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RÉSUMÉ 

Les alliages des éléments du groupe IV du tableau périodique ont connu un fort regain d’intérêt 

dans le contexte de la croissance exponentielle du volume de données par les systèmes 

d’information et de communications. En effet, les alliages de SiGeSn incorporant plus de ~9 at.% 

de Sn possèdent une bande d’énergie directe qui faisait défaut aux semiconducteurs Si and Ge – 

les matériaux de base dans les technologies d’information. Cette nouvelle classe de matériaux 

pourrait se révéler être un élément clé de la cointégration de la photonique et de l’électronique sur 

une même plateforme de Si ainsi que du développement de photodétecteurs capables de servir les 

technologies de la communication optique et de l’imagerie infrarouge à bas coût. Cependant, les 

couches épitaxiales des alliages du groupe IV déposées sur Si et possédant une concentration de 

Sn élevée sont soumise à une importante contrainte mécanique résultant du fort désaccord de maille 

et sont sujets à la séparation de phase engendrée par la supersaturation en Sn, au-delà de la limite 

de miscibilité de 1 at.% dans le Ge pur. Cette thèse porte sur l’investigation des mécanismes 

responsables de la séparation de phase des couches de GeSn lors de la croissance épitaxiale, ainsi 

que des facteurs qui influencent la stabilité du matériau et la dynamique de la séparation de phase. 

De plus, nous évaluons les propriétés microstructurales des empilements de couches de GeSn et 

leur potentiel pour l’ingénierie de contraintes. Les couches épitaxiales de GeSn fabriquées par CVD 

sont analysés par microscopie électronique à transmission et par sonde atomique tomographique 

pour étudier la structure et la composition chimique des couches de GeSn. Il est révélé que les 

dislocations jouent un rôle dans l'initiation de la ségrégation du Sn et de sa migration accélérée vers 

la surface par diffusion via le cœur des dislocations. Ce phénomène rend la séparation de phase 

possible et relativement rapide à des températures aussi basses que celles utilisées lors de la 

croissance du GeSn (<400°C). De plus, l'apparition de la séparation de phase à la surface pendant 

un recuit thermique est étudiée en temps réel à l'aide de la microscopie de photoémission des 

électrons. Il est confirmé que la séparation de phase dans les couches dont la contrainte est relaxée 

via la nucléation d'un réseau dense de dislocations a lieu à une température plus basse que les 

couches peu relaxées. La stabilité est également réduite lorsque la concentration de Sn dans les 

alliages augmente. La microstructure des empilements de couches épaisses de GeSn est étudiée par 

microscopie électronique à transmission et par diffraction des rayons X. Le traitement des données 

expérimentales est réalisé par le biais de modèles préexistants adaptés aux spécificités des couches 

épitaxiales de GeSn. Les couches sont formées de domaines mesurant entre 300 et 900 nm, pivotées 
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d’un angle compris entre 0,04° et 0,1° dans le plan et hors du plan du substrat. Ces couches tampons 

ont permis la fabrication d’hétérostructures comprenant des puits quantiques de Ge présentant des 

contraintes de tension élevées jusqu’à 1,65%. Dans ce travail, nous mettons en lumière l'impact de 

la microstructure sur la séparation de phase des couches épitaxiales de GeSn et démontrons le 

potentiel des couches de GeSn relaxées pour l'ingénierie de contraintes en réalisant des couches 

nanométriques de Ge en tension offrant des opportunités nouvelles dans les domaines innovants 

des technologies de l'information et de la communication quantiques. 
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ABSTRACT 

Alloys based on group IV elements of t have been attracting a great deal of interest to address both 

the staggering growth in information and telecommunications systems and the need for monolithic 

infrared detectors for Si-integrated sensing and imaging technologies. Indeed, unlike SiGe alloys, 

SiGeSn alloys incorporating more than ~9 at.% of Sn have a direct energy band gap. This new 

class of materials could prove to be a key element in the cointegration of photonics and electronics 

on a single Si platform as well as in the development of scalable and cost-effective infrared 

photodetectors and imagers. However, the epitaxial layers of group IV alloys on Si incorporating 

a high Sn concentration show a high level of mechanical strain resulting from the large lattice 

mismatch as well as phase separation caused by the Sn supersaturation, when exceeding the 

miscibility limit of 1 at.% of Sn in pure Ge. This work investigates the mechanisms responsible for 

phase separation in GeSn layers during the epitaxial growth, as well as the factors shaping the 

stability and dynamics of phase separation. Furthermore, we evaluate the microstructural properties 

of GeSn layers stackings and their potential for strain engineering toward innovative low-

dimensional systems. CVD-grown GeSn epitaxial layers were studies using transmission electron 

microscopy and atom probe tomography to investigate the structure and chemistry of the GeSn 

layers. It was found that the dislocations play a role to trigger Sn segregation and its accelerated 

migration toward the surface by diffusion via the dislocations’ core. This phenomenon makes phase 

separation possible and quite fast at temperatures as low as the ones used for the growth (<400°C). 

In addition, the onset of phase separation observed at the surface during post-growth thermal 

annealing was investigated in real time using photoemission electron microscopy. It is confirmed 

that phase separation in layers whose strain has been relaxed via the nucleation of a dense network 

of dislocations takes place at a lower temperature compared to highly strained samples. The 

stability is also reduced as the concentration of Sn in the alloys increases. The microstructure of 

thick strain-engineered GeSn layers is investigated by transmission electron microscopy and X-ray 

diffraction. The experimental data treatment is carried out using pre-existing models adapted to the 

specificities of GeSn epitaxial layers. The layers are found to be composed of crystallites measuring 

between 300 and 900 nm, rotated by an angle between 0.04° and 0.1° in-plane and out-of-plane 

relative to the substrate. These buffer layers enabled the fabrication of heterostructures comprising 

Ge quantum wells exhibiting high tensile strains up to 1.65%. In this work, we shed light on the 

impact of microstructure on the phase separation of GeSn epitaxial layers and demonstrate the 



viii 

 

potential of relaxed GeSn layers for strain engineering by fabricating tensile Ge nanometric layers, 

offering new opportunities in innovative fields such as quantum information and communication 

technologies. 
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CHAPITRE 1 INTRODUCTION 

1.1 Les défis technologiques et environnementaux des technologies de 

l’information et de la communication 

Depuis l’ouverture du World Wide Web au public en 1993 et l’essor des technologies 

numériques dans les années 2000, la quantité de données échangée via les systèmes d’information 

et de télécommunications a connu une croissance exponentielle. La Figure 1.1 montre que le débit 

de données échangées chaque seconde est multiplié par 10 tous les 10 ans depuis 2002. En 2020, 

la quantité de données échangée au niveau mondial est estimé à plus de 3 zettaoctets soit 3x1012 

gigaoctets ou 3x1021 octets, ou encore l’équivalent d’environ 1 gigaoctet par personne et par 

jour.[1] En effet, dans le contexte de la transformation digitale de l’économie, les consommateurs 

ont accès à de plus en plus de biens et de services en ligne : banque, commerce en ligne, santé, 

télétravail, films et vidéos à la demande, etc.  

