d'obstacles a
I'obtention d'une hétérostructure possédant de bonnes qualités
electriques ou optiques.

Les contraintes dans les hétérostructures apparaissent étre un probleme
inhérent au principe méme de ['hétéroépitaxie et des structures
pseudomorphiques en particulier. Il est donc important de pouvoir déterminer
quelle en est la distribution et quel en est l'ordre de grandeur. Nous
commengons pour cela par préciser quelles sont les origines exactes de ces
contraintes. Nous présentons ensuite et discutons les modélisations
habituelles qui utilisent classiquement les lois de I'élasticité linéaire pour
déterminer les contraintes présentes dans une ou plusieurs couches
épitaxiées sur un substrat épais. Nous appliquons ces modélisations au calcul
des contraintes générées dans les hétérostructures Gaq.¢InyAs / InP et
Gaq.InyAs / GaAs que nous avons particuliérement étudiées (chapitres V et
VI). 1l est toujours utile d'avoir un ordre de grandeur des contraintes
susceptibles d'étre rencontrées lors des croissances épitaxiales. Nous verrons
que ces contraintes peuvent trés vite atteindre des niveaux particulierement
élevés, si on se réfere au cas bien connu du comportement plastique des
matériaux [lI-V massifs.
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paramétre ag < a;

b- Cas d'une interface cohérente. La cohérence 4
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c- La désadaptation est partiellement compensée par une
relaxation plastique sous forme de dislocations dans linterface.
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-2 Origine des contraintes

Les matériaux constituant chacune des couches d'une hétérostructure
possédent dans leur état libre (complétement relaxé) des propriétés
cristallines et mécaniques qui leur sont propres, et en particulier une
différence de paramétres dont la valeur dépend, pour l'essentiel, de la
structure électronique et des forces de liaison dans le cas des composés
binaires, et aussi de la composition dans le cas des composés
pseudobinaires (paragraphe I-4). Ce sont les différences de paramétres entre
les diverses couches épitaxiées qui sont de fait les causes principales de
l'apparition des contraintes. Cet effet de I'écart de parametres se manifeste de
deux maniéres:

- tout d'abord, au cours de la croissance, la superposition de
materiaux désadaptés les uns par rapport aux autres et par
rapport au substrat s'accompagne d'une déformation des réseaux
cristallins des couches dans le but d'assurer la cohérence des
parametres de mailles aux interfaces. La justification de cette
cohérence repose sur I'hypothése d'un substrat épais non
contraint qui impose, dans le plan de croissance, son
paramétre de maille & la couche mince en cours d'épitaxie. Ceci
sous-entend un désaccord de maille pas trop grand pour que cette
cohérence puisse exister. Au dela d'un certain désaccord, il peut y
avoir perte de cohérence par création de dislocations de
désadaptation de réseau (chapitre 1). Ces points sont illustrés sur
la figure 1I-1.

- ensuite, lors du retour de la structure a la température ambiante,
les différences entre les divers coefficients de dilatation thermique
des couches et du substrat sont a l'origine d'une variation des
paramétres avec la température, ce qui entraine une variation des
désaccords de maille. Ce phénomene conduit a I'apparition, en
cours de refroidissement, de contraintes supplémentaires
appelées contraintes thermiques. Ces derniéres peuvent s'ajouter
(si le désaccord augmente au cours du refroidissement) ou
se retrancher (si le désaccord diminue) aux contraintes de
croissance selon la nature des matériaux en présence.

Ces deux types de contraintes qui apparaissent successivement au cours
de I'épitaxie, ont tous les deux pour origine une différence de parameétre et
peuvent donc étre traités de la méme maniére. Toutefois dans le premier cas,
les contraintes apparaissent au fur et & mesure de la croissance, alors que
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dans le second cas elles apparaissent dans une structure dont la croissance
est achevée.

Remargue: Dans le cas d'une homoépitaxie, lintroduction d'un élément
dopant dans la couche ou la présence d'impuretés modifie le paramétre du
matériau épitaxié.Si la concentration de I'élément ajouté devient importante,
la variation de paramétre peut étre suffisante pour entrainer I'apparition de
contraintes décelables. Ainsi des dopages de I'ordre de 1018 a 1019 peuvent
introduire des variations relatives de parameétres de quelques 104 [2]. Il est a
noter aussi que la présence d'un élément, méme en faible quantité, peut
modifier les propriétés plastiques du matériau dans lequel il est introduit [3].
Dans ces conditions, le cas de I'homoépitaxie pourra étre traité de la méme
fagon que celui de I'hétéroépitaxie.

[1-3 Principe du calcul des contraintes dans les
hétérostructures

Les modélisations des contraintes dans les hétérostructures qui ont été
proposées par divers auteurs [4-10], reposent sur l'application des lois de
I'élasticité linéaire dans les milieux continus. En effet ces calculs reprennent
les propriétés élastiques mieux connues des matériaux massifs. Or ces
propriétés, en particulier les constantes élastiques, peuvent étre largement
modifiées dans le cas de couches minces. La simulation par modele
atomistique de la croissance de GeSi sur substrat Silicium, réalisée par
Dodson et Taylor [11], montre que la mécanique des milieux continus ne peut
plus étre appliquée pour des couches dont I'épaisseur est inférieure a environ
20 A ce qui représente quelques monocouches atomiques. La discontinuité
des milieux élastiques rend également difficile la modélisation du
comportement élastique des interfaces dont les propriétés sont encore mal
connues.

L'application des lois de I'élasticité linéaire aux hétérostructures possede
également quelques limitations. En effet, ces lois valables aux petites
déformations ne peuvent plus étre appliquées quand les différences de
parameétres entre la couche et le substrat ou entre deux couches successives
sont trop importantes. Les travaux de Dodson et Taylor cités precédemment
montrent que lorsque le désaccord est supérieur a 4 %, le comportement
élastique du matériau n'est plus linéaire. Ce résultat a également été mis en
évidence par Dodson [12] dans le cas de superréseaux métalliques.

Dans les modéles dits "statiques" couramment proposés, I'épitaxie d'une
couche d'épaisseur ti et de parameétre de maille a; sur un substrat
d'épaisseur ty et de parametre de maille ag=a; est décomposée de la maniére
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suivante:

- Le substrat et la couche sont considérés indépendamment dans leur état
relaxé (figure 11-2-a).

- Des forces F sont appliquées sur la couche de sorte que le paramétre de
maille de celle-ci, mesuré dans le plan d'interface, soit identique a celui du
substrat (figure 1I-2-b).

- La couche est alors "collée™ au substrat et les forces F sont relachées.
Sous l'effet des contraintes et pour maintenir la cohérence des réseaux
cristallins a l'interface, la structure se courbe et prend un état d'équilibre pour
lequel la somme des forces appliquées a I'hétérostructure est nulle ainsi que
la somme des moments de flexion (figure lI-2-c).

L N I S O R O A A T T )
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Eigure -2 : Principe du modéle dit 'statique’ du calcul des contraintes
dans les hétérostructures.

Dans ce modeéle, aucune force n'est appliquée a la surface supérieure de
la couche qui reste une surface libre. De méme, les structures sont supposées
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exemptes de défauts cristallographiques pouvant provenir de la croissance
elle-méme ou d'une éventuelle relaxation plastique. Les contraintes calculées
a partir de ces modéles correpondent donc aux contraintes élastiques
maximales exercées dans chacune des couches de I'hétérostructure.

Ce type de modele a été initialement appliqué au cas des hétérostructures
par Reinhart et Logan [4]. |l est basé sur les calculs réalisés par Timoshenko
[13] dans le cas d'un barreau bimétallique sous contrainte thermique. Cette
étude a permis de mettre en évidence quels sont les principes qui régissent la
déformation de telles structures contraintes:

- sous l'effet de la contrainte la structure se courbe afin de prendre
un état d'équilibre

- la flexion de la structure introduit une répartition non-uniforme de
la contrainte le long de la normale a l'interface.

- suffisamment loin des bords, la contrainte peut étre considérée
comme plane

Reinhart et Logan [4] ont généralisé ces résultats en les appliquant au cas
d'un barreau unidimensionnel muiticouche. Olsen et Ettenberg [5] ont ensuite
adapté ce modéle a une structure bidimensionnelle multicouche. Enfin Wilms
et Kerps [7] ont proposé une formulation simplifiée des calculs conduits par les
auteurs précédents. Tous ces premiers modeéles ont été plus particulierement
développés dans le but de calculer les contraintes thermiques.

Le calcul que nous développons plus en détail ici, en tenant compte des
corrections apportées par Noyan et Segmiller [14], est celui qui a été proposé
par Chu et al. [9-10]. Dans ce modéle, les auteurs s'attachent au calcul des
contraintes de croissance. Dans le principe, le modéle repose sur les mémes
bases que celles citées précédemment (contrainte plane, flexion de la
structure). Il en différe au niveau du calcul des moments de flexion. En effet
dans les premiers modeles, les moments de flexion étaient calculés en
considérant les couches indépendantes les unes des autres. De fait c'est
I'ensemble des couches qui doit étre considéré; c'est pourquoi Chu et al. [9-
10] se sont basés sur I'étude de Davidenkov [15] dans laquelle 'auteur a
developpé le calcul des moments de flexion pour de telles structures
composites. Nous commengons par rappeler quelques principes de base de
I'élasticité linéaire traitée en milieu anisotrope et son application au cas
particulier d'une hétérostructure 1lI-V épitaxiée sur un plan (001).
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II-4 Rappels d'élasticité linéaire en milieu anisotrope

L'élasticité linéaire, valable aux petites déformations, permet de relier les
contraintes aux déformations par l'intermédiaire des constantes élastiques du
matériau [16]. La relation correspondante, appelée loi de Hooke, peut s'écrire
sous forme tensorielle de la maniére suivante :

[o] =[C] . [¢]
[e] =(S] . [o]

ou [c] et [e] sont respectivement les tenseurs des contraintes et des
déformations; [C] et [S] sont les tenseurs des constantes élastiques et des
compliances et sont liés par la relation suivante:

[S] = [C] 1

Qu encore:

Compte tenu des symétries des matériaux cubiques, le tenseur des
constantes élastiques (ou des compliances) fait intervenir trois termes
indépendants; ainsi la relation entre contraintes et défomations s'écrit:

31

€31
Ko'lzj 0 0 0 0 0 “ \512)

les coefficients Sij sont reliés aux coefficients Cij par les expressions
suivantes :

(G /C, C Cu 0 0 0 \fEu1)
022 C12 C“ C12 0 0 0 €22
033 _ C2 C2Cy 0 00 €33
Os3 0 0 0 C44 0 0 €23
G 0 0 0 0 Cu O

C

Cyy +Cyy S - -Cy2 S = 1
(Cyy-C2) (Cyy +2Cy5) * 127 (Cy1-Cyp) (C1y +2C;p) * ™* 7 Cyy

311 =

Les coefficients S; et C;; sont généralement donnés pour les directions
<100> du cristal. On définit également un coefficient A=2C44/(C11-C12) qui
rend compte de l'anisotropie dans le cristal. Ce coefficient vaut 1 dans le cas
d'un matériau isotrope et est supérieur & 1 pour un matériau anisotrope.

L'élasticité linéaire fait intervenir trois grandeurs: E le module d'Young qui
traduit le rapport de la tension a la déformation, v le coefficient de Poisson qui

traduit le rapport de la contraction transverse & la déformation et u le module
de cisaillement.
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Dans le cas des matériaux isotropes, le module d'Young E, le coefficient de

Poisson v et le module de cisaillement p peuvent étre définis en fonction des
grandeurs Cj;ou Sj; a l'aide des relations:

E_ (Cq1 +2C42) (Cq1 -Cy2). ve Cra | u_cn Crz
Ci1+Cy2 ’ Ci1+Cyp’ 2

Les déformations s'expriment alors en fonction de ces grandeurs
élastiques par:
1 1
&= (o, v(c'ii + G ) et elj-zuo'
Dans le cas des matériaux anisotropes, le traitement des lois de I'élasticité
linéaire est plus difficile. Afin d'utiliser les expressions déterminées dans le
cas des matériaux isotropes, il est possible de moyenner les constantes
élastiques (moyenne de Reuss) ou de moyenner les compliances (moyenne
de Voigt) [16]. On détermine ainsi des grandeurs élastiques E, v et u et on
applique la relation de Hooke en milieu isotrope. Il est également possible de
prendre en compte le caractére anisotrope des matériaux en appliquant les
expressions généralisées proposées par Brantley [17] permettant d'obtenir les
grandeurs E, v et E/(1-v) pour des directions cristallographiques arbitraires a
partir des compliances données pour les directions <100> du cristal. Ainsi le
module d'Young E peut étre défini pour une direction cristallographique
arbitraire I=(l4l»l3) par:

1 1 22 22

2,2
la)

De méme le coefficient de Poisson v s'écrit:
1 2.2 2.2 2 2
S12+ (841 - S12~ 5 S4q) (M7 + My + I3my)

v=-

1 22 22 22
S11-2(S44-Sy2- 3344) (173 + lg + [113)

ou I=(l4lxl3) et m=(mymom3) sont deux directions orthogonales définies par
leurs cosinus directeurs I; et m; et les coefficients Sjj sont donnés pour les
directions <100> du cristal.

Nous avons reporté dans le tableau II-1 les constantes élastiques et les
compliances de quelques composés |lI-V ainsi que leur coefficient
d'anisotropie. On constate sur ce tableau que ces composés llI-V et par
conséquent les alliages pseudobinaires qu'ils forment sont anisotropes. Le
probléme du calcul des contraintes dans les hétérostructures Ili-V devra donc
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Cyi | C2 [ G| A | S| S| S| S
InP | 10,22 | 5,76 | 4,60 { 2,06 | 164 | -0,59 | 2,17 | 1,15
GaAs| 11,88} 537 | 594 | 1,83 | 1,17 | -0,37| 1,68 | 0,69
InAs | 833| 453 | 396 | 208 | 1,95 | -0,69| 253 | 1,37
GaP J 14,12} 525 | 705|159 | 0,89 | -0,24| 1,42 | 0,42

Tabl

II-5 Application d

Hi-v

-1:

Constantes élastiques de quelques composés III-V
daprés [18]. Les Cij et les Sij sont donnés pour les
directions <100> du cristal.
(Cg'j x 10 -10 Pa ; Sij x 10 11pg-1),
Noter le caractére anisotrope des matériaux (A > 1)
S=511-512-544/2

I'élasticité

lin

X _hétér

ructure

Afin d'appliquer les expressions établies dans le paragraphe précédent, il
convient tout d'abord de définir les axes de référence par rapport aux
directions cristallographiques du substrat. Les axes X, y et z sont définis sur la
figure 11-3. L'origine du repére est prise au centre du substrat. Ce repére
permet de calculer les contraintes dans les directions <110> du plan
d'interface. Ces directions sont aisément repérables par le fait que ce sont les
directions de clivage des substrats de surface (001). En outre ia connaissance
des contraintes dans les directions <110> du plan d'interface permet d'obtenir
directement les contraintes résolues dans les plans de glissement potentiels
{111} (paragraphe 1-2).

-4 -
| h e eeemseesascecesaseenn |  [001]
- z
LY ; [110]
L} """" [110]
tO L. o
O' x
Figure 1I-3 : Position des axes de référence par rapport aux directions

cristallographiques du cristal.
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Compte tenu du caractére anisotrope des matériaux Ill-V, le choix du
repére nécessite de recalculer les grandeurs E et v pour les directions définies
sur la figure I-3. L'application des expressions généralisées de Brantley
permet d'accéder & ces valeurs. Pour les directions <110> du plan d'interface
les cosinus directeurs |; et m; sont les suivants:

et

1 1 Siz+g S
E 2 1
1
avec S=S11 'S12‘ES44

Il est & noter que dans un plan de type (001) d'un cristal cubique, le rapport
E/(1-v) ne dépend pas des directions choisies et vaut:

E 1
(1 -VJ— Sy1+ 512

Dans la direction z=[001] le module d'Young et le coefficient de Poisson
s'expriment par:

1

E = V. & ——— i
z j
? S41+S;p

! et
Si1

Ces deux valeurs permettent de rendre compte de la déformation qui
s'opére orthogonalement aux interfaces. Le coefficient v, contrble lay

déformation tétragonale de la maille contrainte dans le cas de linterface
cohérente (paragraphe II-1).

Nous avons reporté dans le tableau 1I-2 les valeurs de E, v et E/(1-v) pour
les directions correspondant au repére choisi.
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plan (001) pian {110}

directions <110> direction [001]
E E
E v =y E v v

inP | 9,390,014 9,52] 6,10} 0,360|] 9,52
GaAs|12,12 | 0,030 12,50] 8,55 0,316{ 12,50
InAs | 7,91 0,004| 7,94] 5,13| 0,354 7,94
GaP [14,71 | 0,044] 15,381 11,24} 0,270 15,38

Tableau II-2 : Modules dYoung E et coefficients de Poisson V calculés
pour les directions du repére choisi (figure II-3) pour les
composés II1-V du tableau IT-1 (E x 10 10 Pa).

Nous allons tenir compte maintenant de ce qui précéde pour définir plus
complétement la forme du tenseur des contraintes. La surface de I'échantillon
étant une surface libre, aucune force n'est exercée suivant z (figure lI-2). Par
conséquent la contrainte dans cette direction est nulle (o4 = 0) et la structure
est soumise a un régime de contrainte plane dont les deux composantes de la

contrainte totale oy et oyy se trouvent dans le plan d'interface. Le tenseur des

contraintes s'écrit:
o= (0 00 ]
o &0
Les grandeurs E et v étant les mémes dans les deux directions du plan
(001), on en déduit que les deux composantes oy 6t oyy sont égales.

La question de l'uniformité de la contrainte biaxiale peut étre traitée en
tenant compte des conditions aux limites résultant du fait que les bords du
substrat sont des surfaces libres et que par conséquent les contraintes y sont
nulles. Suhir et al. [19-20] ont développé un modéle élastique appliqué au cas
des contraintes thermiques tenant compte des conditions aux limites existant
aux bords des plaques épitaxiées. La distribution des contraintes dans la
couche peut s'exprimer sous la forme suivante:

o(x,z)=0,x(x)e v

ou x, y sont definis sur la figure 11-3, | est la largeur du substrat et o4 est une
constante représentant la contrainte maximale exercée dans la couche

paraliélement au plan d'interface. La fonction exponentielle caractérise la
variation de la contrainte dans I'épaisseur de la couche. En régle générale,
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les dimensions latérales du substrat sont grandes devant I'épaisseur des
couches. Le rapport 2/l est donc petit et le terme exponentiel tres proche de 1.
La variation de la contrainte dans la direction z peut ainsi étre toujours
négligée.

La fonction y caractérise la distribution latérale des contraintes et s'écrit:

1

2
y ) =1 cosh kx avec k_(31-v} 1

| 2
cosh ké- 1+v toty

ou tg et ty sont respectivement les épaisseurs du substrat et du film
épitaxié. L'application de ces expressions montre qu'en fait, tant que les
dimensions latérales de la zone épitaxiée sont grandes par rapport a
I'épaisseur totale des couches, la fonction x est pratiquement constante sur
toute la dimension de I'échantillon.

Les courbes de la figure 1I-4 montrent I'évolution de cette fonction x avec le
rapport x/I pour différentes valeurs de I. La fonction y diminue fortement prés
des bords et s'annule pour x=l/2. En choisissant | comme parameétre, on voit
que sa variation est d'autant plus abrupte prés des bords que la dimension du
substrat est grande.

1,0

0,6
0,44
0,2 - o] 1 =5,08 cm
* |1=400um
B 1=200um
0,0 - . , . v . . T -
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

2x/1

Eigure 11-4 : Variations de [a fonction Y, (2x/l) pour différentes valeurs de L.
Noter que pour [=5,08 cm, [a fonction ) wvaut 1 pour
presque tout X et décroit rapidement vers 0 prés de 2x/l=1

Bases du calcul : épaisseur du substrat ty = 300 pum et

épaisseur de [a couche t; = 1 um.
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Dans le cas d'un substrat de dimension standard 2 pouces (! = 5,08 cm), la
contrainte résultant de la désadaptation peut donc étre considérée comme
plane et uniforme dans toute la couche conformément aux hypotheses
habituellement postulées pour le calcul des contraintes dans les
hétérostructures.

Dans ce qui suit, nous développons les expressions des contraintes de
croissance dans le cas d'une couche simple, et nous généralisons ces
résultats au cas d'une structure multicouche. Nous envisageons ensuite le cas
des contraintes thermiques générées au cours du refoidissement.

I1-6 lcul de ontraintes et de I'énergie élastique
emmagasinée

lI-6-1 Contraintes liées & la croissance

IT -6-1-1 Modéle pour une couche simple [9, 10, 14]

Soit I'épitaxie d'une couche de paramétre a;, et d'épaisseur t4 sur un
substrat de paramétre aq différent de a4, et d'epaisseur tq (figure 1I-2).

Fiqure It -5: Structure & une couche simple & [état d'équilibre; 3§ est le
décalage du plan neutre par rapport a [origine.

On considere que la structure représentée a 3 dimensions sur la figure 1I-5
se trouve a I'équilibre, c'est-a-dire:
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- la somme des forces appliquées est nulle:
Fi+Fp=0 (1)

- la somme des moments est nulle:

1, +t
F1(°2 1):-(M0+M1) )

ou M; est le moment de flexion de la couche i.

Dans I'hypothése ou la relaxation des contraintes est purement élastique
(interface cohérent), I'égalité des paramétres de maille de part et d'autre de
linterface commune conduit a 'equation:

1 1 0 0
a, [1+¢, (F) + €., M) =a,[1+ €. (Fo) + €. (My)] (3)
ou exxi (F;) est la déformation due a la force F; et sxxi (M;) la déformation due au
moment de flexion M;

Ces déformations s'écrivent :

- pour la couche

- pour le substrat
-1
0 E 0 0 ty
exx (Fo) = (1__\;)0 o.xx € (MO) = é“'

ol R est le rayon de courbure et o,,i est la contrainte au centre de la couche i.
L'équation (3) s'écrit alors:

-1 -1

1o B ol el 1[40
a1 +(1—-—;l O'xx'z—R- -ao +(]—:’)0 Gxx+ﬁ (4)

La relation d'équilibre de forces, Fo + F1 = 0, conduit a la relation suivante
en ce qui concerne les contraintes:
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R R T Y N

ou | est la largeur du substrat supposée trés grande devant I'épaisseur totale
de I'échantillon tg + t4

La combinaison des équations (4) et (5) donne l'expression de la
contrainte dans la couche 1:

2R t
:x=( E Jao Y 3olo )
1

a4 at E \(E Y
1+
aty (1 'V)1(1 ’V)o

Les profils de contrainte dans les couches sont donc:

1-v

- dans la couche :

1 1 E 1 ty + 1, to ty
o, (2)= °"x+(Tf§) ﬁ[z- 3 pour 7 525—2— +1, (7a)
1
- dans le substrat :
0 ty o E\ z t to
_ —— —— — - — < < —
o, (@) o G, + (1 - Vjo = pour - > <255 (7b)

Les termes en 1/R des équations précédentes traduisent l'effet de la
courbure sur la contrainte biaxiale. On voit que ce terme est d'autant plus petit
que le rayon de courbure R est grand devant I'épaisseur des couches, ce qui
est généralement le cas (paragraphe 1I-7). Dans ces conditions, le gradient de
contrainte dans la direction z est négligeable et la déformation peut étre
considérée comme purement tétragonale.

Calcul du rayon de courbure

Dans les expressions des contraintes, seul le rayon de courbure R reste
inconnu. Celui-ci est obtenu a partir de I'équation traduisant I'équilibre des
moments. Les moments de flexion des couches tels qu'ils ont été calculés par



Davidenkov [15], s'écrivent :

to
2
E 1 2
pour le substrat: M, = (:) 1 (z-9) ldz (8)
0 0
2
to
-2— +14
E 1 2
pour la couche: M, = (:’ ) = (z-9)" ldz (9)
1 to
2

ou § est le décalage du plan neutre par rapport a l'origine du repére situé au
milieu du substrat (figure 1I-5). Ce décalage est induit par la présence des
couches épitaxiées sur le substrat.Dans la mesure ol les épaisseurs de ces

couches restent faibles devant celle du substrat, 3 est petit par rapport a ty. Le
calcul de ces intégrales conduit aux expressions des moments de flexion
suivantes :
3 3
EY1|lb 2| (EY11l
ri bstrat: My=|—|=|— = — = — 1
pour le subs o (1-V)0R[12+t05J (1-\;]0':” (10)

ENg [t t, +1 2] E N\ 1Lt
1 otlh 1lo
I : = s | | e - ——— ] e —
pour la couche : M, (1-le(12+t1(6 5 ] (1-le4 (11)

Soit en reportant les équations (10) et (11) dans I'équation (2):

3 2
th+t 1 E \ E \ Yo
F1( 2 j=-ﬁ[(1-v)012+(1-v)1 4 (12)

En remplagant o,,! par sa valeur (F;{/t4l) on en déduit le rayon de

courbure:
1 183 E Y
== — [ L |1 +— 13
R 2D 3, (1_\’101( tO ( )
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t at ) E t
avec D=_°(1+—1—1- — tot1(1+—1}
Bl A1-V ), b

a -1 ¢ £ t, 2
Eh) 1-v11-v0toa1 1-v°12 1-v14

S

Puisque I'on considére qu'il n'y a pas de défauts a l'interface, le désaccord
de maille parallélement a l'interface est nul:

Aa
(5
ajy

Cette équation traduit la condition de cohérence des deux réseaux
cristallins a l'interface dans I'hypothése d'une déformation purement
élastique.