 

 

Figure 1.1. Croissance du volume moyen de données échangées chaque seconde par Internet 

selon l’année.[1] 
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De plus, le nombre d’appareils électroniques en circulation augmente très rapidement de 

même que le nombre de connexions machine-machine (M2M). Ces appareils sont des téléphones, 

des ordinateurs mais aussi des électroménagers, des appareils médicaux, des caméras de 

surveillances, des appareils de production industrielle et autres capteurs divers. Ils forment 

ensemble un réseau d’appareils connectés qui communiquent entre eux et qui constituent l’internet 

des objets (ou IoT pour the Internet of Things), dont le nombre est indiqué en bleu sur la Figure 

1.2. Ces nouveaux usages des technologies numériques génèrent de très importantes quantités de 

données qui peuvent être utilisées pour améliorer la qualité des services et les interactions humain-

machine et machine-machine. La récolte, le traitement et l’analyse de ces données massives (big 

data) est également un levier important de la transformation de nos sociétés à l’ère du numérique. 

Non seulement les services mais aussi l’industrie peut tirer parti des données récoltées dans les 

usines par des capteurs afin d’automatiser, d’optimiser, de rationaliser la production. Le 

développement de tous ces usages requiert une augmentation continue et importante de la bande 

passante tout en augmentant la vitesse de transfert des données.[2]–[4]  
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Figure 1.2. Nombre de connections actives en milliards existant entre les appareils électroniques 

au niveau mondial.[5] 

 

De ce premier défi technologique en découle un deuxième : la consommation énergétique 

de tous ces appareils et réseaux. De manière assez surprenante, les opérations logiques réalisées 

par les transistors ne sont pas la première source de consommation d’énergie dans nos appareils 

électroniques actuels.[2] En effet, la réduction d’échelle des composants microélectroniques a 

permis de diminuer drastiquement la dissipation d’énergie liée à leur fonctionnement. Ce sont en 

fait les interconnexions, autrement dit les fils de cuivre, qui transportent le signal électrique entre 

les divers éléments d’une même puce et entre les puces qui sont responsables de la majeure partie 

des pertes énergétiques, comme le montre le Tableau 1.1. Leur impact est au moins un ordre de 

grandeur supérieur aux pertes dues au fonctionnement des transistors. Les pertes par effet Joule 

ainsi que le phénomène de charge et de décharge capacitive des interconnexions et surtout la 

présence d’amplificateurs de signal sur les longues interconnexions sont à l’origine de la 

dissipation d’énergie.  
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Pour finir, le dégagement de chaleur lié au transport des charge électriques dans les 

interconnexions est un des principaux facteurs limitant le fonctionnement des appareils à quelques 

gigahertz.[2] La réduction de la taille des transistors et l’augmentation de leur nombre par unité de 

surface ne permet pas de d’atténuer ce problème de surchauffe. En effet, lors de la réduction 

d’échelle, la résistance des interconnexions augmente à mesure que leur diamètre diminue. La 

distance entre les interconnexions induit également des interférences qui peuvent engendrer des 

délais de transmission et des défaillances (crosstalk) par la création d’une tension aux bornes du 

diélectrique séparant les interconnexions, tel un condensateur. Ces deux problématiques sont 

connues sous le nom de goulet d'étranglement d'interconnexion (interconnect bottleneck).  

 

Tableau 1.1. Énergie consommée par les opération d’acheminement et de calcul des technologies 

de l’information.[2] 
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1.2 La photonique sur silicium et l’essor des alliages de germanium-

étain 

Afin de relever les défis technologiques et environnementaux évoquées précédemment 

ainsi que le goulet d'étranglement d'interconnexion auxquels la microélectronique et les 

technologies de communication et de détection font face, le transport de l’information par voie 

optique présente de nombreux avantages. Les fibres optiques tapissent déjà, à l’heure actuelle, les 

fonds marins afin de connecter les continents et les pays entre eux par Internet. En effet, comme 

illustré sur la Figure 1.3, les signaux optiques modulés à haute fréquence sont très peu atténués lors 

de leur propagation dans les fibres et peuvent voyager sur plusieurs kilomètres avant d’être 

amplifiés de nouveau. De plus, la bande passante de ces dernières est de l’ordre de 1000 fois 

supérieure à celle des lignes de cuivre.  

  

Figure 1.3. Comparaison des atténuations cuivre/fibre optique en fonction de la fréquence de 

modulation.[6] 

 

Outre le fait que les fibres optiques transportent des signaux de plus haute fréquence sur de 

plus longues distances, il est notable qu’elles ne subissent pas de pertes significatives et donc de 

surchauffe par effet Joule puisque le signal transmis n’est pas de nature électrique. Les fibres 

optiques ont aussi l’avantage de ne pas être sensibles aux interférences électromagnétiques et de 

ne pas être parasités par d’autres fibres grâce au confinement optique dans le cœur des fibres.  



6 

 

Ainsi, il semblerait que la photonique permette de dépasser les limites du goulet 

d'étranglement d'interconnexion de l’électronique classique. L’intégration conjointe de la 

photonique et de l’électronique sur une même plateforme est un sujet d’étude majeur qui occupe la 

communauté scientifique depuis plusieurs décennies et qui prend toute son importance au regard 

des enjeux actuels de l’industrie microélectronique. Le principe est de remplacer les signaux 

électriques qui circulent entre les éléments d’une puce et entre les différentes puces par des signaux 

optiques guidés. Les économies d’énergies attendues par bit d’information traité et/ou transmis 

seraient de 2 ou 3 ordres de grandeurs.[2] En raison de la maturité de la technologie complementary 

metal-oxide-semiconductor (CMOS), le silicium semble être le candidat idéal pour développer à 

grande échelle et à bas coût cette intégration opto-électronique hybride. À l’heure actuelle, la 

plupart des composants clefs de l’opto-électronique comme les photodétecteurs, les modulateurs, 

les guides d’onde ont déjà été fabriqués selon des méthodes compatibles avec la technologie CMOS 

sur silicium.[2] Le plus important défi restant à relever est la réalisation d’une source laser 

performante.[7] Cependant, les deux semiconducteurs les plus répandus et les plus étudiés sur 

silicium que sont le silicium lui-même et le germanium sont dépourvus d’une bande d’énergie 

interdite directe, en d’autres mots ils sont de piètres émetteurs de lumière.  

En pratique, les composants optiques de nos technologies actuelles sont réalisés en majeure 

partie à l’aide d’alliages de semiconducteurs des groupes III-V ou II-VI du tableau périodique. La 

croissance de ces matériaux s’effectue sur des gaufres plus petites et à l’aide d’instruments dédiés, 

qui n’accueillent pas la gaufre de silicium comportant les transistors. Une étape d’assemblage est 

donc nécessaire pour connecter les fonctions optiques avec le circuit de lecture CMOS. L’impact 

en termes de temps, de coûts et de performance est significatif. Le développement de la photonique 

monolithique sur silicium est stimulée tout d’abord par le besoin d’alternatives à bas coût 

d’applications existantes impliquant des alliages III-V. Le développement de photodétecteurs sur 

silicium opérant dans l’infrarouge est essentiel au déploiement de nombreuses applications telles 

que le photovoltaïque[8], la télédétection par laser (LIDAR), la spectroscopie résolue en temps réel 

pour la détection de gaz, la médecine et des applications de nouvelles génération en 

télécommunication.[9] 
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1.3 Les défis des alliages de GeSn 

C’est dans ce contexte que les alliages de silicium-germanium-étain (SiGeSn), dont les 

propriétés optiques sont fortement améliorées par l’incorporation d’étain, ont de nouveau attiré 

l’attention sur le silicium et le germanium. Les deux degrés de liberté offerts par un alliage ternaire 

permettent d’ajuster le paramètre de maille ainsi que l’énergie de la bande interdite, de la même 

manière que les alliages III-V et II-VI. De fait que ces trois éléments appartiennent tous à la colonne 

IV du tableau périodique, ils partagent certaines caractéristiques. Ils peuvent notamment tous les 

trois former une maille cristalline de type diamant et sont isovalents d’où l’absence de dopage 

croisé. La croissance monolithique d’alliages de SiGeSn sur des gaufres de silicium ne requiert ni 

instruments dédiés ni étapes d’assemblage et bénéficient donc pleinement des larges capacités 

d’intégration et du faible coût de production de la filière CMOS.  

Au-delà du concept théorique, la fabrication des alliages du groupe IV présente de 

nombreux défis techniques. Premièrement, la solubilité de l’étain à l’équilibre thermodynamique 

dans le germanium est de 1 at.% et de seulement 0.1 at.% dans le silicium. Par conséquent, les 

alliages dont la concentration d’étain est au-dessus de ces seuils sont métastables et sujets à des 

instabilités thermodynamiques menant à la séparation de l’alliage en phases distinctes. 

Deuxièmement, la croissance épitaxiale d’alliages de SiGeSn riches en étain sur un substrat avec 

un plus petit paramètre de maille comme le silicium ou le germanium pur induit une contrainte 

mécanique compressive qui diminue le caractère direct du gap du SiGeSn. De plus, la relaxation 

de cette contrainte produit des dislocations qui sont autant de défauts servant de centres de 

recombinaison pour les porteurs de charges, détériorant les propriétés électriques et optiques. 

 

1.4 Organisation de la thèse 

Ce projet de thèse se concentre uniquement sur les alliages de GeSn, ce sont les alliages binaires 

les plus stables du groupe IV après le SiGe. Une meilleure compréhension du GeSn permettrait de 

mieux appréhender les alliages de SiSn ainsi que les alliages ternaires plus complexes. Dans un 

premier temps, nous tenterons d’identifier les mécanismes responsables de la séparation de phase 

des couches de GeSn lors de la croissance épitaxiale, ainsi que les facteurs influencent la stabilité 

du matériaux et la dynamique de la séparation de phase. Dans un second temps, nous évaluerons 
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les propriétés microstructurales des empilements de couches de GeSn et leur potentiel pour 

l’ingénierie de contraintes et le développement de systèmes de faibles dimensions novateurs. 

 

Le Chapitre 1 introduit les défis technologiques et environnementaux de nos sociétés auxquels les 

alliages de GeSn pourraient apporter des solutions techniques. Les propriétés optiques des alliages 

de GeSn riches en Sn ainsi que les possibilités d’intégration sur substrat de Si offrent l’opportunité 

de diminuer l’empreinte énergétique des systèmes d’information via le développement de puces 

électro-photoniques intégrées. Cependant, les alliages de GeSn déposés sur Si présentent de 

nombreux défis, parmi lesquels la métastabilité et un important désaccord de maille avec le substrat 

de Si.  

Le Chapitre 2 présente une revue de la littérature concernant les propriétés fondamentales des 

alliages de GeSn ainsi que les problématiques concrètes rencontrées pendant la croissance des 

couches épitaxiales. Atteindre le seuil de concentration de 9 at.% de Sn pour obtenir un alliage de 

GeSn ayant des performances optiques intéressantes tout en maintenant une qualité cristalline 

élevée est un défi de taille. En premier lieu, la supersaturation en Sn des alliages de GeSn engendre 

une métastabilité qui mène généralement à la séparation de phase. Deuxièmement, l’incorporation 

de Sn dans la maille de Ge accroit fortement le paramètre de maille et la contrainte mécanique des 

couches épitaxiales de GeSn, provoquant éventuellement à la nucléation de nombreuses 

dislocations. Partant de ce constat, l’objectif de cette thèse est donc d’investiguer les deux 

principales caractéristiques physiques qui semblent façonner les propriétés des couches épitaxiales 

de GeSn.  

Dans le Chapitre 3, nous introduisons le principe du dépôt chimique en phase vapeur ainsi que les 

conditions choisies pour la croissance des couches épitaxiales de GeSn. Ensuite, les différentes 

techniques de caractérisation utilisées pour investiguer les alliages de GeSn aux échelles macro, 

micro et nanoscopiques sont présentées. Le traitement des données issues de la diffraction des 

rayons X (DRX) y est également détaillé.  

Dans le Chapitre 4, nous mettons en évidence le rôle des dislocations dans le déclenchement de la 

ségrégation du Sn et de sa migration rapide et facilitée vers la surface par diffusion via le canal des 

dislocations. Pour ce faire, nous nous appuyons sur la caractérisation de la microstructure et de la 
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composition à l'échelle atomique d’un alliage de Ge0.82Sn0.18. La microstructure et la métastabilité 

des couches de GeSn sont donc des éléments indissociables.  

Le Chapitre 5 détaille l’impact de la microstructure et de la supersaturation de Sn sur la stabilité 

des alliages de GeSn et la dynamique de la séparation de phase. L’observation en temps réel de la 

surface des échantillons de GeSn pendant un recuit thermique permet d’estimer la température de 

séparation de phase et d’investiguer la dynamique des gouttelettes alors formées. La concentration 

de Sn et la température sont les facteurs les plus influents en particulier pour les alliages incorporant 

moins de 13 at.% de Sn.  