Puisque l'on considére gu'il n'y a pas de contrainte suivant z, on observe
une distorsion tétragonale. La déformation suivant z est alors:

i 1 \Y i i
g, = E; C,, - (E)iz (cxx + cw) avec i= 0,1

ou v et E sont calculés dans la direction z, c'est-a-dire suivant la direction
[001] (paragraphe II-5).
Comme Gy,i=0,,! et que 6, = 0, on obtient:

i z(v) i
. =-2|=1| o
ZZ E - XX

On en déduit les paramétres de maille de la couche et du substrat
contraints dans la direction perpendiculaire a l'interface :

A% i
aLL= al 1- 2 E‘ izo'xx

D'ou le désaccord paramétrique dans I'état déformé. C'est cette quantité
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que l'expérience permet d'atteindre :
-1
Aa a, - a, -4 v 1 a tyag (v v
(_)=[1 aoj= 1 0_2(_) %_1(14,2(4 [_j J (14)
&4y 4 5, E iz ™8 toay \E /12 \E Joz

Energie élastigue emmagasinée dans la couche

Sous l'effet des contraintes, I'nétérostructure emmagasine une énergie
élastique. Cette énergie apparait étre un paramétre important dans la
croissance de couches contraintes. Comme nous le verrons au chapitre I,
cette énergie contréle l|'apparition des défauts cristallographiques et
notamment des dislocations dont le réle est de relaxer plastiquement tout ou
partie de cette énergie [21]. C'est pourquoi nous nous attacherons a I'exprimer
a partir des contraintes et des déformations que nous avons determinées sur
la base du modéle de Chu et al. [9-10].

L'énergie élastique par unité de surface est définie par:

to
—+t
2 1

dE, 1 1

5= 0. (2} &, (2)dz (15)
0
2

Soit en remplagant a,, ! et ¢,,! par leurs expressions :

dE1 E °* LI E t?
—_—| —— c,) t+|— 16
dS (1 -vl Ol (1 -vl e

12 R®

On peut voir que cette énergie varie essentiellement comme le carré de la

contrainte, dés lors que le rayon de courbure R est grand devant I'épaisseur
de la couche.

II-6-1-2 Géneralisation du modéle 4 une structure d N
couches [9, 10, 14]

On considére maintenant une structure multicouche dont l'orientation est la
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méme que dans le cas de la structure simple couche. (Figure 1I-6).

&N
N vMN%
\

Figure Il - 6: Structure & N[ couches d [état d'équilibre. La somme des
forces F; et la somme des moments de flexion M; sont

nulles; O o représente le décalage du plan neutre par
rapport & Lorigine située au miliew du substrat.

Les hypothéses de calcul restent les mémes que dans le cas d'une couche
simple, a savoir cohérence maintenue & chaque interface et équilibre global
de la structure pour lequel la somme des forces et la somme des moments
sont nulles.

La cohérence a chacune des interfaces permet d'établir le systéeme
d'équations suivant :

{15"11t, L (EY o b
- *(i-—vl % 7R [ *(1‘?3)0 IR

a4 E Y N 1y 1 E V' N1ty
\ N +[1—_;)N Oxx "3 R |= N +(7_‘;JN_1 %« *3R

ou les oyl représentent les contraintes calculées au centre de la couche i. La
résolution de ce systéme donne les contraintes dans chacune des couches.
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Dans la couche i, la contrainte est :
i E \3o to o (E Y
=| — f + _— 1
(5 2B () (19

8- By
avec f.=
45

2 H
]_

La présence des termes f; montre que les contraintes dépendent du
désaccord entre le paramétre de chacune des couches et celui du substrat.
Ceci traduit le fait que le substrat, d'épaisseur grande devant celles des
couches, tend & imposer son paramétre au reste de la structure.

l'” +at
ouri>1 etB.=0

De la méme maniére que dans le cas a 1 couche, I'équilibre des forces
permet de déterminer la contrainte °Oxx :

N
g f €
Go_ E kz=1kk E toékﬂk (19)
X 1ev) o 1-v) 2R &

De méme I'équilibre des moments permet d'obtenir I'expression du rayon
de courbure:

kz £ f N N
g\ —— -l Z ek z skaS
=0

k=0
t 2

g N
N Z ekBk
_‘zekﬁkak' = :\1
k=0
2.e

L k=1 4

g

)

N
kzé,eksk "+ Zyk

k=0




63
La distribution de contrainte dans la couche i est:

i i E \Z-§ Y t
GXX(Z)=GXX+(:)‘T pour 5k-1+_2"5258k+§ (21)

Le désaccord orthogonal dans la couche k prend ainsi la valeur :

-1
Aa a-8) -3 (v) Kk & Yag(v LVJ
(a-);( 2 } 2 ‘Z(E)kz"xxa;(”to—ak(ﬁ)u 'E‘OJ <22’

Cette relation généralise au cas d'une structure muiticouche I'équation
(14). Elle montre comment la présence d'autres couches modifie I'état de
déformation d'une coucne particuliére.

La densité d'énergie de contrainte par unité de surface s'écrit:

t
de+
N
dE k k
5" kZﬂ o, (2) &, (2)dz (23)
t-1

S

Soit en reprenant un calcul identique a celui effectué dans le cas d'une
couche simple:

E Sl «2 (BN &
§=k§[(r_——vl (0,,) tk+(—1—:-\_’l‘12_Rj| (24)

Par comparaison avec l'équation (16), on voit donc que cette densité
d'énergie est obtenue par sommation des densités d'énergie de chacune des
couches.

11-6-2 lcul_de ntrain d'origine thermi
Les contraintes d'origine thermique sont dues, comme nous l'avons

précisé au paragraphe llI-1, a la différence entre les coefficients de dilatation
thermique des divers matériaux composant I'hétérostructure. Les modeles
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destinés a calculer ces contraintes sont basés sur les mémes hypothéses que
pour le calcul des contraintes de croissance a savoir:

- la cohérence est maintenue a chaque interface

- sous l'effet des contraintes, la structure se courbe pour prendre un état
d'équilibre pour lequel la somme des forces appliquées et la somme des
moments de flexion sont nulles.

Les modéles proposés pour le calcul des contraintes thermiques reposent
sur I'hypothése d'une structure libre de toute contrainte & la température
d'épitaxie et une fois la croissance terminée. Les contraintes n'apparaissent
qu'au cours du refroidissement et ne sont dues qu'aux différences entre les
coefficients de dilatation thermique.Comme pour les contraintes de
croissance, les contraintes thermiques sont des contraintes biaxiales dont les
composantes sont dans le plan d'interface.

Dans ce cas, si on considére un variation de température de AT, le
maintient de la cohérence & l'interface i / i+1 de la structure se traduit par
I'équation suivante:

-1 -1

E T E i t;

Oy AT + (r—v] OutgR = HATY (ﬁ,} SuTtzg (2D
i+ i

i
ou o, ; est la contrainte d'origine thermique calculée au milieu de la couche i.

Les a; sont les coefficients de dilatation thermiques des matériaux composant
la couche i.

L'hypothése de cohérence appliquée a chaque interface conduit a un
systéme d'équations analogue a celui obtenu dans le cas du calcul des

contraintes de croissance. La résolution de ce systéme aboutit a I'expression
générale des contraintes d'origine thermique:

i E 5, E Y o
O r=|— || -AXLAT+=4+|— | © 26
xx, T (1 _ v)] [ | R (1 i vl xx,T} (26)

avec Aq; = q; - 0 et

_ (gjog(glti[-AaiAT+§]
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Le terme §; a été deéfini dans le calcul des contraintes de croissance et le
rayon de courbure R est obtenu comme précédemment a partir de I'équation
traduisant I'équilibre des moments de flexion.

On constate que ces équations sont analogues a celles établies dans le
cas des contraintes de croissance, le parameétre f; ayant été remplacé par la

valeur Ao, AT.

Toutefois, dans ce calcul, I'état de contrainte ou de déformation de la
structure avant refroidissement n'a pas été pris en compte. Cet état de
contrainte est défini par I'écart des parameétres a la température d'épitaxie. Au
cours du refroidissement, les différences entre les coefficients de dilatation
thermique des matériaux constituant la structure modifient cet écart. De ce fait,
de nouvelles contraintes apparaissent dans I'hétérostructure et dans ce cas,
les contraintes d'origine thermique peuvent étre calculées de maniére plus
simple et plus rapide & partir du calcul des contraintes de croissance. En effet,

il est possible de calculer ces dernieres a deux températures T et T-AT avec

AT > 0. Les contraintes thermiques dues a une variation de température AT
valent alors:

Gy 1= (T-AT) - G (T) (28)

XX

ol o, (T) et o, (T-AT) sont les contraintes de croissance a T et T-AT
calculées par le modéle précédent.

Dans le tableau 11-3 sont reportés les coefficients de dilatation thermique de
quelques composés lI-V d'intérét

InP |GaAS | InAs | GaP

a(109%) | 45| 6 |519]| 59

Tableau II-3 :  Coefficients de dilatation thermique de quelques composés I11-V
(D'aprés [18]).

Ces coefficients de dilatation thermique sont comparables.Les écarts
parametriques correspondants sont au plus de quelques 10-4 (paragraphe II-
9).
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11-7 Application au calcul des contraintes générées dans
les hétéroépitaxies Ga, In,As/InP et Ga,,In,As/GaAs

Nous appliquons maintenant les expressions des contraintes et des
densités d'énergie développées au paragraphe (I-6 au cas des
hétérostructures GalnAs / InP et GalnAs / GaAs.

Pour I'hétéroépitaxie Gaq.xInyAs / InP, il existe & toute température, une
valeur x de la composition telle que le matériau ternaire soit adapté en
paramétre de maille au substrat InP. Nous appliquons donc dans ce cas le
calcul des contraintes et des énergies élastiques emmagasinées aux
structures faiblement désadaptées. Par contre, dans le cas du systeme
Gaq.¢IngAs / GaAs, la croissance s'accompagne obligatoirement d'une
différence de paramétre fonction de la composition et les calculs sont
appliqués dans ce cas aux structures pseudomorphiques.

Nous examinons a I'aide de ces exemples la sensibilité de la contrainte et
de I'énergie élastique emmagasinée dans la structure au désaccord de maille,
a I'épaisseur des couches et a la nature des couches en présence dans le cas
des structures multicouches pseudomorphiques. Ces applications nous
permettent également d'évaluer les poids respectifs des différents termes
apparaissant dans les expressions des contraintes et des énergies.

Enfin l'ordre de grandeur des contraintes ainsi déterminé peut étre
comparé a celui des contraintes mises en jeu lors de la déformation plastique
des matériaux massifs binaires.

I-7-1 Cas de I'hétérostructure Gaq.xInyAs/InP au voisinage de
I'adaptation

La croissance de Gaq.¢In,As sur substrat InP, présente l'intérét d'offrir des
compositions correspondant & des couches qui sont soit en compression
(ag>ag), soit en tension (aq<ag). Les courbes de la figure 1I-7 montrent les
variations du parameétre de maille du materiau ternaire avec la composition.
On voit qu'il existe deux valeurs particulieres de x. La premiére pour laquelle
la couche est adaptée au substrat en parametre de maille a la température
d'épitaxie (x=0,5234) et la seconde pour lagquelle la couche est adaptée au
substrat & la température ambiante (x=0,5316). Nous étudions dans cette
partie un domaine de composition autour de ces valeurs correspondant a une
plage de désadaptation de + 0,3%.
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a(A)
] GalnAs (550°C)

5,89 -

InP (550°C)

o \
5.88 -/:
1 ¥
] N GalnAs (20°C
] N
5,87-. L
] ' N InP (20°C)
] \ X
- ' N
5,86 —r—————
0,51 0,52 0,53 0,54 0,55

Figure 1I-7 : Variation du paramétre de maille de Gay.,In,As en fonction de x, @
la température d'épitaxie (550°C) ou @& [a température ambiante
(20°C). Noter les deux valeurs particuliéres de X correspondant d
Caccord de maille entre (a couche et le substrat pour ces deux
tempeératures.

Les courbes de la figure 1I-8 présentent les contraintes biaxiales calculées
au milieu de la couche pour cette plage de composition. On constate que les
variations de la contrainte sont quasi-linéaires aussi bien a la température
ambiante qu'a la température d'épitaxie. Cette linéarité traduit le fait que la
correction apportée par le terme dépendant du rayon de courbure dans
I'expression de la contrainte (éq. (6)), reste faible.

B3 b (A

' (E ao( 3 ’Tﬁ( +ﬁJ

i P a, t,/ E E V'
1 1+a01

Ao \1-v)(1-v),

Dans la mesure ou I'épaisseur de la couche est faible devant celle du
substrat, le terme au dénominateur est voisin de 1. ll en est de méme pour le

terme (1 + aqt4/agty) du numérateur. La contrainte oy, ! s'écrit dans ce cas:

1 E ) %( 8 3% b
°xx=(1“-_vla7(' % +5ﬁ) )

(6)




68

o, (MPA)

-300 e ; e ; : ; : ,
0,51 0,52 0,53 0,54 0,55

X
Figure 11-8 : Variation, en fonction de x, de [a contrainte biaxiale calculée

au miliew dune couche simple de matériau ternaire Gaj_,In,As

épitaxiée sur substrat InP .

a- calculée o [a température d'épitaxie (550°C)

b- calculée 4 [a température ambiante (20°C)

Bases du caleul: tg= 300 um, t; =2 um

Le parallélisme des droites traduit le fait que les contraintes
dorigine thermique sont constantes.

Les valeurs du rayon de courbure pour la plage de composition considérée
sont reportées sur les courbes de la figure 1I-9. On peut voir sur ces courbes
que le rayon de courbure R est toujours nettement supérieur au métre; par
conséquent, le rapport ty/2R est négligeable devant (ay-ag)/ag. La contrainte
peut alors s'écrire simplement:

& = (i) i (30)
1

X 1-v a,

La variation de oy,! dans [|'épaisseur de la couche est donnée par
I'équation 7a du paragraphe |I-6. Compte tenu des remarques précédentes,
cette équation peut se mettre sous la forme:

— - - — L7 —
o, (2) (1 - Vl [ Yy + (z 5 avec 5 S z< 5 +1 (31)
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Puisque tg/2R est négligeable devant (a{-ag)/ag, il en est de méme pour
t1/2R. Dans ce cas, la contrainte dans la couche est indépendante de z, et la
déformation peut étre considérée comme purement tétragonale.

R(m)
100
SO
80
70
60
30
40

a

e R S

0,51 0,52 053 0,54 0,55
X
Eiqure 1I-9 : ©Variation du rayon de courbure R avec [a composition x
a- calculé a la température d'épitaxie (550°C)
b- calculé & [a température ambiante (20°C)
Bases du calcul : ty= 300 um, t; =2 um

Nous avons vu au paragraphe 11-6-3 que la différence entre les contraintes
de croissance calculées a la température ambiante ou a la température
d'épitaxie correspond a la contrainte d'origine thermique. Le parallélisme des
deux droites de la figure 1I-8 montre que la contrainte d'origine thermique est
constante et ne dépend pas de la composition x. Ceci traduit le fait que les
coefficients de dilatation thermique sont du méme ordre de grandeur pour les
matériaux considérés (voir tableau 1I-3).

Les approximations faites dans le cas des contraintes de croissance
peuvent étre appliquées aux expressions de la densité d'énergie dE/dS.
Celle-ci peut s'écrire :

dE E a,-a 2 t2
: 1~ % 1
a-§= (-:I—-—;)1 t1 [[ a1 J + 12R] (32)
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Le terme t;/12R étant négligeable devant (ay - ag)/ag, cette expression

devient :
2
dE E ay -3y
— = 33
ds (1_\,11( a1 ) ( )

Cette équation montre que I'énergie par unité de surface varie de maniere
parabolique avec la composition x et de maniére linéaire avec I'épaisseur de
la couche ty.

Remarque: Pour les matériaux ternaires Gaq.xInyAs dont la composition x
est comprise entre les deux valeurs particuliéres déterminées précédemment
(x=0,5234 et x=0,5316), la couche passe au cours du refroidissement d'un état
de compression a un état de tension (voir figure 11-8).

dE/dS (j/m 2)

6 -
4 -
2 -
TCEO
o M 1 M i M ] v 1 v i v
0 100 200 300 400 500
e
Refroidissement
Figure 11-10 :  Variation en fonction de (a température T de [a densité

d'énergie emmagasinée dans une couche de matériau
Gay.xIny As épitaxiée sur In'P pour trois compositions:
x=0,5234 adapté 4 [a température dépitaxie

x=0,5316 adapté 4 [a température ambiante

x=0,528 0 composition intermédiaire.

Ceci se traduit par une énergie par unité de surface qui passe par un
minimum nul en cours de refroidissement (voir par exemple le cas de x= 0,528
sur la figure 1l-10). On remarquera également que dans ce cas, les valeurs
maximales de I'énergie sont inférieures a celles des deux cas limite x=0,5234
et x= 0,5316.
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l-7-2 _Cas de I'hétérostructure Gai.xIn yAs / GaAs

Les désaccords paramétriques rencontrés dans les structures
pseudomorphiques telles que Gaq.yxInyAs / GaAs sont en général plus
importants que dans le cas précédent.

O, (MPa)

0,1 0,2 X
0 - .

-200 -:

-400 4
-600 -
800
-1000 -
-1200 -
-1400 -
-1600 -
-1800 -

»

-2000 4
Eigure I - 11 :  “Variation de [a contrainte calculée au milieu d'une couche
de Gaj . In,As épitaxiée sur substrat GaAs. La courbe en

pointillés représente cette méme variation calculée & partir de
léquation (32). Bases du calcul : ty =300 um, t; = 1um

L'application des expressions donnant les contraintes montrent que, dans
ce systéme, l'ordre de grandeur des contraintes d'origine thermique est
négligeable devant celui des contraintes de croissance. La figure 1I-11
presente la variation de la contrainte calculée & température ambiante en
fonction de la composition x dans le cas d'une couche de Gaq_,In,As de 1um
d'épaisseur déposée sur un substrat GaAs (courbe en trait plein). Sur cette
figure, la courbe en pointillés présente la variation de cette contrainte si on ne
tient pas compte de la courbure de la structure. On constate dans ce cas que
la courbure R devient suffisamment importante pour apporter une correction
sensible. Par exemple, pour x=0,2 la correction apportée est de 1,2%.
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La courbe de la figure 1I-12 représente la variation de la densité d'énergie
dans le cas de la structure précédente. On peut remarquer que la variation est
quasi parabolique; c'est-a-dire que dans ce cas l'effet de la courbure sur la
densité d'énergie est négligeable et que la valeur donnée par I'équation (33)
est une bonne approximation

2
dE/dS(j/m )
40 -

30 -

20 A

Eigure 11 -12 : Variation de la densité d'énergie avec la composition x dans
le cas de [épitaxie d'une couche simple de Gaj.,In,As
sur substrat GaAs.

Bases du calcul : tg=300pum, t; = 1um

Il -8 Conclusion

Nous avons rappelé dans ce chapitre comment sont établies les équations
permettant de calculer les contraintes présentes dans les hétérostructures.
Ces calculs montrent que, pour les hétérostructures GalnAs / InP et GalnAs /
GaAs, la prise en compte de la courbure des couches n'apporte que peu de
modification aux résultats. Bien que I'on ne trouve dans la littérature que peu
de résultats sur les mesures expérimentales des rayons de courbure, il
semble que le calcul de ces rayons a l'aide des expressions (13) et (20)
conduise & une surestimation de leur valeur. On peut donc se demander si les
expressions simplifiées de la contrainte (30) et de la densité d'énergie (33)
constituent de bonnes approximations. Il n'en reste pas moins que les ordres
de grandeurs des contraintes calculées restent valables. Ces contraintes
croissent trés vite avec le désaccord paramétrique: elles valent déja par
exemple 1000 MPa pour x=0,1 dans le systeme Gaq.yxIn,As / GaAs. Les
températures d'épitaxie utilisées dans ce systeme étant de I'ordre de 500 °C,
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on peut comparer les contraintes précédentes a la limite élastique du matériau
massif GaAs & température intérieure 2 500 °C. Cette limite élastique
augmente tres vite lorsque la température diminue; elle n'est que de quelques
MPa a 500 °C [22] mais elle peut atteindre 1000 MPa a température ambiante
[23]. Les propriétés plastiques du matériau massif étant maintenant assez bien
comprises aux températures inférieures a 500 °C, on peut espérer pouvoir les
utiliser pour progresser dans la compréhension de la formation des
dislocations de "misfit" dans les hétérostructures, que cette formation ait lieu a
température d'épitaxie ou au cours du refroidissement. |
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ll-1 Introduction

Comme nous l'avons vu au chapitre précédent, les différences de
parameétres entre les matériaux constituant une hétérostructure sont a l'origine
de contraintes qui peuvent étre tres importantes. L'énergie élastique associée
a ces contraintes est emmagasinée dans I'hétérostructure et peut devenir
suffisamment grande pour rendre celle-ci instable et conduire a un processus
de relaxation plastique par génération de défauts cristallographiques. Ces
défauts sont le plus souvent des dislocations localisées aux interfaces.
L'accomodation du désaccord paramétrique par des dislocations a été
proposée pour la premiére fois par Frank et Van der Merwe [1], mais les
premiéres observations de tels défauts n'ont été faites qu'au début des
années soixante [2]. La présence de dislocations dans les hétérostructures
semiconductrices et notamment dans leurs régions actives influence parfois
de maniére catastrophique le fonctionnement des dispositifs (chapitre ). C'est
pourquoi il est de premiére importance de déterminer les mécanismes qui
gouvernent la génération de ces dislocations.

Le concept d'épaisseur critique a été introduit par Frank et Van der Merwe
[1]. Ces auteurs ont développé un calcul de I'énergie d'interface entre une
monocouche atomique désadaptée et le substrat sur lequel elle est déposée.
lls ont ainsi montré que lorsque le désaccord est supérieur a une valeur
critique, I'énergie d'interface peut étre réduite par l'introduction de
dislocations. Frank et Van der Merwe ont également montré que lors de la
croissance d'une couche désadaptée en parametre de maille par rapport au
substrat, I'énergie élastique emmagasinée dans la couche augmente avec
I'épaisseur de celle-ci. Ainsi lorsque la couche atteint une certaine épaisseur
"critique”, cette énergie peut devenir comparable a celle nécessaire pour
générer une dislocation.

Depuis, différents modéles d'épaisseur critique ont été développés,
fournissant une estimation quantitative de cette grandeur, en fonction de
parameétres connus tels que la désadaptation de réseau f=Aa/a et I'épaisseur
de la couche ty. Le premier de ces modéles a éte développé par Van der
Merwe [3] qui a repris pour ce faire les calculs d'énergie interfaciale proposés
par Frank et Van der Merwe [1], calculs qu'il a généralisés au cas d'une
couche d'épaisseur arbitraire. Il a défini |'épaisseur critique comme étant
I'épaisseur a laquelle I'énergie emmagasinée dans une couche contrainte
dont linterface avec le substrat est cohérente devient supérieure a I'énergie
d'interface lorsque le désaccord est accomodé par des dislocations. Cette
théorie a introduit I'idée essentielle sur laquelle repose le concept d'épaisseur
critique, a savoir la compétition entre I'énergie de la structure parfaitement
contrainte et I'énergie de la structure avec dislocations. Le modéle de Van der
Merwe [3] développé a l'origine dans le cas d'un réseau de dislocations



80

d'interface unidirectionnel, a été généralisé au cas d'un réseau bidirectionnel
de dislocations a caractére coin par Jesser et Kihimann-Wilsdorf [4].