Le Chapitre 6 complète les deux chapitres précédents en présentant une caractérisation poussée des 

couches de GeSn en l’absence de séparation de phase. Une gestion optimale des dislocations et du 

budget thermique a permis d’aboutir à ce résultat. Au-dessus des empilements de GeSn sont 

fabriquées des hétérostructures de GeSn-Ge comprenant des couches épitaxiales de Ge d’épaisseur 

nanométrique soumises à de fortes contraintes de tension. La caractérisation par DRX permet de 

mettre en évidence la haute qualité cristalline des couches de GeSn ainsi que la cohérence 

cristalline dans les hétérostructures quantiques. Dans ce chapitre, nous démontrons le potentiel des 

couches de GeSn sur substrat de Si pour le développement d’une plateforme d’ingénierie de la 

contrainte et des bandes d’énergie. 
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CHAPITRE 2 REVUE DE LITTÉRATURE 

Du fait de leur performances optiques et leur capacité d’intégration dans l’écosystème industriel 

de la microélectronique, les alliages de GeSn attirent beaucoup d’attention. Tout d’abord, nous 

présenterons les propriétés fondamentales de ces matériaux sur lesquelles reposent ces 

performances optiques. Cependant, les alliages les plus performants sont soumis à des 

problématiques d’instabilité et de contraintes mécaniques fortes. Ainsi, la croissance de couches 

de GeSn présentant un intérêt pour la photonique nécessite des précautions et la mise en place de 

techniques de croissance spécifiques.  

1. Propriétés fondamentales et défis scientifiques 

Le Ge1-xSnx est un alliage qui se compose d’atomes de germanium et d’étain et dont la 

maille est cubique à faces centrées de type diamant. L’étain pur sous sa forme �-Sn, surnommé 

étain gris, qui existe seulement en dessous de 13°C est également de type diamant. L’allotrope 

métallique �-Sn, ou étain blanc, que l’on trouve à température ambiante est de structure 

tétragonale. L’alliage de GeSn et ses propriétés ont été tout d’abord imaginées par Goodman en 

1982 qui a proposé l’existence d’une structure de bande d’énergie interdite directe.[10] À l’époque, 

la structure de bande de l’étain sous sa forme �-Sn ne faisait pas consensus mais les modèles qui 

le présentaient comme un semi-métal avec une énergie de bande interdite négative semblaient 

prédominer.[11], [12] Goodman en conclut qu’il pourrait exister une gamme de compositions pour 

laquelle l’alliage présenterait une bande interdite directe. Les premières études théoriques 

estimèrent que la transition indirecte-directe de la bande d’énergie se produit aux environs de 20 

at.% d’étain, avec un forte variabilité concernant l’énergie de bande interdite à la transition.[13]–

[15] Dans les années qui suivirent et jusqu’aux années 2010, de nombreux travaux permirent 

d’affiner la compréhension de la structure de bandes des alliages de GeSn et également de 

déterminer avec plus de précision la concentration d’étain nécessaire à la transition, estimée alors 

entre 6,5 et 11 at.% pour une couche exempte de contraintes mécaniques.[16]–[25]  
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Figure 2.1. Structure de bande électronique d’alliages de GeSn contenant (a) 5% Sn, (b) 11% Sn, 

et (c) 20% de Sn mettant en évidence la transition d’une bande d’énergie indirecte à une bande 

directe.[26] 

 

À partir de cette concentration et au-delà, la bande interdite devient directe et le minimum 

de la bande de conduction se trouve alors aligné verticalement avec le maximum de la bande de 

valence au point Γ, centre de la zone de Brillouin. Au contraire, dans un semiconducteur à bande 

d’énergie interdite indirecte comme le germanium pur mais aussi le Ge95Sn5, le minimum de la 

bande de conduction ne se trouve pas au point Γ mais au niveau de la vallée L comme le montre la 

Figure 2.1. Dans ce cas, une transition électronique nécessite l’intervention de phonons, ce qui 

diminue fortement la probabilité d’occurrence de la transition et donc la quantité de photons 

absorbés ou émis. La même situation se retrouve dans le silicium dont le minimum de la bande de 

conduction se trouve près de la vallée X.[18] De ce fait, le silicium et le germanium ne sont pas de 

bons émetteurs de lumière. Plus la concentration d’étain dans l’alliage de GeSn augmente, plus 

l’énergie de la bande de conduction aux points Γ et L diminuent comme illustré sur les graphiques 

(b) et (c) de la Figure 2.1 pour les alliages Ge85Sn15 et Ge75Sn25, respectivement. Cependant, on 

peut remarquer que la diminution est plus importante au point Γ ce qui mène ultimement à la 

transition indirecte-directe tant recherchée de la bande interdite.  

À l’époque de la publication des premiers travaux de Goodman, le GeSn est encore un matériau 

purement spéculatif et la faisabilité, même théorique, d’un tel matériau n’est pas encore établie. En 

1984, Olesinski et Abbaschian publient le diagramme de phase du système Ge-Sn, présenté en 
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Figure 2.2, faisant alors état de l’immiscibilité des deux éléments sur plus de 98% de la gamme de 

composition.[27] La solubilité de l’étain dans le germanium apparait limitée à environ 1 at.% alors 

qu’à l’autre extrémité du diagramme, l’étain, sous sa forme stable �-Sn ne tolère qu’un maximum 

de 0,26 at.% de Ge juste avant de se liquéfier à 230°C. Par conséquent, la gamme de solutions 

solides accessibles à l’équilibre thermodynamique est très réduite. De plus, une fraction liquide 

apparait à une température qui est considérée comme très basse au regard des températures usuelles 

de croissance et de process des semiconducteurs. À noter que l’étain est encore moins miscible 

dans le silicium, en effet l’alliage de SiSn ne tolère qu’un maximum de de 0,1 at.% d’étain dans la 

matrice de Si pour une température d’environ 1000°C.[28] Ainsi, les alliages de GeSn incorporant 

plus de 1 at.% d’étain ne semblent pas accessibles par les méthodes de croissance des cristaux 

massiques. La liquéfaction de la phase riche en étain à basse température est également 

problématique. Dans la revue de littérature dédiée à la croissance du GeSn, nous verrons quelles 

sont les techniques qui permettent de surmonter ces apparentes limites physiques et de fabriquer 

des alliages incorporant plus de 10 fois la concentration d’étain à l’équilibre, de manière à obtenir 

une bande interdite directe.  