L'observation des dislocations de désadaptation de réseau a conduit
Matthews et al. [5] a proposer un modéle dans lequel les mécanismes de
formation des dislocations ainsi que la nature du vecteur de Burgers sont pris
en compte. En effet Matthews décrit la formation de la dislocation de "misfit" a
partir d'une dislocation préexistante dans le substrat et répliquée dans la
couche au cours de la croissance. Le modéle d'épaisseur critique est basé sur
la compétition entre la force de Peach et Kohler exercée sur cette dislocation
et sa tension de ligne. Par la suite Matthews et al. [6] ont étendu ce modéle au
cas des structures multicouches. Les densités de dislocations observées dans
les interfaces étant le plus souvent nettement supérieures aus densités de
dislocations contenues dans les substrats, d'autre types de sources ont été
proposés. En particulier, Matthews a développé un modéle d'épaisseur
critique basé sur la nucléation d'une demi-boucle de dislocation depuis la
surface de la couche. Cette approche a été reprise par plusieurs auteurs qui
ont en plus tenu compte de certaines propriétés des dislocations, par exemple
la dissociation [7].

Cependant, les mesures expérimentales de I'épaisseur critique ont conduit
le plus souvent a des valeurs largement supérieures a celles données par les
modeéles théoriques précédents. People et Bean [8,9] ont donc développé un
modele d'épaisseur critique conduisant a un meilleur accord entre épaisseurs
critiques mesurées et calculées. Dans ce modeéle, I'épaisseur critique est
déterminée a partir de I'égalité entre I'énergie emmagasinée dans la couche
et I'énergie associée a une dislocation vis située dans l'interface.

D'autres explications ont été proposées pour rendre compte de ces
désaccords :

- Fritz [10] a souligné que le manque de sensibilité des méthodes
expérimentales ne permettait pas de détecter le début exact de la
relaxation correspondant a I'apparition des premiéres dislocations
dans l'interface et conduisait donc a une surestimation de
I'épaisseur critique.

- L'obtention de valeurs d'épaisseurs critiques supérieures a celles
données par les modeles basés sur |'équilibre thermodynamique
suggere que des structures métastables peuvent étre obtenues en
pratique.

Tsao et al. [11] ont montré que la relaxation des contraintes dépend des
contraintes elles-mémes et de la température d'épitaxie. Dodson et Tsao [12]
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ont proposé une modélisation de la cinétique de la relaxation basée sur les
résultats des études de déformation plastique des matériaux semiconducteurs
massifs.

Dans ce chapitre, nous développons plus en détail les modeéles
d'épaisseur critique basés sur le concept d'équilibre thermodynamique. Nous
distinguerons pour cela les modeéles dits "statiques" des modéles dans
lesquels les auteurs font intervenir la formation de la dislocation de
désadaptation de réseau (modéles dynamiques). Aprés avoir brievement
exposé et discuté les résuitats des diverses méthodes de détermination des
épaisseurs critiques, nous terminerons par les problémes de métastabilité des
hétérostructures.

-2 Les modeles statiques d'épaisseur critique

Dans ces modéles, les auteurs considérent que les dislocations destinées
a relaxer plastiquement I'hétérostructure se trouvent situées a l'interface. Les
mécanismes conduisant a la formation de ces dislocations de désadaptation
de réseau ne sont pas pris en compte.

Ces modeles statiques reposent essentiellement sur des calculs
d'énergies. Deux énergies sont mises en jeu :

- L'énergie Eg qui résulte de la désadaptation et qui est
emmagasinée dans la couche (cf. chapitre ).

- L'énergie d'interface Ep qui est I'énergie d'une dislocation ou d'un
réseau de dislocations localisé a l'interface.

A ce niveau, deux types d'approche peuvent étre faits :

- La premiére approche consiste a comparer les deux énergies
citées ci-dessus. Le début de la relaxation a lieu lorsque I'énergie
élastique emmagasinée devient supérieure a I'énergie d'interface.
Cette approche a été retenue par Van der Merwe [3] et par
People et Bean [8].

- La seconde approche faite par Matthews [16] consiste a minimiser
I'énergie totale de la structure.

Dans les trois modéles cités ci-dessus [3,8,16], I'énergie élastique par unité
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de surface est calculée de la méme maniére et peut s'écrire, en premiére
approximation, comme nous 'avons vu au chapitre précédent :

E€=(_E_) t 2 (1)
1

1-v

ot f = (a4 - ag) / a4 est le désaccord paramétrique et ou t4 est I'épaisseur de la
couche épitaxiée.

Contrairement a l'énergie Eg, I'énergie d'interface Ep est caiculée
différemment dans chacun des trois modeéies présentés ci-dessous.

in-2-1_Modeél e Van der Merwe [3,13,14]

Van der Merwe considére un réseau unidirectionnel de dislocations
localisées a l'interface. Pour calculer I'énergie d'interface Ep, Van der Merwe
s'appuie sur la modélisation, présentée par Frenkel et Kontorowa, des
interactions entre atomes situés de part et d'autre de l'interface [15]. Dans ce
modele, les atomes se trouvent placés dans le champ de potentiel périodique
créé par le substrat; inversement, les atomes du substrat se trouvent dans le
champ de potentiel périodique de la couche. Van der Merwe a généralisé ces
calculs au cas d'une hétérostructure considérée comme la superposition de
deux demi-cristaux. Dans ce cas, les atomes au niveau de l'interface sont
soumis a deux forces qui sont par exemple dans le cas des atomes de la
couche:

- La force d'interaction exercée par les atomes du substrat qui tend a
donner a la couche le parameétre du substrat.

- La force d'interaction exercée par les autres atomes de la couche
qui tend a conserver au cristal son parametre propre.

Ces deux forces conduisent a deux énergies par unité de surface dont la
somme représente 'énergie d'interface Ep qui s'écrit :

ED=Z_O—Z {+B-(1+B)2-BIn[2p (1 +5)"2-287) @)
T

ou ¢ est le paramétre moyen dans le plan d'interface, pgy le module de
cisaillement caractérisant l'interface et :
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T ll1
—f (3)
1=Vl

(14 et v4 sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson de la couche).

Dans I'hypothése ou les deux matériaux ont des constantes élastiques
voisines, (Lo =) et ol le désaccord est faible (B—0), I'égalité entre les
énergies E¢ et Ep conduit a I'expression de I'épaisseur critique en fonction du

désaccord:
a1 T-vi 4
b= ——— _[m RS -1] (4)
811:(‘l-v1)f 4 f

l1-2-2 Modele de People et Bean [8,9]

Tout comme Van der Merwe, People et Bean basent leur modéle
d'épaisseur critique sur une comparaison d'énergie. Les dislocations de
désadaptation de réseau sont générées a l'interface quand I'énergie élastique
emmagasinée dans la couche excéde I'énergie associée a une dislocation vis
située a une distance de la surface libre égale a I'épaisseur t; du film. Les
auteurs considerent ici le cas des dislocations vis car ce caractere correspond
a une énergie de ligne plus faible que dans le cas des dislocations a
caractere coin ou mixte.

Pour comparer cette énergie a I'énergie élastique par unité de surface
donnée par l'équation (1), il convient de ramener I'énergie par unité de
longueur de dislocation a une énergie par unité de surface. Pour cela, People
et Bean attribuent & la dislocation une "largeur" égale a environ 4 b (ou b est
est le vecteur de Burgers). L'énergie de ligne d'une dislocation vis s'écrit :

2
E—-u1b n (5)
' 4n b

ou 4 et ty sont le module de cisaillement et I'épaisseur de la couche.
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L'énergie par unité de surface associée a la dislocation vis s'écrit par
conséquent :

- E, u1b2 It1 ©
pEFRT = W
4b g /21a, P

ou a4 est la parametre de maille de la couche.

L'égalité des deux énergies Eg et Ep conduit a la relation désaccord
paramétrique f - épaisseur critique t4. :

1'V1 b2 1 tye
t1c= " —2-|n—b— (7)
+V1 16K\/§a1 f

llI-2-3 Approche de Matthews [16,17]

Dans ce modele, Matthews suppose I'existence d'un réseau carré de
dislocations de "misfit" situé a l'interface couche / substrat. Ces dislocations
sont de caractére coin et leur vecteur de Burgers b est paralléle a l'interface.
De plus, ces dislocations sont supposées ne pas interagir.

Si la contrainte induite par la désadaptation est partiellement relaxée par
les dislocations, la distance moyenne p entre deux dislocations paralléles est:

b
2 et 8
P 0 (8)

ou f = (a4 - ag)/a est le désaccord maximal et € est |la partie de ce désaccord
qui reste relaxe élastiquement.

Comme dans le modéle de Van der Merwe, Matthews calcule I'énergie par
unité de surface associée a une dislocation. Cette énergie vaut :

E'_E_EE (9)
D_p— |b

ou E; est I'énergie par unité de longueur de la dislocation coin située a une
distance t4 de la surface libre. E, s'écrit :

2
El—m[ln E +1] (10)
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L'énergie Ep associée au réseau bidimensionnel de dislocations s'exprime
simplement en fonction de E'p (dans I'hypothése ou les dislocations
n'interagissent pas) :

Ey=2E, (11)

On en déduit I'expression de I'énergie Ep :

kb t
ED=(f‘€)m[‘n[B—j+1] (12)

L'énergie totale E associée a I'hétérostructure vaut :

E= EE + ED
Détermination de I'épaisseur critique

La structure est supposée prendre un état d'énergie minimale caractérisee
par une valeur €., solution de I'équation :

—=0 (13)

€min S'€crit :

Y
€ =-_—_—[ln(—)+1] (14)
gt (1+v,) b
A l'épaisseur critique, juste avant que la premiére dislocation n'apparaisse,
€min Prend la valeur f. La relation épaisseur critique - désaccord parametrique
se déduit alors de I'expression précédente et s'écrit :

b 1 te
t1c=m'f—{:ln(FJ+1] (15)

Les résultats observés expérimentalement sont généralement en
désaccord avec les modeles proposés. L'origine de ce désaccord avancée
par Matthews et al. [5], est la présence de forces de Peierls importantes
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notamment dans les matériaux a structure sphalérite ou diamant. De plus ces
modeles ne prennent pas en compte différents paramétres intervenant dans la
formation méme de la dislocation de désadaptation de réseau, a savoir la
nucléation et le glissement de celle-ci jusqu'a l'interface.

-3 Modéles dynamiques

Pour rendre compte de la formation des dislocations de désadaptation de
réseau, trois types de sources sont habituellement proposeés (Figure lll-1) :

- Les dislocations de "misfit" sont obtenues par réplique des dislocations de
croissance existant dans le substrat (figure lll-1-a). Dans cette hypothése
émise & l'origine par Matthews [5], la dislocation répliquée se courbe sous
I'effet de la contrainte induite par la désadaptation et s'allonge dans
l'interface, permettant ainsi la relaxation.

- Les dislocations de "misfit" sont obtenues par nucléation homogene de
demi-boucles de dislocations (figure lll-1-b). Ce type de nucléation nécessite
la mise en jeu de contraintes importantes.

- Enfin, les dislocations sont obtenues par nucléation hétérogéne de demi-
boucles de dislocations a partir de concentrations locales de contraintes
(figure lll-1-c). Ces demi-boucles, générées pour relaxer partiellement la
contrainte locale, peuvent ensuite se développer jusqu'a l'interface substrat /
couche, sous l'effet de la contraine induite par la désadaptation.

La génération de dislocations de "misfit" a pu étre mise en évidence
expérimentalement. Des observations couplées en topographie par rayons X
et en EBIC (Electron Beam Induced Current) [18] ont montré que le
mécanisme basé sur la réplique des dislocations du substrat opeére
effectivement. De méme, des observations métallographiques récentes [19,20]
effectuées dans le systeme GeSi / Si, ont mis en évidence des sites de
nucléation hétérogéne. Ce résultat a été également obtenu par des
observations en microscopie électronique en transmission qui ont mis en
évidence la relation entre dislocation de misfit et un défaut complexe
particulier au systeme GeSi / Si [21].

Nous développons maintenant les modeles d'épaisseur critique basés sur
ces différents modeles de nucléation. Etant donnée I'hypothése méme sur
laquelle reposent ces modeéles, a savoir que les dislocations de "misfit" sont
obtenues par glissement de dislocations préexistantes, les propriétés
plastiques et les propriétés de glissement des dislocations doivent étre prises
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en compte. Rappelons enfin que dans ces modéles les structures sont, comme
dans le cas des modéles dits "statiques", considérées a I'état d'équilibre
thermodynamique.

couche ) Mﬁﬂﬂ?ﬂs .
Densités de dislocations
/ dans le substrat

substrat faibles

Nucléation homogéne
( ( Ez 7 7 peu efficace a faible
contrainte (énergie de

nucléation trop importante)

w Nucléation hétérogen
\ J a partir de défauts
( précipités, concentrations
de contraintes )

Figure Il-1: Les différents modes de formation de dislocations de
désadaptation de réseau habituellement proposés

11I-3-1 Modéles de Matthews

III-3-1-1 Le ler modéle de Matthews [5]

Matthews et al. ont proposé un mécanisme de formation de dislocations
de désadaptation de réseau décrit sur la figure 11I-2.
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Figure Il-2 : Formation d'une dislocation de désadaptation de réseau a
partir d'une dislocation de croissance répliquée dans la
couche

a-t;<tp

b-ti=tic:Fe=TF(

Fe : Force de Peach et Kohler résultant de [a
contrainte induite par [a désadaptation

F(: Tension de ligne

a b c

En cours d'épitaxie, les dislocations de croissance existant dans le
substrat se répliquent dans la couche jusqu'a la surface libre de I'echantilion
(figure lll-2-a). Sous l'effet de la contrainte induite par la désadaptation, la
dislocation se courbe dans l'interface (figure IlI-2-b). Enfin, un segment de
dislocation se forme dans linterface consécutivement au glissement de la
dislocation dans la couche (figure lll-2-c).

Dans la configuration de la figure Ill-2-b, la dislocation est soumise a deux
forces :

- la premiére force, Fg, résulte de la contrainte induite par la
désadaptation.

- la seconde, F), est la tension de ligne.

Ces deux forces agissent en sens opposé. La force F¢ se calcule a I'aide
de I'expression de Peach et Kohler [22] :

. =2u1 (1+v,)

€

t,cosAbf (16)

1-v1

Dans cette équation, I'expression simplifiée de la contrainte (ne tenant pas
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compte du rayon de courbure de la structure (voir chapitre I1)) a été utilisée, a
savoir :

2p, (1 +v,)

c= f (17)

1-v1

ou u, et vy sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson du matériau de la couche et t1 I'épaisseur de celle-ci. b est le vecteur
de Burgers et f la désadaptation. A est I'angle entre la direction de glissement
et la direction du plan d'interface qui est perpendiculaire a l'intersection du
plan de glissement avec l'interface. Cet angle traduit le fait que c'est la
contrainte résolue dans le pian de glissement qui agit sur la dislocation.

La tension de ligne F; s'exprime simplement :

! b? t
F,=m(1 v, cosze)[ln (é}n] (18)

ou @ est l'angle entre la ligne de dislocation et le vecteur de Burgers.La
courbure de la dislocation peut étre observée lorsque la force Fg est suffisante
pour vaincre la tension de ligne. L'épaisseur critique a partir de laquelle les
dislocations s'allongent dans linterface est donc I'épaisseur pour laquelle les
deux forces sont égales. Ceci conduit a la relation épaisseur critique tq. -
désaccord paramétrique f :

2

b(1-v,cos"8) 1 t

t, = ’ -[ln(-’f)n] (19)
8n(1+v,)cosh f b

Remarque : Si on replace la configuration de dislocations coin a la base de
I'approche énergétique de Matthews décrite au paragraphe IlI-2-3, les angles
8 et A prennent respectivement les valeurs 90° et 0°. En reportant ces valeurs
dans l'expression de I'épaisseur critique (équation 19), le résultat obtenu est
identique & celui du paragraphe 1lI-2-3. Ceci s'explique par le fait que les deux
approches de Matthews sont équivalentes. En effet, la condition du
paragraphe 11-2-3, d (E¢ + Ep) / de = 0, traduit le fait que I'énergie totale ne

varie pas avec &, par conséquent, le travail W nécessaire pour allonger la
dislocation d'une longueur di dans linterface, est nul. Si F est la force totale
agissant sur la dislocation, la relation W = [ F.dl = 0 implique que F = 0.
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IIT -3-1-2  2éme modéle de Matthews [17,22]

L'observation aux interfaces de densités de dislocations trés largement
supérieures aux densités contenues dans les substrats met en évidence que
le mécanisme basé sur la réplique des dislocations n'est pas le seul a opérer.
Matthews et al. [17] ont alors proposé un mécanisme de formation de
dislocations de désadaptation de réseau a partir de demi-boucles émises
depuis la surface (figures lll-1-b et c).

e " X T L N\ OT )

substrat

b c
Figure llI-3 : Formation d'une dislocation de désadaptation de réseau
partir de [a nucléation superficielle dune demi-boucle de

dislocation

La difficulté de ce mécanisme réside dans la formation de demi-boucles
suffisamment grandes pour qu'elles puissent se développer sous l'effet de la
contrainte induite par la désadaptation. Les résultats d'études effectuées sur
la nucléation des boucles de dislocations [24], suggérent que la nucléation
homogéne de demi-boucles stables est improbable a moins que la
désadaptation ne soit elle-méme importante. Par contre en présence de fortes
contraintes localisées, la nucléation peut s'opérer méme a faible
désadaptation.

Une fois la nucléation de la demi-boucle effectuée (figure I1-3-a), cette
derniére peut se développer sous l'effet de la contrainte induite par la
désadaptation de réseau, jusqu'a l'interface (figure 1l1-3-b). La dislocation de
"misfit" se développe alors parallélement a l'interface par glissement des bras
latéraux vers les bords de I'échantillon (figure IlI-3-c).

Matthews et al. [22] ont proposé un modele d'épaisseur critique base sur
ce mécanisme. Lors du développement de la demi-boucle, les énergies mises
en jeu sont les suivantes:

-E; est I'énergie d'une demi-boucle de dislocation semi-circulaire [24] :

E|=H1 ZZR(?:::J[", (?)-2} (20)

ou W4, V4, et b ont été définis précédemment et R est le rayon de la boucle.
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- E¢ est I'énergie de contrainte relaxée par la demi-boucle :

1+v

1}fbcoskcosq> (21)

1-v1

2
ET =n R u, [
ou f est la déformation maximale, ¢ est I'angle entre la surface de la couche et

la normale au plan de glissement et ou A est défini comme dans le cas de la
dislocation de croissance.

- Eg est I'énergie de surface de la marche créée par le passage de la
dislocation :
E.=2Robsina (22)
ou o est 'énergie de surface ( o = ub/8 ) et o I'angle entre le vecteur de
Burgers et la ligne de dislocation.

- Ey, dans le cas d'une boucle dissociée, est I'énergie de faute
d'empilement :

ou vy est I'énergie par unité de surface de faute d'empilement.

L'énergie totale E(R) associée a la demi-boucle de rayon R est :

E(R)=E+E +E+E, (24)

Cette énergie augmente avec R et passe par un maximum pour une valeur
de R; telle que dE(R) / dR = 0. L'énergie maximale E(R;) correspond &
I'énergie d'activation nécessaire & la création d'une demi-boucle stable. Le
rayon critique R, est alors :

2
Kb R
1—8-(2-\11) In(%—) +26(1-v,)bsina
R =
° m(2u, (1+v,)fbcosicos ¢-y(1-v,)

Lorsque I'épaisseur de la couche projetée dans le plan de glissement de la
demi-boucle est inférieure a ce rayon critique, la nucléation ne peut pas avoir
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lieu. Par conséquent, I'épaisseur critique est :

t,c=HR.C080 (26)
Remarque : Si la boucle n'est pas dissociée et qu'on ne prend pas en compte
I'énergie Eg, I'expression de I'épaisseur critique devient :
b(1-v./2) 8t
ty, = 1 n| —2 (27)
- 8n(1+v)cosrf \bcoso

Ce résultat est voisin de celui obtenu dans le cas de la courbure a
Iinterface de dislocations de croissance (1¢f modéle de Matthews; équation
19).

Ce modéle d'épaisseur critique basé sur la formation de dislocations de
"misfit" & partir de demi-boucles a été depuis repris par d'autres auteurs qui
ont apporté quelques nuances a l'approche faite par Matthews et al.

Il -3-2 Modéle de Van de Leur et al. [25]

Van de Leur et al. ont repris le 2éme modéle de Matthews en négligeant
I'énergie de dissociation et en introduisant un terme Eg qui correspond &
I'entropie d'une demi-boucle de dislocation de rayon R :

R
Ee~-36k Trg (28)

ou kg est la constante de Boltzmann et T la température absolue.
L'énergie totale s'écrit :

E(R)=E + ET +E +Eg (29)

Van de Leur définissent également une énergie d'activation correspondant
au maximum de I'énergie E(Rmax) (figure Ill-4). La différence principale entre
le modele de Van de Leur et al. et celui de Matthews se situe au niveau de la _
définition du rayon critique R.. En effet dans le cas de Van de Leur et al., R¢
est le rayon (supérieur & Rpgx) pour lequel I'énergie associée a la demi-
boucle est nulle (figure 11i-4).
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0 > R
Rmax

Eigure Il-4 :  Variation de [énergie associée & une boucle semi-circulaire
dans son plan de glissement en fonction du rayon R_
Emay est [énergie dactivation
R, est le rayon critique de a boucle. Daprés Van de Leur [24]

Ces auteurs considérent en effet que tout état d'énergie associé a une
demi-boucle de rayon R < R, ne correspond pas & un état d'énergie minimale
qui est celui d'une structure sans dislocation c'est-a-dire pour R=0. Une
boucle peut donc se développer jusqu'a l'interface si elle peut atteindre le
rayon critique pour lequel I'énergie qui lui est associée est de nouveau nuile.
Dans ce cas, le rayon critique est donné par I'expression :

VBb(2-v)) 4 [In(saﬂc]-z]

Ry T b

= 30
c 8rn(1+v,) f (30)

ou a est un terme tenant compte de I'extension du coeur de la dislocation
(o=4).

Cette expression est établie dans le cas de matériaux cristallisant dans la
structure sphalérite ou diamant. L'épaisseur crtique correspondante est :

Les valeurs numériques obtenues a partir de cette expression sont
approximativement doubles de celles données par le modéle de Matthews.
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l-3-3 Modéle de Marée et al. [7]

Marée et al. se sont placés dans le cas particulier de ['épitaxie de
matériaux semiconducteurs élémentaires IV ou semiconducteurs llI-V afin
d'utiliser les propriétés connues des dislocations dans ces matériaux. Les
auteurs s'appuient également sur les résultats des observations des
dislocations de désadaptation de réseau; a savoir que ce sont en général des
dislocations a 60° dont le vecteur de Burgers est incliné a 45° de l'interface.
De plus, ils se placent dans I'hypothése ou les boucles de dislocation
nucléées en surface sont dissociées. Dans ce cas, l'ordre des dislocations
partielles est déterminé par I'état de tension (a{< ag) ou de compression (a{>
ag) de la couche.

Si la couche est en tension, la partielle a 90° est générée en premier. La
force agissant sur celle-ci étant le double de celle agissant sur la partielle a
30°, le mouvement des partielles est considéré comme étant décorrélé. On
obtient alors une énergie d'activation correspondant a une demi-boucle de
dislocation partielle de rayon R,. Cette énergie d'activation s'écrit :

Iy b5 (1-v,/2) [ (a RCJ }
E..=R. In -1 (32)
' 8(1-v,) b
avec
1 My b2 [1-(v,/2)] |: (a ch }
.= In{—=|+1 (33)
tbhty 4n(1-v,) b

ou by est le vecteur de Burgers de la dislocation partielle et b celui de la
dislocation parfaite. t est la contrainte induite par la désadaptation résolue

dans le plan de glissement de la dislocation partielle et y est 'énergie de faute
d'empilement.