 

 

Figure 2.2. Diagramme de phase du système Ge-Sn. [27] 
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2.1 Conséquences de la supersaturation et de la métastabilité associée 

Dans cette partie, voyons quelles sont les conséquences d’une telle supersaturation sur les 

propriétés du matériau. Le diagramme de phase à l’équilibre présenté en Figure 2.2 se concentre 

uniquement sur les phases à l’équilibre et ne représente pas les états de plus haute énergie comme 

les alliages supersaturés qui nous intéressent. Il est aussi pertinent de rappeler que ce diagramme 

ne prend pas en compte les contraintes mécaniques, qui sont le sujet de la sous-partie suivante 2.2, 

ni des effets de surface. L’équilibre est une situation idéale dans laquelle, après une durée infinie, 

le système complet a atteint sa configuration d’énergie libre minimale. Le tracé du diagramme à 

l’équilibre se base sur le calcul de l’énergie libre du système Ge-Sn en fonction de la concentration 

de chaque composant, pour chaque phase et à une température donnée. Dans le diagramme de la 

Figure 2.3, le domaine de stabilité de la solution solide de type diamant est représenté par la ligne 

rouge sur toute la gamme de composition, les phases liquide et �-Sn étant omises. Cette ligne est 

la ligne binodale, également présente en partie dans le coin inférieur gauche de la Figure 2.2 sous 

la forme de tirets, et qui sépare le GeSn du mélange biphasique existant sous 230°C. La ligne de 

tirets bleue de la Figure 2.3 est appelée ligne spinodale et correspond aux points remarquables où 

la courbure de la courbe d’énergie libre s’inverse. Entre ces deux lignes, c’est-à-dire pour une 

légère supersaturation de Ge ou Sn et dans une certaine gamme de températures, le matériau est 

métastable, il n’est pas dans sa configuration d’énergie la plus basse et dans le même temps une 

barrière cinétique l’empêche de retourner à l’équilibre. Il s’agit ici de métastabilité liée à la 

supersaturation, mais cela s’applique à tout type de transformations physiques 

énergétiquement/thermodynamiquement favorables : la solidification, la précipitation, le 

changement de phase crystalline, la nucléation de dislocations, etc. Cette barrière est plus ou moins 

importante selon la nature de la métastabilité et les conditions expérimentales. Dans la zone 

centrale du graphique, délimitée par la ligne spinodale, le matériau est totalement instable et peut 

subir une transformation spontanée caractérisée par l’absence de barrière cinétique. La 

décomposition spinodale est une problématique courante dans certains alliages ternaires III-V mais 

n’a pas été constatée dans le GeSn.[29]–[31]  
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Figure 2.3. Diagramme de phase calculé du Ge1-xSnx. Les courbes rouge et bleu sont les lignes 

binodale et spinodale, respectivement. L’encadré met en évidence une large zone du côté gauche 

de la ligne spinodale où un alliage aléatoire existe, théoriquement exempt de décomposition 

spontanée.[25] 

 

Les alliages de GeSn supersaturés en étain sont donc des systèmes physiques métastables 

et à ce titre ils sont susceptibles de subir une transformation spontanée afin de minimiser l’énergie 

totale et éventuellement atteindre l’équilibre thermodynamique. Dans le cas du GeSn, cela se 

traduit concrètement par la séparation de phase qui est la décomposition de l’alliage en produits de 

plus faible énergie libre. Tout d’abord, les atomes d’étain dans une matrice de germanium ont une 

tendance naturelle à ségréguer de la subsurface vers la surface, de par leur faible énergie de surface 

et la contrainte locale qu’ils imposent au cristal.[32]–[34] Lors de la croissance de GeSn, l’étain 

présent à la surface dû à la ségrégation du Sn vers la surface et à la décomposition des précurseurs 

doit être incorporé dans l’alliage. En cas d’accumulation d’étain sur la surface, la croissance est 

interrompue par la formation d’agrégats d’étain.[35]–[37] Le matériau déposé se caractérise par 

une concentration d’étain très inférieure à la valeur cible ainsi qu’une qualité cristalline faible et 

une rugosité de surface élevée.[38]  

Le même phénomène se produit lors d’un recuit thermique effectué après la croissance du GeSn. 

Des observations en temps réel ont montré que les gouttelettes se forment sur la surface puis se 
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déplacent sur la surface du matériau. Sur une surface de normale [001], le déplacement se fait 

principalement selon la direction cristalline <100> pour des films très minces et selon <110> pour 

les films plus épais.[39]–[41] Par conséquent, les zones touchées par la formation de gouttelettes 

d’étain sont amenées à s’agrandir et recouvrir la surface.[42] Il semblerait que les gouttelettes 

dissolvent la couche de GeSn à son contact et redépose dans son trajet un alliage de GeSn avec 

moins de 1 at.% d’étain.[42] Lorsque la température de recuit est supérieure à environ 600°C, des 

inclusions riches en étain peuvent se former dans la masse du matériau.[43]–[45] De plus, la 

séparation de phase du GeSn semble être liée à la présence de dislocations traversantes (threading 

dislocations). En l’absence de dislocations, l’étain diffuse progressivement dans les couches 

environnantes et la surface libre. L’abondance de dislocations provoque le déclenchement très 

soudain et rapide de la séparation de phase.[46]–[48] Nous verrons dans le Chapitre 4 que la 

migration accélérée de l’étain hors de l’alliage est permise par la diffusion dans le canal des 

dislocations.[49]  

 

Figure 2.4 Images de la surface d’un échantillon de GeSn pendant un recuit thermique post-

croissance, réalisées par microscopie de photoémission d’électrons. Les images a1, a2, a3 et a4 

correspondent à la surface d’un même échantillon dont la température passe de 461 à 640°C en 

~10 minutes .[41] 
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2.2 Conséquences de la contrainte épitaxiale de compression 

Un deuxième aspect important des couches épitaxiales de GeSn sur substrat de Ge ou Si est la 

présence d’une contrainte mécanique compressive. En effet, l’atome d’étain (numéro atomique 

Z=50) possède un rayon covalent qui est 14,7% plus grand que celui du germanium (Z=32) et 

l’insertion d’un plus large atome augmente le paramètre de maille moyen de l’alliage suivant la loi 

de Vegard : 

�	
�� = ���. � + �	
 . �1 − �� + �	
��. �. �1 − �� 

Dans cette équation, le paramètre de maille est une fonction linéaire de la fraction atomique d’étain 

�, des paramètres de maille du germanium �	
 = 5,6578 Å et de l’étain ��� = 6,4892 Å, corrigée 

par un terme d’ordre 2 dont la valeur dépend du paramètre de courbure �	
��. Dans la littérature, 

la valeur de ce paramètre diverge.[50] Des études plus récentes affirme que �	
�� a une valeur 

positive très faible, plus faible encore que la marge d’erreur expérimentale et peut donc être 

considéré nul en première approximation.[50], [51] La loi de Vegard montre que le désaccord de 

maille de près de 14,7% entre le germanium et l’étain conduit à une augmentation rapide du 

paramètre de maille de l’alliage de GeSn à mesure qu’il incorpore de l’étain.  

Une différence de paramètre de maille entre une couche mince épitaxiale et son substrat entraine 

dans un premier temps une déformation élastique de la couche mince, lequel est contraint 

mécaniquement d’adopter un paramètre de maille dans le plan a// (ou seulement a) identique au 

substrat. La croissance se poursuit et l’énergie élastique issue de la déformation s’accumule jusqu’à 

ce qu’il soit énergétiquement plus favorable de relaxer la contrainte par glissement et nucléation 

de dislocations. Dans le cas du GeSn, l’épaisseur critique à laquelle se produit cette transition est 

relativement bien décrite par le modèle de People and Bean.[52], [53] À titre d’exemple, sur un 

substrat de germanium, l’épaisseur critique du GeSn est de l’ordre de 40 nm pour une concentration 

de 9 at.% d’étain. La formation de dislocations et la minimisation de l’impact sur la qualité 

cristalline est une problématique courante de l’hétéroépitaxie qui sera évoquée lors de la revue de 

l’état de l’art de la croissance. 

Par ailleurs, de la même manière que la contrainte en tension permet d’augmenter le caractère direct 

de la bande interdite dans le Ge pur,[54] la compression biaxiale a pour effet de diminuer le 

caractère direct du gap et de le décaler vers les plus faibles longueurs d’onde. La Figure 2.5 en 
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montre l’effet sur les bandes d’énergie d’un alliage de Ge0.75Si0.1Sn0.15. Pour cet alliage, lorsque la 

contrainte de compression est supérieure à 0.81%, l’énergie de la bande interdite directe 

(représentée par les points noirs) devient plus élevée que l’énergie de la bande interdite indirecte 

(points rouges) et c’est alors la transition de bande indirecte qui devient favorable. Il est donc 

capitale de relaxer la contrainte des couches épitaxiales de GeSn afin de pouvoir exploiter leurs 

propriétés optiques.  

 

 

Figure 2.5. Évolution des points de symétrie L, Γ et X des bandes d’énergie d’un alliage de 

Ge0.75Si0.1Sn0.15.[18] 

 

2.3 Croissance des alliages de GeSn 

En 1983, un an après la première mention du GeSn dans la littérature, le premier film de GeSn est 

fabriqué par recristallisation d’une couche de Ge amorphe en présence d’étain. Un laser pulsé 

permet de chauffer le système très rapidement et d’interrompre l’opération tout aussi brutalement, 

de la même manière qu’une trempe. Cette méthode permet ainsi de figer le système et d’éviter la 

formation des phases à l’équilibre. Le matériau est composé de microcristaux de Ge0,78Sn0,22 dans 

une matrice amorphe de Ge0,70Sn0,30.[55] Le premier véritable dépôt d’un alliage supersaturé de 

GeSn à hauteur de 8 at.% d’étain est réalisé en 1987 par pulvérisation cathodique. Dans cette étude, 
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c’est la faible température dans la chambre de dépôt entre 150 et 90°C ainsi que le bombardement 

de la surface de l’échantillon qui permettent la croissance du monocristal.[56] Par la suite, c’est 

l’épitaxie par jet moléculaire (ou MBE pour molecular beam epitaxy), une autre méthode de dépôt 

physique qui sera la technique privilégiée pour le développement des films de GeSn. En effet, le 

MBE possède un avantage non négligeable : il ne nécessite pas le développement de précurseurs 

de croissances spécifiques puisque son fonctionnement ne repose pas sur des réactions chimiques 

ou la décomposition thermique de molécules. De ce fait, le débit des différents précurseurs et la 

température du substrat sont des paramètres indépendants qui permettent un contrôle précis des 

conditions de croissance. Le dépôt peut alors s’effectuer à basse température ce qui est idéal pour 

limiter la diffusion des atomes et éviter la formation de phases non voulues. En revanche, le recours 

à un vide poussé et la faible vitesse de dépôt rendent cette technique moins intéressante pour la 

mise à l’échelle industrielle par exemple. De plus, la ségrégation apparaissant au-dessus de 140°C, 

la faible qualité cristalline voire l’amorphisation partielle ainsi que le phénomène de rupture de 

l’épitaxie (epitaxy breakdown) résultant de la croissance à très basse température sont des 

problématiques récurrentes.[57]–[59]  

Parmi la variété des techniques de dépôts, le CVD devient rapidement la plus utilisée. Il a 

l’avantage d’être un standard de l’industrie des semiconducteurs et de proposer un dépôt rapide et 

uniforme sur de larges gaufres, ce qui permet un coût plus bas et une capacité de production plus 

élevée. Au début des années 2000, Kouvetakis et Menéndez mènent les premiers travaux dans le 

domaine de la croissance CVD des alliages de GeSn. Ils proposent de palier aux problèmes de 

stabilité des précurseurs de croissance de l’étain, dus à la faiblesse de la liaison entre l’étain et 

l’hydrogène, en remplaçant ce dernier par du deutérium. Ainsi, au moyen des précurseurs Ge2H6 

(digermane), SnD4 (deutérostannane, qui possède une meilleure conservation sur de longues durées 

grâce à une meilleur stabilité que SnH4) et C6H5SnD3, ils parviennent à fabriquer des couches de 

GeSn de 2 à 15 at.% d’étain à 250–350 °C directement sur le substrat de silicium à l’aide d’un 

CVD fonctionnant à très basse pression (UHV-CVD).[60], [61] Bien plus tard en 2019, ces mêmes 

auteurs réussissent la croissance d’alliages incorporant entre 14 et 33 at.% d’étain à 240–290 °C 

grâce à l’utilisation d’un précurseur à chaîne plus longue : le Ge3H8 (trigermane) tout en conservant 

le SnD4.[62] Les films sont majoritairement relaxés de leur contrainte, comportant de nombreux 

défauts d’empilement (stacking faults) et des macles (twins) et une absorption optique jusque dans 
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la gamme des moyens infrarouge (MIR) à hauteur de 8 µm. La qualité de ces matériaux n’était pas 

suffisante pour les intégrer dans des dispositifs. 

Par la suite, Vincent et Gencarelli proposent d’utiliser le SnCl4 (tétrachlorure d’étain) à la place du 

SnD4 ainsi que le Ge2H6 pour l’apport en germanium.[63] SnCl4 est un précurseur liquide à 

température ambiante et chimiquement très stable. Ces auteurs parviennent à fabriquer des couches 

de GeSn jusqu’à 8 at.% en étain à 320°C dans un CVD fonctionnant à pression atmosphérique et 

font la démonstration que l’utilisation d’une très basse pression n’est pas le paramètre clé quand 

les paramètres de croissances sont adéquats.[63] De plus, ils montrent que l’augmentation du débit 

de SnCl4 dans une certaine mesure permet d’augmenter la composition jusqu’à 12,6 at.% sans 

induire de contaminations ou de de gravure liées à la présence des chlorures dans la chambre de 

dépôt.[64], [65] La croissance à l’aide de ces mêmes précurseurs est aussi réalisée à pression 

réduite de quelques dizaines de Torr par une équipe française au CEA-Leti (Commissariat à 

l'énergie atomique et aux énergies alternatives- Laboratoire d'électronique et de technologie de 

l'information). Ils parviennent à déposer des couches minces de GeSn incorporant jusqu’à 15 at.% 

d’étain présentant une rugosité de surface inférieure à 0,5 nm RMS.[66], [67] A partir de 2012, 

l’utilisation du GeH4 (germane), le plus simple des hydrures de germanium, comme précurseur du 

germanium dans la croissance d’alliages de GeSn commence à être investigué et sa chimie est 

étudiée.[68]–[70] Ce précurseur à l’avantage d’être un standard de l’industrie et donc adapté pour 

la manufacture de grands volumes. L’appareil utilisé pour le dépôt fonctionne à pression réduite 