Inversement, si la couche est en compression, la dislocation partielle a 30°
est générée en premier. La force agissant sur celle-ci étant moitié de celle
agissant sur la dislocation partielle de queue (partielle a 90°), le mouvement
des deux partielles est dans ce cas corrélé. L'énergie d'activation de la demi-
boucle dissociée de rayon R’ s'écrit alors :

2 +
, ,u1bp(1-v1/2)[ (aRC) 1}
E.c=R In| — |- 5 34
a,cC C 8(1'\’1) b 2 ( )
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avec

. u1b§(1-v1/2)[| (aﬂ;) 1] ; . s
c=1t1:b 2(1'V1) n b + +n (Y+T p) ( )

ou d est la largeur du ruban de faute d'empilement qui sépare les deux
dislocations partielles. Le calcul des forces agissant sur les dislocations
partielles permet de déterminer la distance d d'équilibre; celle-ci est donnée
par:
2
Ky by (1-v,/2) 1

d= (36)
4m(1-v,) Y+ T.by

Pour déterminer I'épaisseur critique, Marée et al. utilisent une approche
similaire a celle de People et Bean [8, 9], c'est-a-dire qu' ils comparent
directement les énergies d'activation a I'énergie élastique emmagasinée dans
la couche. Pour ce faire, ils raménent ces énergies a des énergies par unité
de surface. Les énergies d'activation sont alors divisées par une surface de
largeur 5b et de longueur R; (ou R'c). L'égalité entre ces valeurs et I'énergie
surfacique donnée par I'équation (1) conduit aux expressions des épaisseurs
critiques :

t

by (1-v,/2) 1 [ I (a R,
c™ | M
© 160 /31 +v) P b

J- 1] pour une couche en tension (37)

. b (1-v,2) aR.) 1
t,.= —1 In -—| pour une couche en compression (38)
1c f2 b 2

80 V3 (1+v,)

Pour que la nucléation des demi-boucles puisse s'opérer, il existe une
condition sur I'épaisseur t1 du film; la couche doit étre suffisamment épaisse
pour contenir la demi-boucle de rayon R (ou R'c). Ceci se traduit par :

t, 2R, (ou R,)cos ¢ (39)

lll-3-4 Modéle de Sharan et al. [26]

Comme dans les modeles précedents, Sharan et al. se basent sur
I'nypothése que la nucléation d'une dislocation de désadaptation de réseau
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est contrélée par une énergie d'activation. La nucléation a lieu lorsque
I'énergie élastique E; emmagasinée par unité de surface est supérieure a
I'energie d'activation associée a la dislocation de "misfit". Pour déterminer
cette énergie, Sharan et al. ont repris les résultats de Jagannadham et
Marcinkowski [27,28]. La surface libre de la couche est modélisée par un
double réseau de dislocations coin et vis (figure 1lI-5).

[111]

z
surface libre ‘ plan de glissement
0

I—N—I— A
T T T T TIT T

couche : d
S 1,

1 . » 1
GXX <SXX
substrat \ interface
Figure Il-5 : Configuration de dislocations dans le cas du modéle de
Sharan et al. [26]

Les contraintes 070(1 sont les mémes que celles calculées

aw chapitre I1I.

lls considerent alors une dislocation a une distance d de la surface.
L'énergie E, associée a cette configuration se décompose en deux termes :

E =E,+E (40)

ou E,, est le travail nécessaire pour introduire une dislocation de
désadaptation de réseau et ou Ej; , seif €St 1a somme des énergies de ligne
des dislocations et de toutes les énergies d'interaction. L'énergie E, passe
par un maximum qui correspond a I'énergie d'activation E,. L'égalité entre E,
et Eg, I'énergie élastique, correspond a I'épaisseur critique. Les résultats
obtenus par ce modéle sont trés voisins de ceux déterminés a partir du
modeéle de Matthews.

int + self

lll-4 Cas des structures multicouches

Le probleme de la détermination de I'épaisseur critique des structures
multicouches a été étudié principalement dans le cas des superréseaux.
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L'accomodaﬁon d'un superréseau peut se faire de trois fagons (figure IlI-6) :

- le superréseau est parfaitement contraint (figure 1ll-6-a)

- la relaxation plastique a lieu au niveau de chacune des interfaces
(figure 111-6-b)

- la relaxation plastique ne se manifeste qu'au niveau de l'interface
substrat / superréseau (figure 1ll-6-c)

Ces considérations conduisent a définir deux épaisseurs critiques. La
premiére épaisseur critique, t¢4, qui correspond au cas de la figure 11I-6-b, est
définie pour chaque couche contrainte composant le superréseau. Dés que
cette épaisseur est dépassée, il apparait des dislocations & chaque interface.
Ce sont Matthews et Blakeslee [6] qui ont, les premiers, proposé ce type de
modéle d'épaisseur critique. '

a b c

Eigure IlI-6 : Les 3 états de contrainte possibles d'un superréseau
a- le superréseau est parfaitement contraint
b- relaxation partielle au niveau de chaque interface
c- relaxation partielle & linterface substrat / superréseau
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La seconde épaisseur critique, t.», qui correspond au cas de la figure lll-6-c,
est définie pour I'ensemble des couches constituant le superréseau. Méme si
I'épaisseur de chacune des couches contraintes est inférieure a I'épaisseur
critique tyq, il peut apparaitre des dislocations a [linterface substrat /
superréseau lorsque [‘épaisseur totale du superréseau est supérieure a
I'épaisseur critique tqo.

Ill-4-1 Détermination de l'épaisseur critique t.q
Matthews et Blakeslee ont adapté au cas des superréseaux, le modéle

d'épaisseur critique décrit au paragraphe 111-3-1-1. lis ont ainsi trouvé une
épaisseur critique :

2

b 1-v1cose[ (tm) ]
t,= in|{— |+1 41
“1727mf(1 4+v,)cosA b 1)

Cette épaisseur critique est 4 fois plus grande que dans le cas d'une
couche simple (équation 19). Ceci s'explique de la maniére suivante :

- la moitié de ce facteur 4 provient du fait que la déformation
élastique d'une structure multicouche est répartie entre toutes les
couches : la moitié des couches se trouve en compression alors que
l'autre moitié se trouve en tension.

- la seconde moitié de ce facteur 4 est due au fait que chaque
dislocation du substrat répliquée dans la couche donne deux
dislocations de "misfit" au lieu d'une seule dans le cas d'une couche
simple (figure llI-7)

@9:vo) L& k

(@g:vo) i { (

a b c

Figure Il-7 : Formation des dislocations de désadaptation de réseau par
réplique des dislocations de croissance du substrat (couche
de paramétre a; entre deux couches de paramétre ap).
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l-4-2 Détermination de |'épaisseur critique 1.,

Hull et al. [29] assimilent le superréseau a une couche unique. Ce
superréseau peut donc étre épitaxié sans dislocations lorsque les deux
conditions suivantes sont réalisées :

- chaque couche contrainte du superréseau a une épaisseur
inférieure a I'épaisseur critique correspondant a la croissance d'une
couche unique.

- I'épaisseur totale du superréseau est inférieure a I'épaisseur
critique t.o : cette épaisseur est calculée a l'aide d'une
désadaptation moyenne donnée par :

Zeiti
i

£ =

m zti

ou g; et t; sont le desaccord parametrique et I'épaisseur de la couche i.

(42)

ll-5 Vérification expérimentale des modéles

Les techniques expérimentales de détermination des épaisseurs critiques
ayant pour but de caractériser le début de la relaxation plastique, elles
s'attachent a mettre en évidence la présence de dislocations de "misfit", soit
directement par imagerie {(microscopie électronique, topographie par rayons
X, photoluminescence, cathodoluminescence, EBIC ...), soit indirectement par
observation de I'effet de ces dislocations sur certaines propriétés des
matériaux constituant I'hétérostructure (Effet Hall, double diffraction RX,
diffusion Raman, RHEED ...).

Des vérifications expérimentales des modeéles d'épaisseur critique ont
surtout été realisées sur les systemes Siq.,Gey / Ge et GayIn,As / GaAs. La
figure 11I-8 présente les résultats expérimentaux obtenus dans ce dernier
systeme pour une couche simple ainsi que les courbes composition -
épaisseur critique obtenues par les principaux modéles présentés au début
de ce chapitre. On remarquera tout d'abord une trés grande dispersion des
résultats expérimentaux, dispersion qui peut étre expliquée en partie par les
différences de résolution des techniques expérimentales utilisées [10] : les
valeurs les plus élevées de I'épaisseur critique sont obtenues avec les
techniques ayant une faible résolution (par exemple diffraction RX et
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photoluminescence).

A
105t1C( )

Kamigaki et al. (R.X.); {30]
Orders et al. (R.X.); [31]
Orders et al. (P.L.); [32]
Gal et al. (P.L.); [33]

Laidig et al. (R.X.); [34]
Fritz et al. (Effet Hall); [35]
Nakao et al. (RHEED); [36]
Price (RHEED); [37]

XX ¢+mH@E ¢Q0

10 0 f~tr———r———r—r—r——rr————————p—r—r——r———r—— X
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30
Figure I1l-8 : Valeurs expérimentales et théoriques des épaisseurs

critiques en fonction de [a composition x dans la cas dune
couche simple Gaj.x Iny As sur substrat GaAs.

Les courbes en trait plein correspondent aux valeurs
théoriques déterminées d partir des modéles présentés au
début de ce chapitre.

Courbe 1: Modéle de van der Merwe (équation 4)

Courbe 2: Modéle de People et Bean (équation 7)

Courbe 3: Modéle de Matthews (équation 19)

Courbe 4: Modéle de van de Leur et al. (équation 30)

Courbe 5: Modéle de Marée et al. (équation 38)

Le fait de tenir compte de la sensibilité de la technique utilisée ne permet
pas cependant de rendre compte de toutes les mesures expérimentales a
l'aide d'un seul modéle, ce qui suggére que toutes les structures observees
n'étaient pas obligatoirement & I'équilibre thermodynamique. Nous examinons
donc dans le dernier paragraphe linfluence de la cinétique de la relaxation
plastique sur I'observation des dislocations de désadaptation de réseau.
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llI-6 Epaisseur critique et métastabilité

C'est dans le systéme Ge,Siy., / Si qu'a été mis clairement en évidence le
phénomeéne de métastabilité [38] : des couches ou des superréseaux ont été
préparés a basse température (500 - 550°C), sans dislocation et avec des
épaisseurs nettement supérieures aux épaisseurs critiques prévues par les
modeles d'équilibre thermodynamique. Ces structures sont bien instables car
elles relaxent lorsqu'on les recuit @ une température supérieure a la
température d'épitaxie.

Tsao et al. [11] ont ensuite proposé une explication phénoménologique de
ce phénoméne de métastabilité. lls ont repris pour cela I'hypothese de
Matthews selon laquelle les dislocations de croissance se trouvent soumises
a deux forces : la tension de ligne et la force résultant de la contrainte induite
par la désadaptation de réseau. A la différence entre ces deux forces
correspond une contrainte d'exces :

_h [2(1+v1)f-—1—(1-v100525)

4
1-v, 2m )

O-GXC

In (4 t,/b) ]
t,/b

C'est cette contrainte d'exces qui permet d'évaluer le degré de
métastabilité de I'hétérostructure : selon Tsao et al., les dislocations de "misfit"
ne peuvent étre observées que lorsque cette contrainte d'excés est supérieure
a une contrainte critique qui ne dépend que de la structure considérée et de la
température.

On peut alors définir deux courbes d'épaisseur critique en fonction du
désaccord paramétrique (figure 11-9).

-La premiéere courbe (G,,.=0) correspond dans le cas de cette figure
au critéere de stabilité de Matthews.

-La seconde courbe (Gg,.=0;) correspond & la valeur critique de la
contrainte d'exces a partir de laquelle la relaxation plastique est
effectivement observée.

La zone comprise entre ces deux courbes définit donc les conditions dans
lesquelles on peut réaliser des structures métastables.
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Eiqure Il -9 : Diagramme désadaptation - épaisseur de couche
Cas du systéme GeySij.x / Si daprés Tsao et al. [11]
(Température dépitaxie : 494°C)
La courbe 1 correspond & une contrainte dexcés nulle
La courbe 2 correspond & une contrainte dexcés >0
- Les points expérimentaux, ® correspondent & des structures
qui n'ont pas relaxé
- Les points expérimentaux, O correspondent @ des structures
présentant des dislocations de misfit

Deux contributions peuvent étre avancées pour expliquer l'origine
physique de cette contrainte critique :

- dans le cas des semiconducteurs llI-V de structure sphalérite pour
lesquels des frottements de réseau importants s'opposent au
glissement des dislocations , les dislocations de croissance ne
peuvent se courber dans l'interface et donner naissance aux
dislocations de "misfit" que si les frottements de réseau sont vaincus
grace a l'existence d'une contrainte d'excés suffisamment
importante.
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- La seconde contribution est liée au probleme de nucléation des
dislocations. Cette contribution est probablement plus importante
que la précédente car les structures métastables ont surtout été
observées dans les hétérostructures Ge, Siy., /Si qui présentent peu
de dislocations de croissance et pour lesquelles le probléme de
nucléation des dislocations est prédominant. Au contraire, les
structures meétastables sont plus rarement observées dans les
systemes & base de GaAs (avec Gaq.xInyAs par exemple) dans
lesquels les dislocations de croissance sont plus nombreuses.

Ces phénoménes de glissement et de nucléation des dislocations étant
activés thermiquement, on comprend pourquoi la contrainte critique d'excés
dépend fortement de la température. C'est pourquoi Tsao et al. proposent de
raisonner en termes de contrainte critique dépendant de la température plutét
qu'en termes d'épaisseur critique dépendant du désaccord paramétrique.
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1V-1 Conditions d'étude en Microscopie Electronique en

Transmission
IV-1-1 Préparation des lames minces

Pour nos observations, deux types de lames minces ont été préparées, a
savoir:

- des échantillons amincis sur la tranche ( "cross-section” )
- des échantillons amincis parallélement aux interfaces ( "plan-view" )

Ces deux types de lames minces peuvent donner des résultats
complémentaires. En effet dans le premier cas, le faisceau d'électrons étant
paralléle aux interfaces, I'observation fournit des renseignements sur les
inhcmogénéités de structure ou de composition dans I'épaisseur. Cette
observation permet en outre de localiser les défauts par rapport aux
interfaces. Dans le second cas, le faisceau d'électrons étant perpendiculaire
aux interfaces, on révéle alors la répartition des défauts parallélement a ces
interfaces. L'association de ces deux méthodes permet d'obtenir une
représentation tridimensionnelle de la répartition des défauts.

IV-1-1-1 Préparation déchantillons gmincis sur [a tranche

Les différentes étapes de la préparation de ce type de lames minces sont
représentées sur le schéma de la figure 1V-1.

La premiére étape consiste a prélever sur la plaquette par clivage ou
découpe 4 la scie & fil, deux morceaux d'environ 6 mm x 2,5 mm (figure 1V-1-a)
qui seront ensuite collés face épitaxiée contre face épitaxiée a l'aide d'une
colle Torr Seal (Varian) (figure IV-1-b).

L'assemblage est ensuite découpé a l'aide d'une scie a fil, en morceaux
d'environ 500 um d'épaisseur (figure IV-1-c). Ces morceaux sont alors placés
a l'intérieur de petits tubes de laiton disposés dans un moule en prenant soin
de bien poser les échantillons sur la tranche (figure IV-1-d). Les dimensions
des tubes sont de 2,5 mm pour le diamétre intérieur et de 3 mm pour le
diameétre extérieur ce qui correspond a la dimension d'une grille de
microscopie électronique.
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Figure IV-1:  Les dfférentes étapes de [a préparation de lames amincies
par [a tranche
a- clivage & partir de (a plaquette
b- collage des faces épitaxiées [une sur [autre
c- découpe des échantillons
d- positionnement des échantillons avant enrobage

L'ensemble est ensuite enrobé dans une résine de type araldite (ESCIL
araldite CY 230 - durcisseur HY 956). Le durcissement est obtenu en 20
heures a température ambiante. Lors de cette étape, il est important d'éviter la
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présence de bulles dans ia résine au niveau des échantillons.

Une fois durci, le bloc de résine est démoulé, puis abrasé mécaniquement
sur la face supérieure afin d'obtenir une surface plane paralléle a la face
inférieure ou se trouvent les échantillons.

by

La face inférieure est alors polie a l'aide de papiers abrasifs de
granulométries 15 et 5 um puis avec des pates diamantées de granulométrie
3 puis 1/4 um jusqu'a I'obtention d'une surface parfaitement polie. Toutes les
phases du polissage sont contrélées au microscope métallographique.

Lors du polissage de la deuxieme face, I'abrasion s'effectue jusqu'a ce que

I'échantillon atteigne une épaisseur d'environ 60 um, puis terminée de la
méme maniere que l'autre face.

Les échantillons sont alors décollés dans du toluéne; en retirant le film de
résine situé autour des couronnes de laiton, on obtient un échantillon de 3 mm
de diameétre qui peut étre directement collé sur une grille de microscopie
électronique.

IV-1-1-2 Préparation de lames amincies parallélement auy interfaces

Les échantillons sont abrasés uniquement cété substrat de fagon a

ramener leur épaisseur a environ 60 um. Les opérations de polissage sont
réalisées de la méme maniére que pour les lames amincies sur la tranche.
Les échantillons sont ensuite découpés en rectangles de dimensions 1,4 x 2,3
mm2 puis collés sur des grilles de cuivre.

IV-1-1-3 Amincissement ionique

Les lames, une fois préparées par une des deux méthodes précédentes,
sont amincies par bombardement ionique sur un amincisseur Gatan 600. La
tension accélératrice des ions d'argon est de 4,5 kV pour les échantillons a
substrat GaAs et de 5,5 kV pour les échantillons a substrat InP. L'angle
d'inclinaison du faisceau d'ions par rapport au plan de la lame varie de 12 a
15°.

L'amincissement des structures avec substrat InP est effectué avec un
refroidissement & l'azote liquide du porte-échantilion. Ce refroidissement
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permet de minimiser I'échauffement de la lame et d'éviter ainsi la formation de
gouttelettes d'indium en surface, ce qui rendrait la lame mince difficilement
observable en microscopie électronique.

L'amincissement est effectué sur les deux faces pour les lames amincies
sur la tranche. Par contre pour les lames amincies parallelement aux
interfaces, I'amincissement se fait uniquement du cété du substrat afin de
préserver les couches et les interfaces ou se situent les défauts. C'est
pourquoi cette méthode ne peut s'appliquer que lorsque I'épaisseur totale des
couches n'excéde pas 5000 A, épaisseur au-dela de laquelle le matériau
n'est plus suffisamment transparent aux électrons.

Une observation en microscopie optique en transmission des lames une
fois amincies permet de déterminer les zones de [‘échantillon qui seront

transparentes aux électrons; en effet celles-ci se trouvent egalement
transparentes a la lumiéere visible.

IV-1-2 Observation _en microscopie électronique

Les lames ainsi préparées sont étudiées dans un microscope électronique
JEOL 200 CX opérant a une tension accélératrice de 200 kV.

IV-1-2-1 Orientation des lames minces dans [e microscope

Lors des observations, les orientations des échantillons par rapport au
faisceau d'électrons. sont les suivantes:

- pour les amincissements sur la tranche, le plan moyen de la lame
est de type {110} ;la direction des électrons est prise suivant [110]
(figure IV-2-a)

- pour les amincissements réalisés paralléelement aux interfaces, le
plan moyen de la lame est de type {001}; la direction des électrons
dans ce cas est [001], c'est-a-dire que le coté épitaxié correspond &
la face d'entrée des électrons (figure IV-2-b).
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Figure IV-2:  Orientations des lames minces dans [e microscope, par
rapport au faisceau d électrons
a- cas des échantillons amincis sur (a tranche
b- cas des échantillons amincis parallélement aux interfaces
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IV-1-2-2 technique du faisceau faible (weak beam)

Cette technique consiste a réaliser des images en champ noir avec une
réflexion g satisfaisant les critéres suivants [1,2] :

- aucune autre réfiexion ne doit étre en condition de Bragg
- 8¢ 20,07 nm-1
- Wg = tg Sg 25

Sg ettg sont respectivement 'écart & la position de Bragg et la distance
d'extinction.

Dans ces conditions, il est possible d'étudier des dislocations faiblement
dissociées. Les avantages de cette technique par rapport au champ clair ou
au champ noir sont les suivants:

- limage est plus fine (sa largeur est de l'ordre de 1,5 nm)
- l'image de la dislocation est trés proche de sa position réelle.

Les pius petites distances de dissociation que cette technique permet
d'étudier sont de l'ordre de 2,5 nm.

L'obtention de valeurs de sy suffisamment grandes peut se faire en se
plagant dans des conditions de diffraction (g,ng) ou n est proche d'un entier,
c'est-a-dire que l'on se place en condition de champ noir avec g, puis
I'échantillon est incliné de fagon a ce que la réflexion n.g soit presque en
condition de Bragg.

Dans ce cas I'écart a Ia position de Bragg est donné par :

2
sg=(n-1) l%

ou A est la longueur d'onde des électrons.

Les images que nous avons faites par cette technique ont été réalisées
dans des conditions ou n était proche de 4 ou 5.
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IV-2 Autres méthodes de caractérisation

IV-2-1_Microscopie optique

Des observations de morphologie de surface ont été réalisées sur les faces
épitaxiées des échantillons a l'aide d'un microscope optique (Zeiss) équipé
d'un dispositif interférentiel Nomarski.

Cette technique a de méme été utlisée pour observer les figures d'attaque.

IV-2-2 Qrientation par attaque chimique

Etant donne le caractére non-centrosymétrique des matériaux 1lI-V, il est
important de différencier les deux directions <110> du plan (001). Dans le cas
des échantillons épitaxiés sur substrat GaAs, ce résultat peut étre obtenu a
pantir d'une attaque chimique sur la face (001). La solution d'attaque est la
suivante:

59 CrO5 + 5 ml HF + 5 ml HCI + 10 ml H,O (désionisée)

Pour cette solution, la cinétique d'attaque est différente selon la nature des
plans {111} attaqués. Pour les plans de type gallium, la cinétique est lente; par
contre elle est rapide pour les plans de type arsenic. Ceci a pour
conséquence de créer des figures dont la géométrie dépend de l'orientation
du matériau [3,4].

Les figures d'attaque obtenues sur les faces {001} sont rectangulaires;
leurs cétés sont paralléles aux directions <110> .

Sur la face (001) le grand cété est paralléle a la direction [T10] ; sur la face
(001) il est parallele a la direction [110]. Ce résultat est illustré sur la figure
IV-3.

® [001]
— [110]

LI |
> Y
w l

[(110]

Figure V-3 : Orientation des figures d'attaque par rapport aux directions
<110>
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IV-2-3 Double diffaction des rayons X

Comme dans le cas de la simple diffraction, I'émission K, du cuivre est
utilisée. Celle-ci est formée d'un doublet de raies Ky;,Kyo de longueur d'onde
légerement différentes. En faisant diffracter ce faisceau une premiere fois sur
un cristal donné (du germanium par exemple), il est possible de séparer ces
deux raies et de ne conserver que la raie Ky;. Ceci permet alors d'obtenir un
faisceau sensiblement atténué mais paralléle et monochromatique. Ceci
procure & la double diffraction I'avantage d'une meilleure résolution que la
simple diffraction.

Les spectres de double diffraction des rayons X ont été réalisés au L.C.R.
Thomson a Orsay.
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V-1 Introduction

Le matériau ternaire Gaq.xIn,As adapté en parametre de maille a I'InP
(x=0,53) forme avec ce dernier un systéme trés prometteur dans les
applications hyperfréquences et surtout optoélectroniques (chapitre 1). Des
hétérostructures Gag 47Ing 53As / InP d'excellente qualité cristallographique
ont été produites par un grand nombre de méthodes de croissance, en
particulier par croissance en phase liquide [1] et par croissance en phase
vapeur par la méthode des organométalliques (M.O.C.V.D.) a pression
atmosphérique [2] ou a basse pression [3].

Sous beaucoup d'aspects, le systeme adapté InP / Gag 47ing 53As / InP
constitue un systéme quasi idéal, trés prisé pour I'étude de l'influence des
faibles contraintes sur les propriétés electroniques et optiques des
hétérostructures 1lI-V, simples puits, muiltipuits ou superréseaux lorsque la
couche active est de faible épaisseur, inférieure a 30 nm [4], lasers et surtout
photodétecteurs, lorsque I'épaisseur dépasse 100 nm [5]. La structure
photodiode est sans nul doute I'application antérieure la plus importante qui a
été faite de ce systéeme. L'épaisseur de la couche active Gag 47Ing 53As y est
de l'ordre de 1 &4 2 um. Les parameétres fondamentaux qui conditionnent les
performances d'un dispositif photodétecteur basé sur une telle structure
(rendement de conversion lumiére / courant) sont le niveau résiduel des
porteurs libres de la couche active qui doit étre inférieur a 1016 cm-3, et une
adaptation quasi parfaite qui évite la formation de dislocations de
désadaptation de réseau (chapitre lll). Lorsque ces derniéres sont localisées
dans la couche active, c'est-a-dire essentiellement aux interfaces, elles
constituent des piéges de recombinaison non radiatifs particuliérement
efficaces (paragraphe 1-4-3). Des piéges tout aussi efficaces sont constitués
par la présence d'impuretés résiduelies ou de complexes de défauts
ponctuels, tous hérités de la croissance et le plus souvent localisés a ces
mémes interfaces.

La structure InP / Gag 43lng 57As / InP de type photodiode est ainsi celle qui
a été de trés loin la plus étudiée sur ces deux aspects, avec un intérét
particulier porté a I'étude des interfaces directes InP / Gag 47Ing 53As ou
inverses Gag 47Ing 53As / InP pour lesquelles pratiquement toutes les
techniques de caractérisation, légéres ou lourdes, ont été mises en oeuvre. |l
existe de fait une littérature abondante sur ce sujet, que nous n'aborderons
pas ici.

Dans la présente étude, nous nous sommes précisément intéressés a la
caractérisation de structures Gaq.xInyAs / InP quasi-adaptées, de type
photodiode, schématisées sur la figure V-1.



122

InP ~1 pum

GalnAs 1,5a5um

inP1a2um

Substrat inP 300 pm

Figure V-1 : Structure type des hétérostructures gal_rfn&ﬂs (x=0,53) épitaxiées
sur substrat InP.

Ces structures ont été obtenues par croissance M.O.C.V.D. sous pression
réduite (paragraphe [-5). Elles ont été réalisées au Laboratoire Central de
Recherches de THOMSON-C.S.F. a Corbeville - Orsay. Ce sont pour la
plupart des structures d'étude, ayant pour but la recherche d'optimisation de la
qualité du matériau ternaire massif et des passages d'interfaces. Les
conditions de croissance ont été décrites par ailleurs [6]. Elles different
légérement pour le matériau binaire InP et pour le matériau ternaire
GaqIn,As adapté. Elles sont résumées, pour les parametres essentiels, dans
le tableau ci-dessous:

Parameétres de croissance InP Ga 0, 4;n 0753%
température de croissance (°C) ~ 600 ~ 600
Sources organomeétalliques TEI TEI/TEG
Débit PH 5 (cm3mn ) 400 /
Débit AsH (cm°.mn-1) / 85
Vitesse de croissance (A mn-1) 160 180
Dopant de type n SiH 4 SiH 4
Dopant de type p / DEZn

Paramétres de croissance significatifs pour [hétérostructure InP /

Gag 47Iny 53s.
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Les substrats utilisés étaient soit semi-isolants (dopés Fe), soit dopés de
type n (Se ou S) a une concentration de l'ordre de 1018 cm-3. La
désorientation par rapport a la surface (001) exacte était de I'ordre de 2° dans
la direction [011].

La réalisation du matériau ternaire est obtenue par simple commutation
des flux de phosphine et des flux d'arsine et de triéthylgallium. La vitesse de
passage des flux dans le réacteur (paragraphe I-5) assure des commutations
extrémement rapides, inférieures a la seconde. Ceci garantit des interfaces en
principe trés abruptes, compte tenu des vitesses de croissance du matériau
lui-méme. On notera que les passages d'interfaces InP / Gag 47Ing 53As et
Gag 47Ing 53As / InP ne mettent pas en jeu les mémes procédures de
changement des flux. Ces interfaces présentent a priori des différences dans
leur structure physicochimique, les atomes d'arsenic ayant tendance a
s'incorporer beaucoup plus facilement que les atomes de phosphore a la
température d'épitaxie, lors des commutations.

Ces structures ont montré d'une maniere générale d'excellentes qualités
morphologiques, électriques et optiques, systématiquement analysées par
des méthodes de caractérisation rapide (rayons X, profilage électrochimique,
effet Hall) et par photoluminescence [7].

Contrairement a la majorité des alliages I1lI-V, le matériau ternaire
Gag 47Ing 53As montre une forte dépendance du rapport de désadaptation
Aa/a avec le flux d'arsine et le rapport V / 11l des flux des éléments sources.
L'adaptation exacte est de ce fait délicate a réaliser. Ainsi que nous l'avons
montré au chapitre ll, la différence des coefficients de dilatation thermique
ajoute aussi une contribution systématique a I'écart de paramétre. Dans tous
les cas étudiés, la désadaptation observée était inférieure & 2.10-3. Sauf pour
des épaisseurs du matériau ternaire importantes (de 'ordre de 5 um et plus,
paragraphe V-2), les observations par microscopie électronique n'ont pas
permis de mettre en évidence la présence de dislocations de désadaptation
de réseau aux interfaces. Dans ce cas précis de la structure quasi-adaptée, la
microscopie électronique en transmission n'est évidemment pas l'outil adapté
a l'analyse de ce type de défaut et c'est pourquoi nous aborderons brievement
ce point au paragraphe V-2.

L'absence de dislocations aux interfaces et l'avantage d'analyser un
matériau ternaire épais, conduisant ainsi & une bonne séparation spatiale des
interfaces directes ou inverses, nous ont permis en revanche de mettre en
évidence, par microscopie électronique en transmission, des effets plus fins
lies a ces interfaces, franges et microprécipités, que nous avons pu analyser
en détail. Cette étude constitue 'essentiel de ce chapitre.
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V-2 Dislocations de désadaptation de réseau et épaisseur
critique

Peu d'études ont en général concerné les dislocations de désadaptation
de réseau dans la structure Gay.4InyAs / InP. Ainsi que nous l'avons évoqué
ci-dessus, la raison premiere vient essentiellement du fait que cette
hétérostructure a longtemps été élaborée dans sa forme quasi-adaptée
requise pour ses applications optoélectroniques. Une autre raison vient
également de ce que l'intérét technologique a surtout été focalisé sur Ia filiere
GaAs, beaucoup plus mature que la filiere InP (chapitre I). L'avenement des
structures pseudomorphiques (chapitre Ill) a amené un regain d'intérét a
'étude du systéme InP / Gay_«InyAs pour lequel quelques publications
récentes ont été proposées, soit dans le cas d'hétérojonctions simples [8,9],
soit dans le cas de structures multipuits contraints [10].

L'intérét du systéme InP / Gay.4In,As a composition x variable réside dans
le fait que la couche Gaq_,InyAs peut étre soit en tension, soit en compression
vis a vis du substrat (chapitre lil). Ceci permet une étude intéressante des
cinétiques de nucléation et de multiplication des dislocations dés lors que I'on
prend en compte leur dissociation (chapitre Ill). Dans le cas de structures a
couche simple Gajq.4InyAs, I'étude trés critique de la relation contrainte -
épaisseur critique conduite par Wagner et al. [9] dans le cas de couches en
compression, comparant les résultats expérimentaux avec les modéles
theoriques rappelés au chapitre lll, a mis en évidence une bonne corrélation
de ces résultats avec le modéle de Marée et al. [11] qui prend précisément en
compte la dissociation des demi-boucles nuclées a partir de sources
supetficielles.

La figure V-2 montre en superposition, la courbe théorique d'épaisseur
critique déduite du modéle de Marée et al., appliqué pour des différences de
parametre correspondant a la température d'épitaxie (600°C dans notre cas) a
laquelle sont nuclées les dislocations de désadaptation de réseau, et les
points expérimentaux des couples (épaisseur, parameétre (Aa/a), mesuré a
température ambiante) que nous avons étudiés. Nos propres observations par
microscopie électronique en transmission confirment que les points
expérimentaux situés au-dessus de la courbe de Marée correspondent a des
couches qui présentaient des dislocations de désadaptation de réseau a
linterface InP / Gay.xInkAs (x=0,53).
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Eigure V-2 : Relation épaisseur des couches, désadaptation mesurée

(Aa/a), dans le cas des couches InP / Ga,  In As faiblement

désadaptées étudiées dans le présent travail. La courbe en trait
plein correspond & [épaisseur critique déduite du modéle de
Marée (équations (35) et (38) du chapitre III).

Les différents symboles correspondent aux différents
échantillons étudiés dans ce travail.

La figure V-3 illustre le cas particulier de linterface inverse Gag 47Ing 53As /
InP pour une couche ternaire (a dopage résiduel) d'épaisseur 4,5 um sur
laquelle a été épitaxiée une couche d'InP d'épaisseur 6,5 um puis une
nouvelle couche de Gag 47Ing 53As d'épaisseur 1,25 um (voir le dessin de la
structure dans I'encart de la figure V-3). La désadaptation mesurée pour cette
structure était de l'ordre de 2 10-3. Des dislocations ont été observées aux
interfaces a et b, non & l'interface c. J

L'intérét de la figure V-3 est de montrer la présence dans le matériau
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binaire de dislocations ayant les mémes caractéristiques que celles des
dislocations d'interface.

Cg, 471Ny 5578
c
inP
b
Gao,4.,|rb’53As
a
inP

Figure V-3 : Dislocations de désadaptation de réseau & linterface Gay 47Ing 5345
/ InP (b sur le dessin en encart)
Noter [a présence de franges dans [interface qui se superposent aux
images des dislocations (paragraphe V-3-1). Noter également la
présence de dislocations dans [a couche binaire au-dessus de
[interface. Ces dislocations ont les mémes caractéristiques que les
dislocations d'interface. Champ clair: g: (202)

Ceci montre qu'elles ont méme origine et tend a confirmer le fait que les
sites de germination sont & la surface de croissance. La structure observee fait
apparaitre les deux types de dislocations o et f dans les deux directions
<110> orthogonales. Il est rare d'observer dans les héterostructures des
réseaux qui se situent en dehors du plan d'interface lui-méme. La distance a
linterface est beaucoup trop grande pour qu'elle puisse étre considérée

comme une position d'équilibre des dislocations de misfit hors du plan
d'interface , dans la couche de plus faible module élastique, ainsi que I'a
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suggeré récemment un groupe russe [12]. Le fait d'observer des dislocations
dans le plan d'interface lui-méme contredit d'ailleurs cette interprétation.

Il ne faut sans doute pas attacher trop d'importance & ['apparente
concordance des points expérimentaux reportés sur la figure V-2 avec la
courbe d'épaisseur critique déduite du modéle de Marée. Ces points se
situent en effet pour la plupart dans la partie du diagramme ou cette épaisseur
critique n'est plus trés sensible a la désadaptation. Les expériences de
Temkin et al. [10] sur des multipuits Gay_yIn,As / InP concluent & l'inverse que,
de fagon décisive, les épaisseurs critiques mesurées sont en parfait accord
avec le modele de Matthews [13].

Ces aspects n'ont pas été approfondis ici dans le cadre de ce travail. lis
sont considérés de fagon plus détaillée dans le chapitre VI, dans le cas du
systeme GaAs / Ga.xInyAs (x<0,25) fortement contraint.

V-3 Défauts d'interface et de volume

V-3-1 Etude des systémes de franges

L'observation sur la tranche d’hétérostructures In,Ga,_As/InP faiblement
desadaptées (0,53 < x < 0,56) préparées par M.O.C.V.D. nous a permis de
mettre en évidence des systémes de franges paralléles a ['interface (001)
dans le matériau ternaire (figure V-4).

De fagon plus générale, des systémes de franges ont été également
observés dans d'autres matériaux semiconducteurs [14 -17]. Ces franges sont
dues a des fluctuations de composition dont la période (de l'ordre du
nanometre) est suffisammment petite pour donner naissance & des réflexions
supplémentaires sur les clichés de diffraction électronique correspondants.
Elles apparaissent le plus clairement lorsque l'interface est paraliéle au
faisceau d'électrons. Ces deux caractéristiques n'ont pas été observées dans
nos échantillons:

- aucune réflexion supplémentaire n'a pu étre
observée sur les clichés de diffraction [voir par
exemple la figure V-5 dans le cas d'une coupe (110)".

- le contraste des franges est nul lorsque linterface est
paralléle au faisceau d'électrons (figure V-6).



Figure V-4 : Franges dans le ternaire Gay 4,Ing 5As. Des franges plus intenses

sont également observables au niveau de [interface
binaire - ternaire.

Champ clair. g = 111.

Figure V-5 : Diffraction (110)* du ternaire Gag 44Iny 5575
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Fiqure V-6 : Extinction des franges dans [e matériau ternaire
lorsque [interface (001) est paralléle au faisceau
d'électrons. Champ clair. g = 004.

La grande similitude existant entre les franges du ternaire et les franges
situées a l'interface binaire/ternaire nous a amené a étudier ces derniéres
dont l'origine nous paraissait étre a priori plus claire.

V.3-1-1 Etude des franges de (interface binaire-ternaire et ternaire-bingire.

Ces interfaces séparant deux cristaux de compositions différentes, on
s'attend a ce qu'il donne naissance, lorsqu'il est incliné par rapport au
faisceau d'électrons, & un systeme de franges & [18]. Ce type de franges peut
étre caractérisé sans ambiguité lorsqu'on opére en deux-ondes sur des lames
suffisamment épaisses. Les intensités des faisceaux électroniques transmis Iy
et diffracté | a la sortie de la lame sont données par les expressions :
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-8 21w,z nZz 27w TZ
= Jeos 2 inh 2l 222 4o, |- cos 22 sinh 2 "+ @, } (1)
W, T, t W, T,

-5 27w, 2 Tz 27w Tz
ID.—.———-{os 11sinh2{ 2-<I>2]+cos tzzzsinhz( 1+cI>1J} (2)

2.2
2 Wi W, 2 Wt

112 ,
avec ;= (1 +s#2) " 20; = arc sinh(s;t;) et & =s4ty - Sptp (3)

|
ou s;, 1. tj et z; sont respectivement |'écart a la condition de Bragg, la distance
d'extmcﬂon Ia longueur d'absorption et I'épaisseur du cristal j (figure V-7). Le
contraste des franges & dépend donc essentiellement du terme & qui provient
de la petite différence en orientation et en longueur entre les vecteurs de
diffraction g4 et go qui opérent dans les cristaux 1 et 2 de part et d'autre de
linterface. La figure V-8 montre la relation entre sy et s, et les vecteurs de
diffraction g4 et g, a partir de la construction d'Ewald. Notons qu'au niveau de
l'interface, les deux matériaux ont mémes parameétres parailélement a
l'interface. Ceci impliqUe que lorsque le vecteur de diffraction est paralléle au
plan (001), g4=g, et par conséquent sy=s,=s. On a dans ce cas 3=s(t{-t5) et d
peut s'annuler quand s=0, ce qui conduit & une extinction des franges.

Fiqure V-7:  [llustration des notations utilisées dans le calcul des
intensités des faisceaux transmis et diffracté.
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,%g lsz t }
v
Figure V-8 : Conditions de diffraction pour une [(ame mince

traversée par un défaut plan séparant deux cristaux
de compositions différentes; e, est paralléle au

faisceau délectrons incident.

Ce type de frange peut étre également caractérisé a partir de la nature des
franges extrémes: ces franges sont de nature différente en champ clair et de
méme nature en champ noir. La figure V-9 montre que cette caractéristique
ne correspond pas a nos observations pour lesquelles le contraste est au
contraire symétrique en champ clair et asymétrique en champ noir: ces
franges se comportent donc plutét comme des franges de type o avec o=I1
[19,20].

Rappelons que ce type de frange est observé en présence d'un défaut
plan séparant deux cristaux 1 et 2 identiques (méme composition chimique et
méme structure cristallographique), ce défaut plan étant caractérisé par une
translation R du cristal 1 par rapport au cristal 2. Lorsqu'on opére en deux-
ondes sur une lame suffisamment épaisse, les intensités des faisceaux
électroniques transmis I'; et diffracté I'y sont données par les expressions :

nZ, ) 2nwz, nZ, 2nwz,
I't=N{ sinh 2| — + @ |sin T +7|+sinh 2} — + @ |sin — Y @)

wT ) w1
TZy ) 21wz, nz, 2nwz,

I'p=N{ sinh 2| — - ® |sin +7v|-sinh 2 — + @ |sin +y}(5)
wt t w1 t

avec N = sin o (1 + sotp)
a = 2ngR
tg Y =tg(cr2) st (1 +s,ty) 2
D = @, = P, = 1/2 arc sinh(st)
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On en déduit que :
- le contraste des franges a est nul lorsque sin a = sin(2rgR)=0

- l'expression (4) étant invariante lorsqu'on échange z, et z,, le
systeme de franges en champ clair est symétrique par rapport au
centre de la lame.

Il n'en reste pas moins qu'en général le terme § défini par la relation (3)
n'est pas nul et que par conséquent les franges observées sont de nature
mixte a—0. Le contraste de ce type de frange a été peu étudié car il dépend de
fagon complexe des paramétres a et § mais aussi des valeurs respectives des
termes s4t,et sot, (voir expressions (1) et (2)) : on peut cependant montrer que

les franges ont un comportement de type o lorsque le déphasage o est
suffisamment grand [18].

Nous admettrons donc dans la suite de cette étude que les franges
observées se comportent essentiellement comme des franges de type o et
nous essaierons de caractériser la translation R et de déterminer son origine.

a) Srisation de Ia tranglation R.

La figure V-10 montre I'extinction des franges d'interface pour un vecteur
de diffraction g=220.

_pm

Figure V-10 : ‘Extinction des franges de [interface binaire/ternaire.
Champ clair: g = 220.
Noter que les franges du ternaire sont également éteintes.
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Cette extinction peut étre également obtenue pour toute réflexion
appartenant au plan (001)* (rappelons que l'on a aussi 8=0 pour ces
réflexions). On en déduit que la translation R est perpendiculaire au plan-
(001); elle peut donc s'écrire sous la forme R=[00w]. La détermination du
nombre w peut théoriquement se faire de deux fagons. La premiére méthode
consisterait a déterminer expérimentalement les contrastes des franges
d'interface et & les comparer aux courbes théoriques obtenues a partir de la
théorie dynamique en faisant varier w: la valeur expérimentale de w
correspondrait alors au meilleur accord entre contrastes expérimentaux et
théoriques. Cette procédure n'est malheureusement pas applicable a notre
cas car la contribution du terme & ne peut étre déterminée expérimentalement:
en effet si les valeurs des distances d'extinction t, et t, sont bien connues, les
valeurs de s et s, sont en général beaucoup trop petites pour étre mesurées
expérimentalement.

La seconde méthode consiste & chercher des vecteurs de diffraction
n'appartenant pas au plan (001)* et annulant le contraste des franges: on a
alors a=2ng.R=0 (mod.2x) ce qui permet de déterminer R & une translation de
réseau prés. Cette méthode a été appliquée mais on n'a pas trouvé de vecteur
de diffraction de ce type, ce qui signifie que le vecteur R n'est pas une fraction
simple du vecteur [001].

,‘!.-";,ii'
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inP

GalnAs

¢ )

Eigure V-11: Comparaison des interfaces binaire/ternaire et ternaire-binaire.
Champ clair : g=111

Remarquons enfin que les franges observées aux interfaces
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binaire/ternaire et ternaire/binaire sont de nature différente (figure V-11)

b) Qrigine physique de Ia transiation R.

Le vecteur R étant perpendiculaire au plan (001) de l'interface, il peut étre
interprété comme une relaxation de réseau au niveau de cette interface,
relaxation qui pourrait étre due a des fluctuations de composition. Nous
n'avons pas pu réaliser des expériences de microanalyse X suffisamment
précises pour mettre en évidence de telles fluctuations. Cependant elles ont
été observées par Mc Gibbon et al.[21] dans le méme type d'hétérostructure
(figure V-12)

(4] N
. Jdn. _——interfaces
05 e il 11!
. i [
I T
co‘ ) ! . I L"
2 P Typcal
2 , error
$03 i~
§
g e . InP
202 i v
< " Direchon of
v growth
Q" '
InGaAs
) S S !

0 0 15 25 3
Distance {nm) 3

Figure V-12 : Fluctuations de composition aux interfaces In®/GalnAs et
GalnAs/In®P (daprés Mc Gibbon et al. [21])

Le passage du cristal Gag 47Ing 53As au cristal InP ne se fait pas de fagon
suffisamment abrupte et des quantités importantes de gallium et surtout
d'arsenic sont trouvées dans la couche InP sur des épaisseurs de plusieurs
nanometres. On peut estimer & partir de ces données que w peut atteindre la
valeur de 1/10, ce qui conduirait par exemple dans le cas d'une réflexion

g=022 a un déphasage a=2ng.R=2n/5 suffisamment important pour observer
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des franges a (la limite de détection des franges o en dessous de laquelle ces
franges ne sont plus observables est : a=0,04r [22]).

Notons enfin que cette interprétation de l'origine de la transiation R
implique que celle-ci dépend directement des fluctuations de composition et
que ceci explique bien le fait que le vecteur R n'est pas en général une
fraction simple du vecteur [001]. On comprend bien aussi pourquoi les
systemes de franges observées aux interfaces binaire/ternaire et
ternaire/binaire sont de nature opposée : les fluctuations de compositions y
sont telles qu'elles conduisent a des vecteurs R de signe opposé.

V-3-1-2 Franges localisées dans le matériqu ternaire

Ces franges possédent les caractéristiques suivantes:
- elles sont paralleles aux franges d'interface binaire/ternaire.

- leur contraste est nul lorsque l'interface (001) est parallele au
faisceau d'électrons.

- bien que plus faible, ce contraste est similaire a celui des franges
d'interface. En particulier, il s'annule pour toute réflexion g
appartenant au plan (001)* (Figure V-10).

- les deux systémes de franges sont caractérisés par le méme
interfrange. Celui-ci dépend fortement des conditions de
diffraction: en particulier, il varie trés vite lorsque ['on modifie les
valeurs de s; et t;.

Les grandes similitudes existant entre les deux systémes de franges
montrent qu'ils sont trés probablement de méme nature, c'est a dire que les
franges du matériau ternaire sont caractéristiques de défauts plans. Ce point
peut étre vérifié en étudiant des lames minces en forme de coin (figure V-13):
on observe alors dans le ternaire deux systéemes de franges non paralleles,
alternativement paralléles aux deux surfaces de I'échantillon, ce qui montre
bien que I'on a affaire a des défauts plans.
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e

Eiqure V-13 : Franges dans le matériau (lame mince en forme de coin).
Champ clair. g = 022.
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Figure V-14 : Spectre de double diffraction X (400) réalisé sur une
hétérostructure Gag 44Ing 55As/InP.

Le contraste plus faible des franges du ternaire montre que les défauts
plans correspondants conduisent & des variations de composition plus faibles
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que celles existant au niveau de l'interface binaire/ternaire. Ceci peut étre
verifié & l'aide des clichés de double diffraction X. La figureV-14 montre par
exemple un spectre de double diffraction X obtenu sur la structure de la figure
V-4. Le pic 1 correspond & la couche tampon et au substrat de composition
InP. Le pic 2 correspond a une couche ternaire In,Ga, ,As légérement
désadaptée (x=0,56): il présente un épaulement témoin des variations de
composition introduites par les défauts plans évoqués ci-dessus. Ces
variations sont au maximum de l'ordre de Ax=3.10"3. L'observation des
franges des défauts plans du ternaire constitue donc une méthode trés
sensible de détection de fluctuations de composition localisées dans ce
matériau.

V-3-2 Etude des microprécipités

Lors des observations d'échantillons amincis sur la tranche, nous avons
remarqué la présence de petits défauts localisés au niveau des interfaces. La
figure V-15 montre une interface inclinée par rapport au faisceau d'électrons,
dans laquelle apparaissent un certain nombre de ces defauts.

Eigure V-15: Défauts localisés dans une interface de type binaire - ternaire
du systéme In®P / GalnAs
Chamyp clair : g = 022)

Leur présence n'est pas systématiqUe mais ils sont toujours localisés au
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niveau d'une interface de type Binaire - Ternaire et jamais au niveau d'une
interface de type Ternaire / Binaire. ;

Afin de déterminer la nature de ces défauts, nous avons préparé sur un
échantillon contenant ces défauts une lame de microscopie électronique
amincie parallélement aux interfaces. Nous avons pu ainsi effectuer une
étude plus compléte de leur contraste. En effet, dans le cas d'échantillons
amincis sur la tranche, la superposition des franges d'interface au contraste
des défauts rend l'observation de ces derniers moins aisée.

V.3.2.1 Caractérisation structurale

Une synthése des résultats obtenus sur les contrastes des petits défauts en
microscopie électronique en transmission a été réalisée par A. Bourret [23].
Ces contrastes dépendent de la nature du défaut, de sa taille, de la symétrie
du champ de contrainte qui lui est associé et, dans le cas de précipités, de
leur désaccord de paramétre avec la matrice.