(quelques Torr). Le GeH4 ne se décompose pas à des températures aussi basses que le Ge2H6, la 

température minimum de croissance semble être de ~285°C, soit 15°C plus haut que le Ge2H6 selon 

ces auteurs. La croissance à l’aide du GeH4 est aussi plus lente.[69] De plus, la quantité d’étain 

incorporée à la même température est d’environ 1 at.% inférieur.[71], [72] Néanmoins, notre 

groupe est parvenu à fabriquer en 2018 des couches de GeSn de plus de 150 nm d’épaisseur, 

incorporant uniformément 18 at.% d’étain et démontrant l’émission de lumière à température 

ambiante.[73] 

En 2019, des premier travaux concernant le dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma 

délocalisé (ou RPECVD pour remote plasma-enhanced chemical vapor depostion) des couches 

minces d’alliages de GeSn voient le jour.[74] Contrairement au dépôt CVD classique pendant 

lequel les précurseurs réagissent chimiquement stimulés par la température de la chambre et du 

substrat, les espèces réactives sont produites par un plasma de gaz inerte dans un réacteur désignée, 
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lui-même relié à la chambre de dépôt. De la même manière que le MBE, le RPECVD permet un 

contrôle indépendant du flux de précurseurs et de la température du substrat. Par cette méthode, 

des couches de GeSn incorporant jusqu’à 9,6 at.% d’étain ont pu être fabriquées entre 295 et 340°C 

directement sur substrat de silicium, présentant une rugosité de 1,2 nm.[75], [76] Dans une 

publication de 2019, un plasma de H2 est utilisé non pas dans le but de décomposer les précurseurs 

gazeux mais pour réduire des particules d’oxyde d’étain à leur état métallique et déclencher une 

croissance solide-liquide-solide dans le plan (IPSLS, in-plane solid−liquid−solid).[77]  

De manière générale, les dépôts par CVD de GeSn, que ce soit dans des conditions de vide poussé, 

de pression atmosphérique ou de pression réduite, sont rendus possibles par la très faible 

température de croissance qui permet d’éviter la diffusion et la ségrégation de l’étain sur la 

surface.[78] Dans ces conditions, la croissance se déroule généralement dans un régime cinétique, 

contrôlé par la décomposition des précurseurs de croissance mais aussi par la désorption de 

l’hydrogène et des chlorures.[79] En effet, la forte adsorption de l’hydrogène à basse température 

est un paramètre supplémentaire qui permet de limiter la diffusion de surface, en occupant les 

liaisons chimiques de la surface.[80] Finalement, un large ratio Ge/Sn dans la phase gazeuse est 

requis, en partie pour compenser la faible décomposition du GeH4 ou Ge2H6 à basse 

température.[73]  

 

2.4 Propriétés physiques des couches épitaxiales de GeSn 

L’intérêt premier des alliages de GeSn est sa compatibilité avec les procédés de fabrication CMOS 

sur silicium et donc son coût moindre grâce à la mise à l’échelle. Dans ce contexte, le silicium est 

donc le substrat de choix. Cependant, il est nécessaire de minimiser le désaccord de maille entre le 

GeSn et le silicium. Le désaccord de maille est illustré en Figure 2.6(a) par la déformation de la 

maille de couleur verte lors de l’épitaxie sur le substrat, en rouge, de constante de maille as plus 

faible. La Figure 2.6(b) montre la relaxation de la déformation et de la contrainte mécanique par la 

nucléation d’une dislocation indiquée par le symbole ┴. Le désaccord de maille est légèrement 

réduit par l’ajout d’un substrat virtuel (ou VS pour virtual substrate) de germanium sur le substrat 

de silicium, c’est-à-dire une couche de germanium de haute qualité, dont la contrainte est relaxée, 

telle que présenté en Figure 2.6(c).  
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Figure 2.6 a) Schéma représentant la déformation de la maille cristalline d’une couche épitaxiale 

(en vert) déposée sur un substrat (en rouge) possédant une constante de maille as plus petite. b) 

Schéma illustrant une couche épitaxiale dont la déformation est accommodée par la nucléation 

d’une dislocation indiquée par le symbole ┴. c) Image TEM mettant en évidence l’absence de 

dislocations dans le Ge VS et leur accumulation à ses interfaces. 

 

Le Ge VS est déposé en 2 étapes : une couche à basse température pour favoriser la croissance 

bidimensionnelle suivie par une couche à plus haute température pour favoriser la qualité 

cristalline.[81] Il est ensuite recuit, dans une atmosphère riche en hydrogène, selon un cycle répété 

plusieurs fois qui comprend un passage à haute température suivi d’une température plus 

basse.[81]–[83] À la suite de ce traitement thermique, le Ge VS est en général légèrement en 

tension à cause de la différence entre les coefficients de dilatation thermique du silicium et du 

germanium.[84] A ce stade, les couches de GeSn peuvent être déposées sur le Ge VS. En ce qui 

concerne la croissance du GeSn à l’aide de SnCl4 et de GeH4/Ge2H6, la diminution de la 

température de croissance permet non seulement d’éviter la séparation de phase du GeSn mais 

également de contrôler l’incorporation de l’étain dans l’alliage, comme le montre la Figure 2.7. En 

effet, la concentration en étain augmente linéairement à mesure que la température diminue.[66]–

[69], [71] Le débit du précurseur d’étain, soit SnD4 (bien qu’instable) ou SnCl4, permet également 

de contrôler l’incorporation de l’étain.[67]–[69], [85] 
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Figure 2.7. (a) Concentration d'étain dans les alliages de GeSn en fonction de la température de 

croissance, (b) en fonction du débit de SnCl4.[68] 

 

Ensuite, il apparait que la cohabitation de la contrainte et de la supersaturation dans le GeSn donne 

lieu à un étonnant comportement comme l’incorporation accrue d’étain au fur et à mesure que la 

contrainte est relaxée.[65], [86] La relaxation se caractérise par la création spontanée d’une zone 

défectueuse très relaxée suivie d’une zone avec moins de défauts et comportant une augmentation 

graduelle de la concentration d’étain. Cependant, cette méthode semble limitée par la formation de 

gouttelettes d’étain si la croissance est prolongée.[87], [88] Une solution consiste à relaxer 

progressivement la contrainte à l’aide de plusieurs couches de concentration en étain croissante et 

plus faible que la concentration cible. Un tel empilement est appelé tampon par paliers (en anglais : 

step-graded buffer). Ce type de structure permet de contrôler le processus de relaxation grâce au 

choix de la concentration d’étain et de l’épaisseur de chaque couche du tampon comme mes 

collègues et moi-même avons pu le montrer.[73], [89], [90] De plus, les dislocations résultant de 

la relaxation se trouve en grand nombre dans les couches inférieures du tampon, comme le montre 

la Figure 2.8, sous l’effet de l’accumulation d’énergie élastique et principalement à l’interface des 

couches du tampon sur lesquelles les dislocations « glissent » pour diminuer la contrainte.[43], [87] 