Les résultats principaux de cette synthése sont les suivants :

a) La theorie dynamique en deux ondes avec absorption conduit & associer
aux petits défauts un contraste Noir / Blanc tel que celui observé sur la figure
V-16-a. ‘ o
- Pour les petites boucles de dislocation, cette asymétrie de contraste
présente un caractére oscillatoire dépendant de la profondeur du défaut
dans la lame observée

- Pour un centre de contrainte sphérique produit par un précipité, si le
rayon du défaut ou le désaccord avec la matrice restent faibles, le
contraste est analogue a celui des petites boucles de dislocation. Par
contre, pour des rayons ou des désaccords plus importants, le
phénomeéne oscillatoire disparait. Ceci se produit lorsque la largeur de
l'image est de l'ordre de grandeur ou supérieure a la distance
d'extinction. Dans ce cas limage est asymétrique que le défaut soit situé
prés de la surface inférieure ou supérieure de la lame, mais il devient
symétrique lorsqu'il est situé au centre de la lame.

b) Dans le cas des centres de contrainte sphérique, I'extension | de I''mage
prise dans le sens Noir / Blanc est toujours paralléle 4 la réflexion g utilisée.

c) pour les boucles de dislocation, qui sont des centres de contrainte plane
circulaire, I'extension | est indépendante de g et ne dépend que du vecteur de
Burgers de la dislocation.



b
Eigure V-16 :  Observation en vue plane de petits défauts situés 4 linterface
binaire / ternaire
a- champ clair g = 220
b- champ noir g = 220
Noter le contraste Noir / Blanc des défauts et que g est dirigé

vers [a partie noire de ce contraste
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. b
Eigure V-17 : Variation du contraste Npir / Blanc avec g en champ clair
a:g=220
b:g=400

Noter que g est toujours paralléle @ [extension du contraste Noir /
Blanc et que g est dirigé vers [a partie noire de ce contraste
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Dans le cas de nos défauts, I'examen des figures V-16-a, V-17-a et b
montre que l'extension | de Iimage est toujours paralléle a g, ce qui montre
que le défaut est équivalent & un centre de contrainte sphérique et qu'il s'agit
donc d'un petit précipité.

La largeur de limage mesurée suivant | est de l'ordre de 1000 £ 100 A.
Cette valeur est tres légérement supérieure a la distance d'extinction t qui est
d'environ 880A dans le cas de I''nP (pour g=(220) et E=200 kV). D'aprés la
remarque faite au paragraphe a), il n'y a pas d'effet oscillatoire. Ashby et
Brown [24,25] ont montré que dans ce cas I'image a un sens Noir / Blanc qui
ne dépend que des signes de g et de e, le désaccord de manlle entre le
précipité et la matrice; e est donné par : :

ou ap et ay, sont respectivement les parametres du précipité et de la matrice.

Ashby et Brown ont montré que le contraste suit alors la régle suivante:

- Si e est positif (centre de dilatation), le vecteur | est antiparallele a
g si les précipités sont situés prés de la surface supérieure de la
lame en champ clair comme en champ noir. Lorsque les précipités
sont situés prés de la surface inférieure de la lame, | est
antiparallele a g en champ noir et paralléle a g en champ clair.

Sur les micrographies des figures V-16-a et V-16-b, nous constatons que le
sens du contraste Noir / Blanc est identique en champ clair et en champ noir.
Ceci signifie que les défauts sont proches de la surface d'entrée des électrons
[26]. Ainsi la régle d' Ashby et Brown permet de conclure que les défauts
observés sont des centres de dilatation puisque g est dirrigé vers Ia partie
noire du contraste.

Les seuls éléments chimiques intervenant dans la composition des
matériaux binaire et ternaire étant Ga, In, As et P, un précipité agissant comme
un centre de dilatation ne peut avoir qu'une compositon située dans la zone
hachurée du diagramme de la figure V-18 qui donne le paramétre de maille
de l'alliage quaternaire Gay.xInyAsyP4., en fonction de sa composmon’
(chapitre 1.
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Figure V-18 : Diagramme de composition de [alliage quaternaire
Ga I,KIn,cﬂLsyiPl . La zone hachurée sous [a ligne d'épitaxie sur

InP représente (e domaine de composition possible des précipités.

Afin de vérifier ceci, une microanalyse en E.D.X. (L.C.R. Thomson) a été

effectuée sur ces mémes précipités .

La figure V-19 ci-dessous montre une comparaison des spectres obtenus

sur la matrice et sur le précipité lui-méme.

De maniére générale, on constate une diminution du rapport des hauteurs
de pics Ga /As entre le spectre obtenu sur la matrice et celui obtenu sur le
précipité. Ceci suggére un enrichissement en Arsenic dans le précipité. Ce
résultat conduit effectivement a la création d'un centre de dilatation (voir la
figure V-18) et est en accord total avec les observations de microscopie

électronique.
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Figure V-19: Spectre de microanalyse E.D.X.

a- Spectre obtenu sur un précipité

Les densités de précipités que nous avons observées sont de l'ordre de
108 & 5. 108 cm-2. D'aprés Ashby et Brown [24], la largeur de l'image
perpendiculairement & | donne une mesure précise de la dimension du

b- Spectre obtenu & cité du précipité

précipité. Nous trouvons ici des tailles d'environ 800 & 1000 A.

Sur limage en champ noir de la figure V-20-a, les précipités marques
d'une fléche, qui sont de plus grande taille, présentent un contraste plus
complexe. L'observation de ces mémes défauts par la technique du faisceau
faible (figure V-20-b) montre que seuls ces précipités présentent encore un
contraste. A plus fort grossissement, on constate que ce contraste révele la
présence de petites boucles de dislocation émises autour du précipité (figure

V-21).



Fiqure V-20 . Comparaison des images obtenues en champ noir et par [a
technique du faisceau faible :
a - Champ noir g =220. Npter le contraste plus complexe que
présentent les précipités de plus grosse taille ( fléchés)
b - Image en faisceau faible (g; 4g) (g : 220) de la méme zone.
Noter que seuls les précipités présentant un contraste complexe
sur la figure a sont visibles.
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Figure V-21: Image & fort grandissement en faisceau faible (g;4g) (§=220)
d'un précipité en contraste sur [a figure V-20-b
Npter [a présence de petites boucles de dislocation émises autour
du précipité.

V-3-2-2 Origine physique

La figure V-21 apporte une confirmation directe de la présence de
concentrations locales de contraintes suffisantes pour générer une relaxation
plastique et justifie en retour linterprétation proposée de microprécipités a
I'origine de ces contraintes. Elle permet également d'interpréter l'allure de la
figure V-22 qui montre une structure caractéristique d'émission, a partir de
linterface, de paquets de dislocations en forme de V sensiblement paralléles
a la direction de croissance [001], parfois paralléles & la direction [112].

De tels défauts ont déja été observés dans la structure InP / Gag 47Ing 53AS
élaborées par d'autres techniques et ne sont donc pas spécifiques a la
M.O.C.V.D.. Chu et al. [27] en particulier ont observé les mémes défauts par -
épitaxie en phase vapeur par la méthode aux hydrures. lls en ont fait une
analyse trés soignée. Comme dans notre cas, I'analyse des vecteurs de
Burgers est difficile. Ces vecteurs pourraient étre de type 1/2<110> situés
dans le plan d'interface. De telles dislocations sont donc de nature
inhabituelle dans la structure sphalérite, pratiquement de type coin pur et donc
particulierement efficaces dans leur pouvoir de réplication, ce qui explique
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qu'elles traversent toutes les couches.

A &

InP g 0,5 4m
ot

Figure V22 : Défauts pyramidaux. Des dislocations sont générées autour de
précipités localisés d [interface binaire / ternaire; ces dislocations
se propagent et traversent la structure de part en part.

Champ clair : g = 220

A l'origine de ces dislocations se trouvent, a linterface InP /
Gag 47Ing,53As, des défauts complexes que Chu appelle defauts pyramidaux,
eux-mémes formés d'enchevétrements de dislocations de petite taille. Ces
défauts pyramidaux pourraient étre initiés par des amas de précipités de
tailles suffisantes pour générer des contraintes capables d'activer les quatre
systemes de glissement {111} <110>. Cette interprétation apparait tout a fait
conforme a nos observations (figures V-16 et V-21). Dans les expériences de
Chu, la microanalyse X indique un enrichissement en Gallium et en
Phosphore -au coeur des précipités, ce que contredisent nos propres
analyses.

Dans les deux cas, le fait que ces précipités soient observés uniquement a
l'interface InP / GalnAs et non a l'interface inverse est tien rattaché a un
probleme de commutation des flux. Ces commutations different dans leurs
procédures dans les deux techniques et pourraient expliquer les différences
de nature des precipités observés. Dans notre cas, I'excés d'arsenic
localement incorporé, soit sous forme d'arsenic élémentaire, soit plus
vraisemblablement sous forme d'InAs, dont le paramétre de réseau est
effectivement plus grand que celui de Gag 47Ing 53As (figure V-18), pourrait
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également résulter des fluctuations de composition aux interfaces InP / GalnAs
et GalnAs / InP, dont nous avons montré au paragraphe précédent qu'elles
étaient a l'origine des franges d'interface. La figure V-12 montre que le profil
de l'arsenic est beaucoup plus raide au passage de linterface direct InP /
GalnAs qu'au passage de l'interface inverse. En clair, ce profil apparait
asymetrique. La formation de précipités d'InAs pourrait étre ici favorisé a la
fois par 'excés d'arsenic incorporé par rapport au gallium (rappelons que ces
deux éléments sont en principe simuitanément commutés pour la réalisation
du ternaire GalnAs) et par |'enthalpie de formation plus faible d'InAs par
rapport & GaAs qui pourrait favoriser, dans le régime transitoire de la
commutation, la formation de liaisons de type In - As. Ce type de réaction
n'existe pas dans le passage de linterface inverse, ou le profil de
décroissance de l'arsenic apparait beaucoup plus étalé, limitant ainsi les
possibilités de germination localisée.
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VI-1 Introduction

Comme nous l'avons vu au chapitre lll, les théories développées pour
rendre compte, par l'intermédiaire de la notion d'épaisseur critique, de
I'apparition des dislocations de désadaptation de réseau n'ont abordé que
recemment les problémes posés par la nucléation de ces dislocations. Ces
probléemes ont surtout été étudiés par le biais de l'analyse de la cinétique
d'apparition des dislocations [1], et peu d'études ont été consacrées a
l'observation directe de ces dislocations. Deux types de sources de
dislocations ont cependant été proposées par Matthews, des 1975 [2]:

- le premier type est constitué a partir de dislocations de croissance qui
sont donc préexistantes dans le cristal, et qui se courbent sous I'effet de
la contrainte, donnant naissance a des dislocations de désadaptation
paralléles a l'interface (figure VI-1-a)

- le second type est constitué de sources de surface donnant naissance a

des boucles de dislocation qui, sous I'effet de la contrainte, peuvent se
développer jusqu'a l'interface (figure VI-1-b). Ces sources apparaissent
au voisinage de défauts structuraux dont la nature reste & préciser :
concentrations de contraintes, variations de composition ...

| / couche \W /
[ substrat

a b

Figure VI-1:  Sources de dislocations de désadaptation de réseau
proposées par Matthews
a - 4 partir de dislocations de croissance contenues
dans [e substrat
b - a partir de défauts structuraux en surface

L'étude de la nucléation par observation de ces sources n'est réalisable
que dans des echantillons présentant des densités de dislocations aussi
faibles que possible, de fagon a ne pas étre géné par d'éventuels processus
de multiplication de dislocations. Ceci implique I'utilisation de méthodes telles
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que la topographie par Rayons X, la cathodoluminescence et la technique
E.B.L.C. (courants induits par injection d'électrons) [3-6]. Des sources de
dislocations ont été également mises en évidence par microscopie
électronique en transmission dans le systeme Si,Geq.,/Si [7] : il s'agit de
sources situées au sein de la couche épitaxiée et émettant a partir de defauts
complexes faisant intervenir des fautes d'empilement. Toutes ces études sont
récentes et ne concernent, comme nous l'avons déja souligné, que des
hétérostructures contenant peu de dislocations.

Les études réalisées sur des hétérostructures a fortes densités de
dislocations ont donc naturellement conduit a I'élaboration de modéles
essayant de rendre compte de la multiplication de ces dislocations. Le modeéle
le plus souvent cité a été proposé par Hagen et Strunk [8] dans le cas du
systeme Ge/GaAs. Ce modeéle est basé sur des observations d'interactions
entre dislocations perpendiculaires et possédant le méme vecteur de Burgers.
Ces observations étant incompatibles avec celles que nous avons réalisées
dans le cas du systeme Gay.xiny,As/GaAs [9], nous avons repris en détail
I'étude des interactions entre dislocations de désadaptation de réseau dans
ce systeme. L'exposé des résultats de cette étude et de leur implication dans
la compréhension des processus de nucléation et de mulitiplication des
dislocations de désadaptation de réseau constituera I'essentiel de ce chapitre.

VI-2 Caractéristiques des structures étudiées

Les structures observées dans cette partie de I'étude, contiennent des
superréseaux contraints constitués d'un empilement de dix périodes, chacune
de ces périodes étant composée d'une couche d'alliage ternaire Gay_yInyAs
de 100 A et d'une couche de GaAs de 200 A (figure VI-2). Le superréseau est
séparé du substrat GaAs par une couche tampon GaAs de 5000 A. Dans ces
structures, toutes les couches sont non-intentionnellement dopées.

Les structures ont été obtenues par épitaxie par jets moléculaires (E.J.M.)
sur des substrats GaAs compensés au chrome, dans les conditions suivantes:

- température d'épitaxie : 550°c

- vitesse de croissance V. ~ 0,9 um/h

- temps d'ouverture du cache de l'indium: 34 s
- temps de fermeture du cache de l'indium: 80 s

- pressions équivalentes de flux: - d'arsenic: 1.10°° Torr

- de gallium: 3.107 Torr
- d'indium: selon la composition
désirée
Elles ont toutes été réalisées au Centre Hyperfrégquences et
Semiconducteurs des I'Université de Lille.
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Eigure VI-2: Schéma des structures observées
(n.i.d. : non intentionnellement dopé)

Dans ces structures, le paramétre ajustable est le taux d'indium x de
lalliage ternaire Gay_,InyAs. Quatre compositions ont été étudiées. Ces quatre
compaositions conduisent a des parameétres cristallins différents et par
conséquent a des désadaptations par rapport au substrat GaAs différentes.
Nous avons calculé dans ces quatre cas I'état de contrainte du matériau
ternaire a partir des expressions développées au chapitre Il. Ces résultats sont
reportés dans le tableau VI-1.

x| ag A Aa/a Gy (MPa)
0,08 5,6858 0,57 10 687
0,13 5,7061 0,93 107 1092
0,18 5,7263 1,29 102 1478
0,23 5,7466 1,65 1072 1847

Tableau VI-1: Caractéristiques des superréseaux Gay.InAs / GaAs
BGaInas - Paramétre de maille de Lalliage (4 300 K)
Aa/a = (BGarnas - & Gaas!/ 8Gaas
C .l ¢ Composante de la contrainte plane biaxiale dans
la couche ternaire, parallélement aux interfaces et dans (a
direction x (voir chapitre II)
On notera le niveau élevé des contraintes auxquelles sont
soumises les couches du superréseau.
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Nous avons situé les structures éiudiées par rapport aux modeles
d'épaisseur critique développés au chapitre 1ll. En I'occurence, nous avons
repris les deux modeles proposés dans le cas des structures multicouches
décrit au paragraphe Ill-4 : le modéle de Matthews [10] donnant ['épaisseur
critique toy (équation (41) du chapitre ill) et le modéle de Hull et al. [11]
donnant I'épaisseur critique ts» (équation (42) du chapitre Ill).

- Dans le cas du modeéle de Matthews [10], il convient de considérer
I'épaisseur d'une seule couche contrainte Gay.xInyAs du superréseau. Cette
épaisseur de 100 A dans notre cas a été reportée, pour les quatre
compositions étudiées, sur le graphe de la figure VI-3-a. Sur cette figure, la
courbe qui est donnée par l'équation (41) du chapitre Ill, représente
I'épaisseur critique tcq de chaque couche contrainte au-dela de laquelle
s'opére une relaxation plastique au niveau de chaque interface. Les points
expérimentaux se situant sous cette courbe, les couches d'alliage ternaire ont
une épaisseur inférieure a I'épaisseur critique t.q.

Figure VI-3-a :  Epaisseur critique t.1, en fonction de x, dune couche contrainte
dun superréseau Gaj. In,As/GaAs daprés le modéle de
Matthews [10]. Les symboles M correspondent au cas des
superréseaux étudiés.

- Dans le cas du modéle de Hull et al. [11], il convient cette fois de
considérer le superréseau comme une couche unique dont I'épaisseur est
égale a I'épaisseur totale du superréseau et dont le désaccord paramétrique
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est égal a un désaccord moyen donné par I'équation (42) du chapitre lll, ce
désaccord moyen correspondant a une composition moyenne xp. Le
superréseau ainsi ramené au cas d'une couche unique peut étre comparé aux
différents modeles d'épaisseur critique développés pour les couches simples.
Nous avons pris en référence le modéle de Matthews [12] (équation (19) du
chapitre Ill), qui nous I'avons vu, donne une estimation correcte de I'épaisseur
critique dans le cas du systeme GalnAs / GaAs. Dans notre cas, I'épaisseur
totale du superréseau est de 3000A et la composition moyenne est donnée
par xm = X/3 ol x est la composition de 'alliage ternaire. Ces points ont été
reportés sur le graphe de la figure VI-3-b. Commae ils se situent au-dessus de
la courbe d'épaisseur critique, nos superréseaux ont une épaisseur totale
supérieure a |'épaisseur critique tco.

teo (A)
104
i
103}
;
B
1021
101 e X'm
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30

Figure VI-3-b : Epaisseur critique t;3 en fonction de xy [a composition
 moyenne dun superrréseau Gaj.yIngAs / Gals dapres le
modéle de Hull et al. [11] Les symboles & correspondent

aux superréseaux_ étudiés

La synthése de ces résultats laisse prévoir une relaxation plastique par
dislocations localisées uniquement au niveau de l'interface couche tampon /
superréseau (épaisseur totale supérieure a tg,) et une cohérence entre
réseaux cristallins au niveau de toutes les autres interfaces de la structure
(épaisseur de chaque couche de GalnAs inférieure & t.4). Cette configuration
correspondrait donc au cas ¢ de la figure 111-6 et devrait étre vérifiée a I'aide de
la microscopie électronique en transmission.
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V-3 E r_micr i lectroni n transmi
des dislocations de désadaptation de réseau

VI-3-1 Aspect général

L'étude des échantillons amincis parallélement aux interfaces révéle la
présence systématique de dislocations rectilignes dans les deux directions
<110> du plan d'interface (001) comme le montre la micrographie de la figure
VI-4 : les dislocations paralléles aux directions [110] et [110] sont de caractére

o et B respectivement si I'on admet qu'elles relaxent les contraintes de
désadaptation de réseau (voir 'annexe A et le paragraphe VI-3-2).

Eigure V1-4 : Dislocations de désadaptation de réseau & [interface couche
tampon - superréseau d'une Rétérostructure Gag gzIng 134s /

GaAs
Lame (001) amincie parallélement aux interfaces
Champ clair : g = 220

En observant ces mémes structures sur la tranche, on peut constater que
ce réseau de dislocations se trouve localisé au voisinage immédiat de la
premiére interface GaAs/GalnAs du superréseau (figure VI-5). Ces
observations vont dans le méme sens que celles effectuées antérieurement
sur le méme systeme GaAs / GalnAs [4,13,14] ou pour d'autres systemes
dans des structures simple couche ou multicouche [8,15] . Le fait de ne pas



159

observer de dislocations dans le superréseau est donc bien en accord avec
I'analyse faite au paragraphe 1lI-3 : les dislocations de désadaptation de
réseau apparaissent au premier interface GaAs / GalnAs lorsque I'épaisseur
tco critique est dépassée.

Substrat

14m

Eigure VI-8 . Observation sur (a tranche d'une hétérostructure Gag g2Ing, 18s
/ Gads
Dislocations de désadaptation de réseau 4 linterface couchie
tampon - superréseau et dislocations émises dans le substrat
Champ clair en multifaisceaux.
SR = superréseau ; C-T = couche tampon

Outre ce réseau de dislocations de désadaptation, les observations
d'échantillons amincis sur la tranche ont révélé la présence de boucles de
dislocations émises depuis l'interface couche tampon / superréseau, vers le
substrat (figure VI-5). Bien que les origines de ces deux types de dislocations
soient probablement liées, nous étudierons ces dislocations séparément et
nous regarderons tout d'abord le cas des dislocations de désadaptation de
réseau localisées dans l'interface couche tampon / superréseau.

VI -3-2 Densités de dislocations
A partir des micrographies de lames paralléles aux interfaces, nous avons

mesuré les densités lingéiques de dislocations en fonction du taux d'indium
dans le composé ternaire. Ces résultats ont été reportés sur la figure VI-6.
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Des densités de l'ordre de quelques 104 cm™! sont en bon accord avec les
densités observées par Kavanagh et al. [16].

p (104/cm)
5 -

O Dislocations paralléles a[110] (@) T .=
4 4 |® Dislocations parali¢les a[110] (B) "

3 4
2 4
‘ -
* 1
14 & o
o S
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30

Eigure VI-6 : Variation, en fonction de [a composition x de [alliage ternaire,
de la densité de dislocations dans les deux directions <110>
du plan (001) de Cinterface couche tampon / superréseau.

On notera sur la figure VI-6 qu'il existe une grande dispersion des résultats:
en particulier, la différence de densités de dislocations entre directions [110] et
[170] pour x=0,18 est anormalement faible par rapport aux cas x=0,13 et 0,23.
Bien qu'ayant été effectuées sur un grand nombre de lames minces, ces
mesures sont donc trop imprécises pour qu'on puisse conclure a l'existence
d'une dissymétrie de densité dans les directions <110> du plan (001); ceci est
en accord avec les résultats de Kavanagh et al. [16]. Une dissymétrie a
cependant été mise en évidence par ces auteurs pour des densités de
dislocations plus faibles; elle pourrait étre liée au caractére non-
centrosymétrique de la structure des composés -V et due & des mobilités

différentes des dislocations a et § [17].

VI-3-3 Détermination des vecteurs de Burgers

Afin d'estimer la part de relaxation plastique apportée par les dislocations
de désadaptation de réseau, il est nécessaire de connaitre leur vecteur de
Burgers non seulement en direction mais aussi en signe. Ceci permet en effet
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de situer le demi-plan supplémentaire associé a la dislocation et de vérifier si
cette derniére participe ou non a la relaxation des contraintes au niveau de
l'interface.

Pour les matériaux a structure sphalérite, tels que les semiconducteurs lil-
V, les vecteurs de Burgers des dislocations parfaites sont de type b=1/2<110>
et les plans de glissement de type {111}. Connaissant le type de vecteur de
Burgers que I'on s'attend a observer, le critére d'invisibilité a été utilisé pour
déterminer la direction de b. Toutefois en raison du contraste résiduel
important di a la valeur du terme g.bxu, ol u est un vecteur unitaire parallele a
la ligne de dislocation, l'utilisation du seul seul critére g.b = 0 n'est pas
suffisant.

Dans le tableau VI-2 sont reportées les valeurs du produit g.bxu pour des
réflexions g satisfaisant & la condition g.b=0, dans le cas du vecteur de
Burgers b=1/2[101]. Une seule réflexion de type {422} permet d'obtenir
simultanément les deux conditions g.b =0 et g.bxu = 0.

g.b=0 - - -- - - ——
bour 040 | 202 1179 117 | 1317 | 131 242 242
g.(b x u) 2 -2 -1/2 32 12 | -5/2 0 -4

Tableau VI-2 : Valeurs des produits g. (b x u) pour des réflexions telles que
g-b=0.
u=[110], 6 = 1/2[101]

L'utilisation de cette réflexion permet d'obtenir des extinctions quasi
completes des dislocations pour lesquelles les deux produits sont nuls
(Figures VI-7-a et b). Il est donc possible de déterminer sans ambiguité les
vecteurs de Burgers des dislocations observées. En effet chacune des 8
réflexions {422} utilisées aboutira a I'extinction d'un seul type de dislocation
définie par sa ligne et son vecteur de Burgers.

Les réflexions de type {113}, pour lesquelles le produit g.bxu = 1/2,
donnent également des images dont le contraste résiduel bianc est faible.
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b

Eigure VI-7 : Détermination du vecteur de Burgers 1/2{101] dune
dislocation de désadaptation de réseau paralléle & [110]
(notée A)
Champs clairs a - g = 220 ; [a dislocation est en contraste
b - g = 242 [a dislocation présente un
contraste résiduel trés faible
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Nous avons ainsi montré que, pour la plupart, ces dislocations sont de
caractére mixte a 60°. Leurs vecteurs de Burgers 1/2<110> sont inclinés a 45°
par rapport au plan d'interface (figure VI-8). Outre ces dislocations a 60°,
quelques dislocations coins de vecteur de Burgers 1/2[110] ou 1/2[170]
compris dans le plan d'interface ont été observées. Il apparait que ces
dislocations résultent de l'interaction entre deux dislocations a 60° paralléles
selon un mécanisme que nous étudierons ultérieurement.

1/2{011]

1/2(011]

1/2[101]

1/2{011
1/2[011] 1/2[101]

/
#io

Figure VI-8 : Positions relatives des vecteurs de Burgers par rapport au
plan dinterface (001).

T [001]

» [110]

La seule connaissance de la direction des vecteurs de Burgers n'étant pas
suffisante pour situer le demi-plan supplémentaire, il faut aussi déterminer
leur signe.

Le tableau VI-3 donne la position du demi-plan supplémentaire en fonction
du sens de ligne et du vecteur de Burgers de la dislocation.

u : 101 { 701 | 01 | 10T | o011 | o7i | o1 | 011
110 | C S s C C S S C
10 | S C C S S C c S
110 | S C C S C S S C
o | C S S C S c o] S

Tableau VI-3 : Position du demi-plan suppléméntaire d'une dislocation
suivant sa ligne et son vecteur de Burgers
(S = coté substrat et C = coté couche).
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Une étude de contraste des dislocations inclinées émergeant aux surfaces
de la lame permet d'accéder a cette donnée [18]. En effet des simulations
d'images en condition de deux ondes effectuées sur des dislocations
inclinées, ont été réalisés par Marukawa [19]. Ses calculs basés sur
I'approximation de la colonne en théorie dynamique ont permis de rendre
compte des caractéristiques des contrastes observes.

En particulier, lorsque ¢g.b#0 et g.(bxu)=0, I'image de la dislocation se
présente sous la forme d'un contraste osciilant quelque soit le caractére (vis
ou coin) de la dislocation. Cette image peut étre décrite schématiquement
comme une succession de taches noires et blanches (figure VI-9): eile est
symétrique par rapport a son centre mais asymétrique par rapport a la ligne de
dislocation. Lorsqu'on change le signe de g ou de b, on échange les
positions relatives des deux types de taches . L'examen du contraste oscillant
d'une dislocation permet donc de déterminer le signe de g.b et par
conséquent le sens du vecteur de Burgers. Ainsi, sur les micrographies en
champ clair, lorsqu'on regarde le long de la ligne de dislocation, dans le sens
du vecteur u, la premiére tache noire a I'émergence de la dislocation doit
apparaitre a droite de la ligne si g.b>0. Elle apparait a gauche si g.b<0. Ce
résultat doit étre inversé si I'on travaille directement sur I'écran du microscope.
Ces différents cas sont représentés sur la figure VI-9.

récran (@€) surphoto (Oe?)

- }s
5 e B
*u ?n
2 ... B

Eigure VI-9 : Signe du produit g.b déterminé 4 partir des contrastes
oscillants (d'aprés [19])
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Dans notre étude, nous avons pu obtenir des contrastes oscillants dans
deux types de situations dépendant du type de lame mince observée.
- Les dislocations initialement paralléles aux directions [110] et [110]
peuvent interagir et ainsi étre amenées a changer de direction. Dans
les lames amincies parallelement aux interfaces, des segments de
dislocation peuvent alors émerger a la surface de I'échantillon et
présenter un contraste oscillant.

- D'autre part, dans les échantillons amincis sur la tranche, les
dislocations rectilignes confinées dans l'interface couche tampon /
superréseau presentent également un contraste oscillant lorsque
cette derniére est inclinée.

La figure VI-10 illustre la premiére situation. Cette micrographie obtenue
avec une réflexion g = (220), montre I'émergence d'une dislocation de vecteur
de Burgers b = £ 1/2 [011] et de direction u = [T10]. Si I'on regarde le contraste
oscillant dans la direction indiquée par la fleche, nous remarquons que le
premier contraste noir se trouve a gauche. On peut alors en conclure que le
produit g.b est négatif. Etant donné la réflexion g utilisée , la seule valeur de b
possible est: b = +1/2 [011]. Cette configuration correspond a une dislocation
possédant un demi-plan supplémentaire orienté c6té substrat (Tableau Vi-3).

e : e
o

Figure VI-10 : Lame amincie parallélement & [interface (001)
Champ clair : g = 220
La premiére frange noire de (a dislocation inclinée est
fléchée. Avec u = [110], cette frange apparait & gauche de [a
ligne de dislocation, ce qui implique : g.b < 0
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La deuxiéme situation est illustrée sur la micrographie de la figure VI-11-a.
Linclinaison de I'échantillon permet ici de révéler l'interface couche tampon /
superréseau dans laquelle apparaissent des dislocations paralléles a la
direction [110], émergeant aux deux surfaces de la lame et présentant un
contraste oscillant. Dans un premier temps, il est nécessaire de déterminer le
sens positif de la direction [110], c'est-a-dire de déterminer quelles sont les
faces d'entrée et de sortie des électrons. Ceci peut étre fait en comparant les
images obtenues en champ clair (figure VI-11-a) et en champ noir (figure VI-
11-b). Ainsi le sens noir - blanc du contraste correspondant a I'émergence sur
la face d'entrée des électrons est identique sur les deux images, alors qu'au
niveau de la face de sortie le contraste se trouve inversé. La direction u est
prise dans notre cas de la face d'entrée vers la face de sortie. Ainsi sur la
micrographie de la figure VI-11-a, obtenue pour la reflexion (220), en
regardant le long de la direction u = [110] que nous venons de déterminer,
nous constatons que le premier contraste noir se trouve a droite de la ligne de
dislocation. Les résultats de Marukawa permettent de conclure que g.b est
positif. Etant donnée l'orientation du vecteur g, les vecteurs de Burgers
possibles sont : 1/2[101], 1/2 [107], 1/2[011] et 1/2[017]. Pour tous ces vecteurs
le demi-plan supplémentaire de la dislocation se trouve du c6té du substrat
(Tableau VI-3).

Les résultats obtenus par ces deux méthodes sont identiques: toutes les
dislocations observées dans le plan d'interface couche tampon / superréseau
possédent leur demi-plan supplémentaire du c6té substrat. Etant donné que le
superréseau se trouve en compression, de telles dislocations relaxent
effectivement les contraintes dues au différences de parameétres.

VI-3-4 Estimation de la contrainte relaxée plastiquement

Connaissant les vecteurs de Burgers des dislocations observées, il est
maintenant possible d'estimer la part de relaxation plastique qu'elles
introduisent. On utilise pour cela la relation suivante:

as=as.(1+p.bj)

ou ag est le paramétre de maille du substrat, a's celui du substrat obtenu en
tenant compte de la présence de dislocations, p la densité linéique de
dislocations et b; la composante du vecteur de Burgers dans le plan
d'interface qui relaxe effectivement la contrainte.Etant donné que les vecteurs
de Burgers sont a 45° de l'interface, on a:
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m
92

Figure VI-11 : Echantillon aminci sur [a tranche. Les intersections des
dislocations paralliles & [110] avec les surfaces d'entrée et
de sortie des électrons sont respectivement notées SE et SS.

a - Champ clair: g = 220
6 - Champ noir: g = 220
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bi=as/2

dans ce cas, a'g s'écrit :

' pas
ag=4a,. 1+ 5

Les relaxations plastiques que nous obtenons a partir de cette équation
sont de I'ordre de 8%. Ce résultat montre que la part de plasticité apportée par
les dislocations de désadaptation de réseau est relativement faible et que la
relaxation se fait principalement de maniére élastique.

VI-3-5 Dissociation des dislocations de désadaptation de
réseau

De fagon générale, la dissociation d'une dislocation en deux partielles peut
étre mise en évidence par la technique du faisceau faible [20] (voir chapitre
V).

Figure VI-12 : Micrographie électronique en faisceau faible dune &1
amincie parallélement & Cinterface (001). (g = 220, (5, 59+))
Noter la dissociation de [a dislocation fléchée.

La dissociation des dislocations de désadaptation de réseau a été
observée, a l'aide de cette technique, dans les systéemes SiGe / Si [21] et Si /
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GaP [22]. Cette dissociation a également été observée dans le systeme
inGaAs / GaAs sur des échantillons amincis sur la tranche. Nous avons
confirmé cette observation a I'aide d'échantillons amincis parallélement au
plan d'interface [9].

La micrographie de la figure VI-12 réalisée dans des conditions de
faisceau faible (g=220) montre une dislocation de vecteur de Burgers 1/2[101]
dissociée dans le plan (111) en deux partielles 1/6[211] et 1/6[112] (voir
chapitre 1).

La largeur du ruban de faute d'empilement entre les deux partielles est de
I'ordre de 6 nm. Cette valeur est comparable & celles mesurées dans le cas du
matériau GaAs massif [23,24].

VI-3-6 Interactions entre dislocations de désadaptation de

[eseay

Ce réseau de dislocations étant localisé au voisinage immédiat de la
premiere interface GaAs/GalnAs du superréseau , il se trouve donc réparti sur
une épaisseur d'au plus quelques couches atomiques. On peut alors
s'attendre a observer des interactions entre dislocations. En effet, des
interactions attractives peuvent se produire afin de diminuer I'énergie de ligne
des dislocations.Cette énergie étant proportionnelle & b2. ol b est le vecteur
de Burgers de la dislocation, l'interaction entre deux disiocations de vecteurs
de Burgers by et by peut conduire & la formation d'une dislocation de vecteur
b3 si b3,2 < b12 + b22 .

Les études effectuées en microscopie éictronique en transmission sur
divers systemes de matériaux semiconducteurs [15,17,25] ont montré qu'il
existe essentiellement trois types d'interactions entre deux dislocations
perpendiculaires. Ceux-ci correspondent aux cas suivants:

- les deux dislocations possédent des vecteurs de Burgers
orthogonaux

- elles ont méme vecteur de Burgers
- elles ont des vecteurs de Burgers a 120° I'un de l'autre
Nous retrouvons en effet dans notre étude ces trois cas d'interaction. Outre
les interactions entre dislocations perpendiculaires, il s'avére que deux

dislocations paralléles suffisamment proches peuvent interagir lorsque leurs
vecteurs de Burgers sont & 120° l'un de l'autre.
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VI-3-6-1 Interactions entre dislocations de wvecteurs de Burgers
orthogonaux

Dans ce premier cas, de maniére générale, les dislocations n'interagissent
pas [26].Cette remarque a été faite a I'origine par Abrahams et al.[17] pour des
dislocations purement coin.Hagen et Strunk [8] et Vdovin et al. [15] ont par la
suite étendu cette remarque au cas de deux dislocations mixtes.

Une réaction du type :
1/2[101] + 1/2 [101] — [100]
est envisageable mais n'a jamais été observée dans le cas de
semiconducteurs. Cette configuration illustrée sur la micrographie de la figure

VI-13 ne montre de fait aucune interaction particuliere entre les deux
dislocations.

Figure VI-13 : Croisement de dislocations de vecteurs de Burgers
orthogonaux
Champ clair: g = 220
Vecteurs de Burgers ¢ = 1/2[011] et d = 1/2[011]
Aucune interaction n'est notable.
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VI-3-6-2 Interaction entre dislocations de méme vecteur de Burgers

Ce type d'interaction trés couramment observée en microscopie
électronique est illustrée sur la figure VI-14.

Eigure VI-14 : Micrographie électronique d'une [ame amincie
parallélement 4 Cinterface (001)
Champ clair : g = 220
Les vecteurs de Burgers sont : a = 1/2[101]; 6 = 1/2{101];
¢ =1/2[011]; £ = 1/2[011]
Quelques interactions avec annifiilation sont fléchées.

Les deux dislocations en interaction ayant le méme vecteur de Burgers, on
observe une annihilation a leur point de croisement. Cette annihilation donne
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naissance a4 deux dislocations angulaires présentant une configuration
asymétrique (figure VI-15).

[11

Lignes de dislocations

Figure VI-15 : Schéma montrant (inclinaison du coin c-d hors du plan
Linterface (001) dans les plans (111) et (111)

La ligne de dislocation a-b présente un coin confiné au voisinage du plan
d'interface tandis que la ligne de dislocation c-d montre un coin que nous
appelerons par la suite "coin V". Ce coin V est constitué de deux segments
inclinés par rapport au plan d'interface, segments qui ont glissé dans les plans
{111} en zone avec le vecteur de Burgers considéré figure VI-15. '

L'orientation de ces segments est quelconque et variable; leur inclinaison
peut étre suffisamment importante pour qu'ils sortent de la lame mince et on
observe alors un contraste oscillant trés caractéristique (figure VI-14).

Le méme type de configuration a été observé dans les systémes GaAs / Ge
[8,15,25] et Ge,Siy.x / Si [21]. D'aprés ces auteurs, les coins V glissent
systématiquement vers la surface épitaxiée; cette observation est importante
car elle a permis & Hagen et Strunk [8] de proposer un mécanisme de
multiplication des dislocations de désadaptation de réseau dans l'interface et
c'est pourquoi nous avons étudié de fagon détaillée I'orientation des coins V
dans le systéme Gaq.4InyAs / GaAs.

Cette étude a d'abord été réalisée sur des échantillons amincis sur la
tranche. Comme le montre la micrographie de la figure VI-16, on observe des
segments de dislocations hors du plan de l'interface et dirigés vers le substrat,
ce qui suggére que les coins V glissent non pas vers la surface épitaxiée mais
vers le substrat. Ceci peut étre vérifié directement sur les coins V a partir
d'échantillons amincis parallélement a l'interface (001) par trois méthodes
différentes :

0]

0]
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Eigure VI-16 : Viue inclinée d'un échantillon (110) aminci sur [a tranche
Champ clair : g = 320
Les coins V glissant dans le substrat sont fléchés.

- la premiére méthode consiste a réaliser des images stéréoscopiques des
coins V: elle montre que les coins V sont bien dirigés vers le substrat. C'est
cette méthode qui a éte également utilisée par Hagen et Strunk [8].

- La seconde méthode consiste & orienter 'axe de rotation du porte-objet
paralliélement a l'une des directions [110] ou [170] et & réaliser des
micrographies électroniques en inclinant la lame mince d'un angle important
(quelques dizaines de degrés). L'analyse stéréographique des orientations
des segments constituant le coin V en fonction de I'angle de rotation confirme
que les coins V sont bien dirigés vers le substrat.

- La troisiéme méthode est basée sur l'observation du contraste oscillant
des segments de dislocation inclinés [27]; la surface d'émergence du segment
étudié peut étre déterminée de la maniére suivante :

- Lorsque le contraste noir-blanc du contraste oscillant au niveau de
I'émergence est identique en champ clair et en champ noir pour un
méme vecteur de diffraction, I'émergence est située sur la surface
d'entrée des électrons.
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-inversement, lorsque les contrastes en champ clair et en champ noir
sont pseudo-complémentaires, I'émergence est située sur la surface
de sortie des électrons.

i

v b
Fiqure VI-17 : Contraste oscillant d'un coin V dans une lame (001)
amincie parallélement aux interfaces
a - Champ clair: g = 220
6 - Champ noir : g = 220
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Les micrographies de la figure VI-17 montrent que le contraste oscillant est
identique en champ clair (+g) et en champ noir (-g): I'émergence est donc
située sur la surface de sortie des électrons qui correspond bien au cété
substrat de 'échantillon (voir chapitre V).

Les coins V étant systématiquement dirigés vers le substrat, on peut
s'attendre a trouver les 4 types de configurations asymétriques présentées sur
la figure VI-18. L'examen systématique des micrographies électroniques telles
que celle de la figure VI-14 montre que les 4 types de configurations sont
effectivement observées, et que chacune d'entre elles doit étre associée a un
seul vecteur de Burgers. Par exemple la configuration 3 n'est observée
qu'avec le vecteur de Burgers 1/2 [011] et nous allons montrer maintenant
pourquoi les 3 autres configurations ne peuvent pas étre observées dans le
cas de ce vecteur.

©)
____<_-‘. ",_<_
{ ® [001] +

[110]

[110] @

ol of
o "+

Eiqure VI-18 : Les configurations 1, 2, 3 et 4 sont associées respectivement aux
vecteurs de Burgers 1/2 [101], 1/2 [101], 1/2[011] et 1/2[011].
Le coin V, schématisé par [a ligne en pointillés, glisse vers le
substrat
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Dans le cas des configurations 1 et 2, on peut vérifier sur la figure VI-19
que les parties en pointillés paralléles a [110] correspondent a des
dislocations dont les demi-plans supplémentaires se trouvent du cété couche
épitaxiée, dislocations qui ne contribuent donc pas a relaxer les contraintes
existant au niveau de linterface. Ces deux configurations sont donc a écarter.

[110]

roj.[011] ./~
proj.[ ],

o ! [110] ® ¥
«—/: - —-1——1/—4—
J Y

Eigure VI-19 : Configurations asymétriques 1 et 2 pour un vecteur de Burgers
1/2[011]. Les lignes en pointillés correspondent & des dislocations
dont le demi-plan supplémentaire est orienté coté couche

épitaxice.

On peut vérifier par contre que dans le cas des configurations 3 et 4, tous
les segments de dislocation contribuent a la relaxation des contraintes. La
configuration 4 doit étre écartée a I'examen de la figure Vi-20 : le coin V
glissant du c6té substrat, cette configuration correspond & un accroissement
de la longueur totale de la dislocation et tend donc a augmenter I'énergie
totale du systéeme. La configuration 3, seule observée, conduit bien au
contraire a une diminution de la longueur de la dislocation.

En résumé, deux types d'arguments physiques suffisent pour expliquer
simplement la correspondance univoque observée entre configuration de
dislocation et vecteur de Burgers; seules sont observées les configurations
qui, d'une part correspondent a une relaxation des contraintes et d'autre part
tendent a diminuer la longueur totale des dislocations.
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Caoté Substrat

Céoté Couche [001]

[011]

Coté Substrat

Cébté Couche

Fiqure VI-20 :  Configurations asymétriques 3 et 4 pour un vecteur de Burgers
1/2[011]. Contrairement au cas de [a configuration 4, [a
longueur de (a dislocation est diminuée dans la configuration 3.
Seule cette derniére est observée.

Il reste alors & comprendre pourquoi on n'observe qu'un seul coin V par
configuration et pourquoi ce coin glisse du c6té du substrat. Ceci peut étre
réalise en considérant I'ensemble des forces agissant sur les dislocations en
interaction.
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Soient deux dislocations perpendiculaires A et B, de méme vecteur
de Burgers et situées au voisinage immeédiat de l'interface. Les forces totales
s'exergant sur ces dislocations s'écrivent :

FA=FiA+F0'A+FAB
et FB=FIB+FO'B+FBA

- Fia(g) €st la force image exercée par la surface de I'échantillon sur
la dislocation A(B)

- Foap) est la force exercée sur la dislocation A(B) par le champ de
contrainte résultant de la désadaptation de réseau substrat - couche
épitaxiée.

- FaB(BA) €St 1a force dlinteraction exercée par la dislocation B(A) sur
A(B).

Les calculs des forces Fiag) et Fgag) sont décrits dans I'annexe A.

Par exemple, dans le cas du superreseau x=0,15, on trouve : Fjzg) /1 =1,8
10-3 N/m et Fa(g)/! = 0,25 N/m (forces par unité de longueur).

Cette derniére est donc nettement supérieure a la force image. On peut
d'ailleurs montrer que, quelle que soit la valeur de x, la force image ne prend
des valeurs comparables a Fy5 que pour des épaisseurs h nettement
inférieures a I'épaisseur critique (Annexe A) : on peut donc dans tous les cas
negliger Fiag) devant Fgag)-

Les forces d'interaction Fpg et Fgp peuvent étre calculées a partir des
résultats de Hartley et Hirth [28] qui ont étudié les interactions élastiques entre
dislocations non paralleles et non complanaires dans le cas particulier des
dislocations vis et coins: il est possible de déterminer, par superposition, les
forces d'interaction entre dislocations a 60°. Leurs calculs ont été effectués
dans le cadre de l'approximation de ['élasticité isotrope; nous nous
contenterons de cette approximation car il s'agit plus dans notre cas de
comparer par exemple les forces Fpg et Fga que d'obtenir une valeur precise

de FAB-

Le systéeme de coordonnées utilisé dans nos calculs est indiqué sur la
figure VI-21.

Les forces d'interaction par unité de longueur exprimées dans ce systeme
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sont de la forme :

2
ub
mf(e,‘b)

ou p est le module de cisaillement, d la plus petite distance entre dislocations
et f(6, ¢) une fonction dépendant des seuls angles 0 et ¢ (I'expression
analytique de cette fonction est donnée dans I'annexe B).

A [110]
[110]
A [001]
X5
d
/ B
X3
X

Eigure VI-21 : Systéme de coordonnées utilisé pour le calcul des forces exercées
sur deux dislocations perpendiculaires. L'origine est prise d
Cendroit ou (a dislocation A intersecte d, le plus petit vecteur
joignant les deux dislocations

Les resultats indiqués sur la figure VI-22 sont relatifs au cas de deux
dislocations parfaites de vecteur de Burgers 1/2 [011]. On a représenté sur
cette figure les intensités des forces projetées sur le plan de glissement (117)
(pour la dislocation A paralléle a la direction [110] ) et (111) (pour la
dislocation B paralléle & la direction [170] ).
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A2
Glissement Glissement
vers - — vers
la couche épitaxiée le substrat
e
Glissement | | |
vers ‘
le substrat >

B1
JJLU\ NS ®[oo1‘] [170]

nfiguration rve
Glissement
vers
la couche épitaxiée l l I
B AN
]
Proj. [011] <
< [110]
A1

Figure VI-22 : Forces d'interaction entre deux dislocations de méme vecteur de
Burgers 1/2 [011]. (Les forces sont exprimées en unité de

uﬁz /2rd). La dislocation A est située au-dessus de la
dislocation B

Dans le quadrant |, les forces d'interaction prés de l'origine sont telles que
la dislocation A a tendance a glisser vers la couche épitaxiée tandis que la
dislocation B a tendance & glisser vers le substrat : ceci rend donc compte de
I'annihilation observée.

Dans le quadrant Il, les forces d'interaction tendent a faire glisser les
dislocations A, et B, vers le substrat; elles agissent donc dans le méme sens
que la force F et ceci rend bien compte de I'observation d'un coin V glissant

vers le substrat, sur ces dislocations (figure VI-23).
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Cété Substrat

Coté couche

[011]

Figure VI-23 : Forces agissant sur les dislocations dans la configuration 3 de (a

figure VI-18.
Noter que les forces dinteraction Fgp oy B ont des sens

opposés dans les quadrants IT et I11.

Dans le quadrant llI, la force d'interaction agit en sens inverse de la force
Fg. Il convient donc de comparer les ordres de grandeur de ces forces. La

force Fa(g) / | projetée dans le plan de glissement est égale a 0,2 N/ m. La
foorce Fag / | est égale au maximum a 3,5.107'° /d (N / m). On en déduit que
des que la distance d est supérieure a 1,7 nm, la force Fspg) 'emporte sur la
force d'interaction. Cette force Fspg) €tant dirigée vers le substrat, on ne doit

donc pas s'attendre, comme le montrent nos observations, a trouver un coin V
glissant vers la couche épitaxiée dans le quadrant lll.

Il reste enfin a examiner l'influence de la dissociation des dislocations sur
ces résultats. Cette dissociation se traduit par I'apparition d'une dislocation
stair-rod sessile. En effet, si 'on considere par exemple deux dislocations

perpendiculaires de vecteur de Burgers DB = 1/2 [011], la dissociation
s'effectue dans le plan (171) selon la réaction (voir chapitre 1) :

DB — Do + aB

et dans le plan (117) selon la réaction

DB - Dy + 1B
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L'interaction de ces deux dislocations conduit a la formation d'une stair-rod
paralléle a [011], lintersection des deux plans de dissociation . Son vecteur
de Burgers est BD/ya = 1/3 [100] (figure VI-24). i faut noter que l'ordre des
dislocations partielles indiqué sur cette figure est imposé par le fait que la
couche épitaxiée est en compression et que les demi-plans supplémentaires
de ces partielles sont donc dirigés vers le substrat. Il en résulte que la partielle
a 90° est située au-dessus de la partielle a 30° comme indiqué sur la figure
VI-25 lorsque la faute d’empilement est intrinseque [29].

[110]

Eigure VI-24 : Dislocation stair-rod 4 [intersection de deux dislocations
dissociées perpendiculaires de méme vecteur de Burgers
DB = 1/2 [011]. (Projection sur le plan (001) ).

/(90 couche épitaxiée
%
/ Substrat
G
Eigure VI-25 ; Positions relatives des partielles constituant une dislocation de
désadaptation de réseau & 60° au voisinage de [interface d'une

hétérostructure dont [a couche épitaxiée est en compression (cas
dune faute d'empilement intrinséque).
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Cette dislocation est stable d'un point de vue énergétique [30]. Sa structure
de coeur représentée sur la figure VI-26 est voisine de celle d'une dislocation
coin; les atomes de coeur situés de part et d'autre de la ligne de dislocation
occupent des positions comparables dans les deux cas. lIs sont cependant de
méme nature pour les dislocations a 90° et de nature différente pour la
dislocation stair-rod. La reconstruction du coeur est donc plus probable dans
ce dernier cas.

Figure VI-26 : Structure de coeur de [a dislocation stair-rod de vecteur de
Burgers YO / DB dans GaAs.
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Le caractére sessile de cette dislocation permet de rendre compte de
I'asymétrie des configurations observées. La figure VI-27 montre une de ces
configurations. Sur les portions Ay et B4, le coin ne peut glisser que vers la
couche épitaxiée si on veut éviter une augmentation de longueur de ces
portions : dans ce mouvement, les partielles a 90° (Dy et aB) sont en téte. Sur
les portions A, et B,, le coin ne pouvant glisser que vers le substrat, les
partielles a 30° (Da et yB) sont cette fois-ci en téte. On sait que d'une part les
partielles & 30° et a 90° ont des mobilités différentes dans GaAs [31] et que
d'autre part cette différence de mobilité peut avoir une influence importante
sur la largeur du ruban de faute d'empilement lorsque les contraintes sont
suffisamment grandes [32] (de I'ordre de quelques centaines de MPa).

Coté Substrat

for

Caoté Couche

i
DB

[007]

[011]

Fiqure VI-27 :  Configuration 3 dans le cas ou les dislocations sont dissociées.
La disparition de (a faute dempilement sur les portions A3 et
By par recombinaison des partielles, rend possible le
glissement du coin V vers le substrat.

Ce niveau de contrainte pouvant étre atteint dans les hétérostructures
Gaq4InkAs / GaAs, on doit s'attendre a observer cette influence dans ces
hétérostructures. La mobilité des partielles a 90° est plus grande que la
mobilité des partielles a 30° dans GaAs sous forte contrainte [31]. Sur les
portions A4 et By, les partielles a 90° (les plus mobiles) étant en téte, on
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s'attend & un élargissement du ruban de faute : la stair-rod est par conséquent
conservée et il ne peut pas y avoir glissement du coin hors du plan d'interface.
Au contraire, sur les portions A, et By, les partielles & 30° (les moins mobiles)
étant en téte, il peut y avoir recombinaison des partielles et glissement des
dislocations parfaites ainsi obtenues, hors du plan d'interface (001) pour
donner le coin V observé.

VI-3-6-3 _Interactions entre dislocations de vecteurs de Burgers ¢ 120°
Cun de [autre

L'interaction entre deux dislocations perpendiculaires dont les vecteurs de
Burgers font un angle de 120° est illustrée sur la figure VI-28. Elle correspond
a la réaction suivante :

1/2 [101] + 1/2 [017] - 172 [110]
(1) (b2) (b3)

La formation de cette jonction est énergétiquement favorable car elle
permet de diminuer I'énergie totale du systéme ( b42 + by2 > bg?).

Figure VI-28 : Jonctions entre dislocations dont les vecteurs de Burgers sont d
120° (un de Cautre.
Champ clair : g = 220
Dislocation (1) : vecteur de Burgers by = 1/2(101]
Dislocation (2) : vecteur de Burgers by = 1/2[011]
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Figure VI-29 : Formation de dislocations coins (3) a partir de deux dislocations
(1) et (2) dont les vecteurs de Buigers sont @ 120° [un de
Lautre
Champ clair : g = 220
Dislocation (1) : vecteur de Burgers b1 = 1/2[101]
Dislocation (2) : vecteur de Burgers b2 = 1/2[011)]
Dislocation (3) : vecteur de Burgers 53 = 1/2[110]
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Ce type de réaction peut également donner naissance a une dislocation
coin parallele & la direction [110] et située dans le substrat & quelques
centaines de nanométres de l'interface substrat-couche épitaxiée : cette
dislocation se forme par réaction des deux dislocations a 60° de vecteurs de
Burgers by et by qui glissent, hors de l'interface, dans le substrat pour donner
naissance a la dislocation coin [33].

Nos observations ont mis en évidence un fait nouveau : les dislocations
coins se forment systématiquement au voisinage des annihilations entre
dislocations perpendiculaires possédant le méme vecteur de Burgers (un
exemple en est donné sur la figure VI-29). La configuration observée sur cette
figure est reproduite schématiquement sur la figure VI-30 (b). La figure VI-30
(a) montre I'état initial de cette configuration : deux dislocations (1)
perpendiculaires ont réagi pour donner une annihilation A et un coin V tandis
que la partie gauche de la dislocation (1) horizontale a réagi avec une
dislocation (2) pour donner une jonction J de vecteur de Burgers bs. La figure
VI-30 (b) montre ['état final de la configuration : le coin V qui a glissé vers le
substrat favorise I'extension de la jonction J vers ce méme substrat, ce qui
donne naissance & une dislocation coin paralléle a [110] et située dans le
substrat.

[007]

R
e

vy !
2 2 3
a b
Fiqure VI-30 : Schéma montrant [a formation de [a configuration de (a figure
VI.29,

A = annihilation, V = coin V, J = jonction de vecteur de Burgers
b3
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®f110]

Substrat

Figure VI-31 : Dislocations émises vers [a couche tampon et le substrat
Champ clair : g = 220
Les parties A sont paralléles aux plans (111) et (111). Les
parties B sont paralléles aux plans (111) et (111).
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avons étudiées, le pourcentage de dislocations coins est inférieur & 5%, toutes
les autres dislocations de désadaptation de réseau étant du type 60°.

L'interprétation précédente permet de comprendre l'origine de ce taux
relativement faible car elle indique que deux conditions semblent étre
nécessaires a la formation des dislocations coins :

- les dislocations (1) et (2) paralléles ne peuvent réagir que
lorsqu'elles sont suffisamment proches (a une distance maximale
de l'ordre de quelques centaines de nanometres)

- la dislocation (2) doit étre suffisamment proche d'un coin V issu lui-
méme d'une annihilation entre dislocations (1) perpendiculaires.

Vi-4 Etude par microscopie électronique en transmission

islocations émises vers la he tam le
substrat

La figure VI-31 montre quelques exemples de configurations de
dislocations émises dans le substrat. Chaque configuration comprend deux
paries:

- la partie A est constituée d'une demi-boucle qui partant de
l'interface couche tampon - superréseau peut s'étendre
jusqu'a l'interface substrat - couche tampon

- la partie B comprend plusieurs demi-boucles qui peuvent
s'enfoncer dans le substrat sur plusieurs micrométres.

Pour une configuration donnée, les parties A et B possédent le méme
vecteur de Burgers (1/2 [011], 1/2[017], 1/2[101] ou 1/2[107]}). Les parties A
sont paralléles soit au plan (111), soit au plan (117) et elles résultent du
glissement, dans la couche tampon, de segments de dislocations de
désadaptation de réseau qui sortent de linterface couche tampon -
superréseau (figure VI-31 et VI-32).
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Figure VI-32 : Boucles A paralléles au plan (111) et de vecteur de Burgers
1/2[101]. SR = superréseau ; C-T : couche tampon
Champ clair : g = 220

Les parties B sont paralléles soit au plan (171), soit au plan (117). Pour
une configuration (A+B) donnée (par exemple pour le vecteur de Burgers
1/2[101] dans le cas de la figure VI-33), il y a donc passage d'une demi-
boucle A paralléle au plan (117) & un ensemble de demi-boucles B paralléles
au plan (111): on en déduit qu'un événement de glissement dévié sur la
partie vis de la boucle A a pu étre a l'origine d'un mécanisme de nucléation
des demi-boucles B. ‘

Cette interprétation est corroborée par I'observation de la figure VI-34 qui
montre deux sources qui ont émis, d'un cété des boucles de dislocations qui
se propagent facilement dans la couche tampon et le substrat, et de l'autre
cOté des boucles qui sont rapidement bloquées lors de leur propagation dans
le superréseau : comme nous allons le voir maintenant, certaines parties de
ces boucles sont paralleles a l'interface et on se trouve donc en présence
d'un mécanisme de multiplication de dislocations de désadaptation de
réseau.



i AR

S

0,5 um
e

initialement
pour donner des boucles B paralléles au plan (111). Le vecteur
de Burgers est 1/2(101]

Champ clair : g = 022

Eiqure VI-33 : Gfissement dévié dune boucle }’L dans le plan (111),

Figure VI-34 : Sources de dislocations & [interface couche tampon - superréseau
Champ clair : g = 220
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La figure VI-35 indique quelques unes des séquences du développement,
a partir d'un coin V, d'une boucle donnant naissance a une nouvelle
dislocation de désadaptation.

La séquence (a) montre un coin V formé & partir d'une annihilation entre
dislocations de méme vecteur de Burgers 1/2[101] : les segments AB et BC
constituant ce coin V ont glissé dans le substrat, respect:vement dans les
plans (111) et (111)

La séquence (b) montre une évolution dissymeétrique de ce coin V : le
segment AB est immobile tandis que le segment BC glisse dans le plan (111)
pour donner une configuration BDEF analogue a celle des figures Vi-27 et VI-
28 (boucles A): BDEF est une demi-boucle hexagonale constituée de deux
segments a 60° (DE et EF) et d'un segment vis BD.

La séquence (c) montre la déviation du segment vis BD dans le plan (111),
ce qui conduit a la formation d'une demi-boucle BGHD dans ce plan de
déviation. Le glissement ultérieur de cette demi-boucle a partir des points
d'ancrage B et D, est indiqué sur la séquence (d) : le segment IJ paralléle a la
direction [110] constitue unr nouvelle dislocation de désadaptation de réseau.
On imagine aisément la suite : la demi-boucle BGHD constitue avec ses deux
points d'ancrage B et D une source du type Frank-Read qui est capable de
donner naissance a un ensemble de boucles qui se développent dans le plan
de déviation (111). Ceci est illustré sur la micrographie électronique de la
figure VI-36. On retrouve bien sur cette figure les points d'ancrage B et D de la
figure VII-1-d et surtout les segments de dislocation |J paralléles a la direction
[110], et qui sont donc de nouvelles dislocations de désadaptation de réseau.
Ce nouveau mécanisme de multiplication des dislocations de désadaptation
permet de rendre compte de la création, a partir d'une dislocation dans une
direction <110> de l'interface, d'un ensembie de dislocations dans la direction
<110> perpendiculaire et possédant le méme vecteur de Burgers; il rend donc
bien compte de l'observation fréquente de groupements de dislocations
paralléles possédant le méme vecteur de Burgers.

Quelques problémes restent cependant a résoudre pour bien comprendre
les différentes étapes qui conduisent & I'observation du fonctionnement des
sources de Frank-Read:

1) 'annihilation de la séquence (a) a été étudiée en détail au chapitre VI :
la formation du coin V ne peut se faire que s'il y a eu recombinaison des
dislocations partielles, au moins au niveau de l'annihilation. Il semble difficile
de vérifier expérimentalement que cette recombinaison a bien lieu car, comme
nous l'avons vu au paragraphe VI-3-5, l'observation de la dissociation en
"weak beam" est déja elle-méme difficile & réaliser.
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Figure VI-35-a : Interaction entre dislocations de désadaptation de méme
vecteur de Burgers 1/2{101] avec formation d'un coin V
dans le substrat.

[101]

i VI:35-b :Glissement du segment BC donnant [iew au

développement d'une demi-boucle BDEF dans le plan (111).
Le segment BD est de caractére vis.
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Eigure VI-35-¢ : Glissement dévié du segment vis BD dans le plan (111)
conduisant & la formation d'une demi-boucle BGHD.

[101]

[110]

Figure VI-35-d : Glissement de [a boucle BGHD dans le plan de déviation. Les
points B et D immobiles sont des points d ancrage. Le segment
I9 paralléle & [110] constitue une nouvelle dislocation de
désadaptation.
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Figure VI-36: Micrographie électronique en champ clair (g = 220) d'un
superréseau Gag,gaIng 184s sur substrat GaAs. Mise en

évidence du mécanisme de multiplication des dislocations de

désadaptation de réseau par glissement dévié du segment BD
(indiqué en pointillés).
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2) l'observation du glissement dissymétrique du coin V (séquence (b)) n'a
pas, pour l'instant, regu d'explication.

3) la troisiéeme étape (séquence (c)) ne pose pas de probléme si la
recombinaison des partielles nécessaires a la formation du coin V de la
premiére étape est toujours vérifiée pour le segment vis BD : ce dernier peut
alors dévier dans le plan (111).

4) l'analyse des forces qui a été proposée pour comprendre la formation du
coin V peut-elle étre étendue aux étapes suivantes et permet-elle en
particulier de rendre compte du fonctionnement des sources de Frank-Read?
Le seul point clair est le développement trés dissymétrique des boucles qui
résultent du fonctionnement de ces sources (figures VI-30 et VI-36) : ces
boucles se propagent beaucoup plus difficilement dans le superréseau que
dans le substrat, car leur développement dans le superréseau s'oppose aux
forces exercées par le champ de contrainte résultant de la désadaptation de
réseau substrat - couche épitaxiée.



CONCLUSION
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Les résultats que nous avons présentés dans cette thése sont centrés sur
I'analyse par microscopie électronique en transmission des défauts
structuraux associés aux croissances épitaxiales des ternaires Gaq_xInyAs sur
substrat InP ou GaAs. Les défauts mis ainsi en évidence au niveau des
interfaces binaire - ternaire sont essentiellement des fluctuations de
composition et des dislocations de désadaptation de réseau.

Les fluctuations de composition apparaissent dans le systeme Gaq_4InyAs/
InP. Elles se manifestent soit sous la forme de precipités enrichis en arsenic,
soit plus généralement par le fait que le passage du cristal InP au cristal
Gaq.xInsAs ne se fait pas de fagon abrupte a I'échelle atomique : des quantités
importantes de gallium et d'arsenic se trouvent dans la couche InP. Ceci
conduit a l'observation en microscopie électronique de franges d'interface
présentant un contraste anormal. L'interprétation que nous en avons donnée,
reste qualitative : il s'agit de franges (o + 8) présentant un contraste
symétrique en champ clair (ce qui est d'’habitude plutdt caractéristique des
franges a pures). L'interprétation quantitative de ce contraste n'a pas pu étre
réalisée car elle nécessitait la détermination précise des écarts sq et s> &
I'excitation de Bragg, détermination qui ne peut étre réalisée en microscopie
électronique classique. Cette détermination pourrait cependant étre réalisée,
dans un proche avenir, a 'aide de la microscopie électronique en faisceau
convergent. Il n'en reste pas moins que l'observation de ces franges constitue
une méthode trés sensible de détection des fluctuations de composition que
ce soit au niveau des interfaces ou dans la couche ternaire elle-méme.

Les dislocations de désadaptation de réseau ont surtout été étudiées dans
le systéme Gaq.xInyAs / GaAs. L'accent a été mis particulierement sur les
interactions entre dislocations perpendiculaires présentant le méme vecteur
de Burgers. Ces interactions se manifestent par 'apparition de coins V
glissant, hors de linterface, dans le substrat et non pas dans la couche
épitaxiée comme cela avait été annoncé par d'autres auteurs. Ceci implique
que le mécanisme de Hagen et Strunk [1] proposé pour rendre compte de la
multiplication des dislocations de désadaptation de réseau, ne peut étre
invoqué dans le cas du systéeme Gaq.xInyAs / GaAs et nous avons donc
proposé un nouveau mécanisme basé sur I'observation du glissement dévié.

[1] W. Hagen et H. Strunk, Appl. Phys. 17, 85, (1978)
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Il est possible que ce glissement dévié intervienne egalement dans les
processus de nucléation des dislocations de désadaptation. C'est pourquoi
il nous semble que I'étude des phénomeénes de glissement dévié devrait étre
poursuivie dans les hétérostructures Ga,.4In,As / GaAs et étendue a d'autres
hétérostructures. Ce type d'étude devrait étre réalisé suivant deux axes
principaux :

1 ) influence de la non-centrosymétrie de la structure sphalérite : les

dislocations o et B possédent-elles les mémes propriétés de nucléation et de
multiplication?

2 ) influence de la dissociation des dislocations : dans quelle mesure les
interactions des dislocations avec les interfaces (ou la surface libre) modifient-
elles leur largeur de dissociation et par conséquent leur aptitude a dévier?
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ANNEXE A

Détermination du caractere o (ou ) des dislocations de
désadapatation de réseau dans une hétérostructure

La figure A-1 montre la correspondance existant entre le caractére o (ou B)
d'une dislocation et l'orientation du demi-plan supplémentaire de cette
dislocation par rapport aux normales orientées du type {111}:

- lorsque le demi-plan est orienté dans le méme sens que la
normale [111], la dislocation est de type B (C'est également vrai pour
les normales [171], [T11] et [117] qui Iui sont cristallographiquement
équivalentes). Inversement, la dislocation est de type a lorsque le
demi-plan supplémentaire est orienté dans le méme sens que ia
normale [171] (ou [T11], [171] et [117] qui Iui sont
cristallographiquement équivalentes).

[111]
Surface Ga

1

B
T(X

Surface As

Figure A-1 : Détermination du caractére o (ou B) dune dislocation a partir
de [orientation de son demi-plan supplémentaire dans [a
structure sphalérite.

Une fois fixé le sens de ligne d'une dislocation, il suffit donc de connaitre le
signe du vecteur de Burgers pour déduire I'orientation du demi-plan

supplémentaire et par conséquent le caractere o (ou B) de cette dislocation.
Ceci a été réalisé au paragraphe VI-3-3 dans le cas de ['hétérostructure
GaqxIncAs / GaAs : les dislocations de désadaptation de réseau ayant toutes
leur demi-plan supplémentaire dirigé vers le substrat, elles participent a la
relaxation des contraintes de la couche épitaxiée qui est en compression.
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Dans ces conditions, les dislocations paralléles a [1 TO] glissiles dans les
plans de normale +[111] et £[117] ont leur demi-plan supplémentaire orienté
dans le méme sens que les normales [111] et [1T1] (figure A-2-a) : Ce sont

donc des dislocations «. Inversement, les dislocations paralléles a la direction
[110] sont des dislocations B (figures A-2-b)

® [110] [001] ® [110]
[110] ~a— T —__» [110]
[117] [111] [111] [111]
a b

Figure A-2 : Détermination du caractére o (ou B) d'une dislocation de
désadaptation de réseau dans une hétérostructure dont la
couche est en compression

a - les dislocations paralléles 4 [110] sont de type o
b - les dislocations paralléles & [110] sont de type B
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Comparaison de la force image Fia(B) exercee par la
surface de I'échantillon sur la dislocation A(B) et de la
force F5A(B) exercée sur cette dislocation par le champ de
contrainte résultant de la désadaptation de réseau
substrat - couche épitaxiée.

La force image par unité de longueur s'écrit dans le cas d'une dislocation
A(B) paralléle a la surface et située & une distance h de celle-ci:

2
Fiag) B b™ 1
I "4nKh
4(1-v . o
avec K= 2 pour une dislocation & 60°.
-V

b est le vecteur de Burgers de la dislocation
v est le coefficient de Poisson de la couche
n est le module de cisaillement de la couche

La force Fgam) / | s'écrit [(0.b) x upp)] ou G est la contrainte de
desadaptation calculée au chapitre Il, b le vecteur de Burgers et Uacp) le
vecteur unitaire tangent a la ligne de dislocation. Pour une dislocation
paralléle & [110] ou & [170], cette force est dirigée suivant [001] et est égale a
(o b/2).

En reprenant les résultats du modeéle de Hull et al. [1] décrit au paragraphe
l1I-4-2, on peut calculer les variations de ['épaisseur critique ts, en fonction de
X pour un superréseau Gaq.xIn,As / GaAs. Ces variations sont indiquées sur la
figure B-1 et comparées aux courbes obtenues pour différentes valeurs du
rapport F; / Fe

on voit que les deux courbes coincident lorsque F;/ Fg est
approximativement égal a 1/17. Par conséquent, lorsque les premiéres

[1] R. Hull, J. C. Bean, F. Cerdeira, A. T. Fiory et J. M. Gibson,
Appl. Phys. Lett. 48, 56, (1986)
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dislocations de désadaptation de réseau apparaissent, I'épaisseur de la
couche épitaxiée est telle que la force image F;est déja nettement inferieure a
la force Fg.

h (A)
4000 A
3000 S
2000 4
1000 -

X
0 T T y T Y T T 1

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4

Eigure B-1: Variation de [épaisseur du superréseau Gaj.,In,As / GaAs
en fonction de x :
1 : & [épaisseur critique
. 2:quand F;/Fs=1

3:quand F;/ Fs=1/10
4 :quand F;/ Fs=1/25
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ANNEXE C

Interactions élastiques entre dislocations perpendiculaires
possédant le méme vecteur de Burgers 1/2[011]

Les résultats de Hartley et Hirth [1] sur les interactions entre dislocations
non-coplanaires perpendiculaires (vis ou coins) ont été étendus au cas des
dislocations a 60°. Les résuitats correspondants sont exprimés a l'aide du
systéme de coordonnées de la figure C-1 : la dislocation A est paraliéle a la
direction [110] (axe x4) et la dislocation B est parallele a la direction [170] (axe

X2) .

A [110]
[110]
A [001]
X2
d
/ B
X3
X

1

Figure C-1 : Systéme de coordonnées utilisé pour le calcul des forces exercées
sur deux dislocations perpendiculaires. L'origine est prise 4
Lendroit ou (a dislocation A intersecte d, le plus petit vecteur
Jjoignant les deux dislocations

[1] C. S. Hartley et J. P. Hirth, Acta Met. 13, 79, (1965)
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Les intensités des forces projetées dans le plan de glissement (11 T) pour
la dislocation A et le plan de glissement (111) pour la dislocation B, sont :

2 2
i b™ f(8) . i b” f(0)
A=57d e BAS 27 d

Fag est la force d'interaction exercée par la dislocation B sur la dislocation A.
Fga est la force d'interaction exercée par la dislocation A sur la dislocation B.

V2
43 (1-v)

()

2 sin 20
cos 0 [1+v -2 cos 20] +

[3(1-v)+cos 26]}
2/ 2

Les variations de Fpp en fonction de xo/d = tan 0 et de Fag en fonction de
x4/d = tan ¢ sont données sur la figure C-2
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- 0,2

- 0,4

Dislocation A

-6 -4 -2 Xq1

¢ -0,2 1

[110] ]

-0,4 -

-0,6

I:BA

0,6 -

0,4 |

0,2 -

-6 -4 -2
(b) 1 1 1 Y

6 Xo/l

3 "\a
-0,2

| -0,4

Dislocation B

Figure C-2 : Forces d'interaction entre dislocations perpendiculaires possédant
le méme vecteur de Burgers 1/2[011] (forces exprimées en unité

de ub?/21d)

(a) force exercée par (a dislocation B sur la dislocation A
(b) force exercée par (a dislocation A sur [a dislocation B
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RESUME

Cette étude est centrée sur une analyse par microscopie électronique eh
transmission des défauts structuraux associés a la croissance épitaxiale du
matériau semiconducteur Ga¢_yInyAs sur substrat InP ou sur substrat GaAs,
ces deux types de supports correspondant aux deux filieres classiques de
croissance de cet alliage ternaire. L'objectif principal a été ['étude des
propriétés structurales des dislocations de désadaptation de réseau et des
mécanismes par lesquels ces dislocations relachent tout ou partie des
contraintes générées lors de I'épitaxie. Ces mécanismes concernent a la fois
la génération et la multiplication de ces dislocations.

Dans le cas du matériau Gaq_InyAs pratiquement adapté au matériau InP
(x=0,53), le critére de pseudomorphisme est presque toujours satisfait, méme
pour des épaisseurs ‘importantes de la couche épitaxiée. La densité de
dislocations de désadaptation de réseau restant faible, on peut alors mettre en
évidence des effets plus fins liés a la présence de fluctuations de composition
au niveau des interfaces.

Les structures Gaq_4InyAs / GaAs contraintes (x<0,23), choisies comme
modeles d'étude, nous ont permis de mettre en évidence et d'interpréter la
nature des dislocations et de leurs interactions, tout en tenant compte de leur
caractere dissocié. Nous montrons que les modeéles habituellement invoqués
pour interpréter la multiplication des dislocations aux interfaces ne peuvent
pas rendre compte de nos observations. Enfin, I'analyse des micrographies
électroniques permet de proposer un mécanisme de source de type Frank-
Read basé sur le glissement dévié des segments vis, mécanisme qui pourrait
étre a l'origine de la multiplication des dislocations de désadaptation dans ce
type d'hétérostructure.
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