Ces régions permettent aux dislocations d’interagir et limiter leur propagation vers les couches de 

surface. Les couches tampons offrent également l’opportunité d’étudier de manière systématique 

l’effet de la contrainte sur l’incorporation d’étain pour des paramètres de croissance fixes. Mes 

collègues et moi-même avons montré une relation quasi linéaire entre le paramètre de maille dans 
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le plan a// et la concentration d’étain incorporée toutes choses égales par ailleurs, présentée dans le 

graphique de la Figure 2.9.[89]  

 

 

Figure 2.8. Plusieurs images prises au microscope électronique à transmission (TEM) montrent 

les dislocations concentrées dans les couches profondes du tampon par paliers, indiquées par les 

flèches jaunes. Le panneau e indique la taille de la sone défectueuse en fonction de l’épaisseur de 

l’empilement de couches de GeSn.[89] 
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Figure 2.9. (a) Concentration d’étain dans la couche supérieure « TL » du tampon par palier en 

fonction du paramètre de maille dans le plan de la couche située en dessous.[89] 

 

Nous avons précédemment évoqué les spécificités du GeSn et les défis concernant le 

développement de ces alliages. Par la suite, nous verrons quels équipements et techniques 

permettent de mener à bien la croissance et la caractérisation des couches épitaxiales de GeSn. 
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CHAPITRE 3 MÉTHODOLOGIE EXPÉRIMENTALE 

 

Dans ce chapitre, les instruments utilisés pour fabriquer et caractériser les alliages de GeSn sont 

présentés. D’abord, nous détaillons le principe de fonctionnement de la méthode de dépôt de 

couches minces employée pour la fabrication de nos alliages de GeSn ainsi que les paramètres de 

croissance retenus. Ensuite, pour chacune des 4 principales méthodes de caractérisation utilisées 

dans cette thèse, nous expliquerons leur principe de fonctionnement, illustré par des résultats 

expérimentaux. 

 

3.1 Dépôt chimique en phase vapeur  

Afin d’obtenir de bonnes propriétés électrique et optique, les couches de GeSn doivent conserver 

autant que possible l’ordre cristallin à l’échelle atomique qui existe dans le substrat de Si. Ce type 

de croissance est appelé épitaxial et signifie que les atomes de la couche « s’alignent » 

verticalement sur ceux de la surface du substrat. De plus, même si les paramètres de maille sont 

différents, la croissance peut avoir lieu. La couche se déforme et conserve sa déformation jusqu’à 

une épaisseur critique. La déformation engendre une contrainte mécanique épitaxiale qui est une 

contrainte biaxiale de compression ou de tension selon le désaccord de maille. C’est typiquement 

le cas rencontré lors de l’hétéroépitaxie qui est l’épitaxie impliquant deux matériaux différents, par 

opposition à l’homoépitaxie. Un environnement sans poussières ni contaminations, avec un 

contrôle précis de la pression, de la température et de la concentration des espèces chimiques font 

partis des conditions requises parmi d’autres pour un dépôt épitaxial uniforme. Le dépôt chimique 

en phase vapeur (ou CVD pour chemical vapor deposition) est une des méthodes permettant d’y 

parvenir.  

La croissance des couches minces s’effectue dans une chambre de dépôt dont la pression va de 

l’ultra vide dans le cas de l’UHV-CVD jusqu’à la pression ambiante dans le cas de l’AP-CVD, et 

dans laquelle des précurseurs gazeux sont mis en contact avec le substrat. Les précurseurs gazeux 

sont des espèces chimiques sélectionnées ou développées spécifiquement pour réagir sous l’effet 

d’autres précurseurs, de la température ou d’un plasma et ainsi fournir les éléments nécessaires à 

la croissance des couches minces. Des quantités très précises en sont acheminées dans la chambre 



26 

 

à l’aide de débitmètres. Les précurseurs sont transportés par un gaz porteur (carrier gas) qui peuvent 

être par exemple de l’hydrogène (H2), de l’azote (N2) ou de l’argon (Ar). Lorsqu’un précurseur est 

liquide à la température ambiante, une configuration appelée « bubbler » est mise en place afin de 

saturer le gaz porteur en vapeur du précurseur pour l’acheminer vers la chambre de dépôt. Le 

schéma de la Figure 3.1 représente notre instrument. Les gaz arrivent par le sommet de la chambre 

et sont répartis sur toute la surface à l’aide d’une entrée de gaz en forme de pommeau de douche 

désignée par showerhead sur le schéma. De plus, le suscepteur chauffé sur lequel repose le substrat 

peut être mis en rotation dans le but de mieux répartir les gaz sur la surface du substrat.  

Les précurseurs réagissent en phase gazeuse dans l’environnement chauffé de la chambre et au 

contact direct avec la surface du substrat. Il s’agit souvent d’une cascade de réactions chimiques 

dont certaines vont mener à la formation d’espèces et de radicaux capables d’être adsorbés sur la 

surface du substrat et de déposer les atomes voulus. De manière schématique, on considère que les 

molécules sont successivement adsorbées puis migrent sur la surface et sont incorporées dans la 

couche épitaxiale ou désorbées. Toutes ces étapes dépendent entre autres de la température, de la 

pression totale, de la pression partielle des précurseurs, de la présence d’hydrogène et de sous-

produits ce qui rend l’optimisation de la croissance relativement complexe. Concernant les 

échantillons de GeSn investigués dans cette thèse, leur croissance suit les principes énoncés dans 

la sous-partie 2.4 qui permettent la croissance hors équilibre d’alliages de GeSn au-delà du seuil 

de miscibilité. Pendant le dépôt des alliages de GeSn, la chambre de dépôt est maintenue à une 

pression entre 50 et 120 Torr selon les séries d’échantillons et à une température entre 280 et 340°C 

suivant la composition en étain requise. Le débit d’hydrogène est de 1 litre par minute et le ratio 

des précurseurs est de l’ordre de 
�é!"#$%&'�é!"#()*+' = ~1500. La vitesse de dépôt obtenue est faible, environ 

1-2 nm par minute, néanmoins des couches incorporant jusqu’à 18 at.% d’étain ont pu être 

fabriquées.[73] La vitesse de dépôt varie avec les paramètres expérimentaux choisis tels que la 

pression et le débit d’introduction des précurseurs et possiblement avec la géométrie du 

réacteur.[91]  
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Figure 3.1 Schéma de la chambre de dépôt d’un CVD équipé d’une entrée de gaz de type 

showerhead qui permet une répartition homogène des précurseurs sur la surface du wafer.  

 

3.2 Diffractométrie de rayons X 

La diffractométrie de rayons X (DRX ou XRD pour X-ray diffraction) est une méthode très 

répandue de caractérisation de matériaux cristallins. En effet, les mesures sont relativement rapides, 

ne nécessitent pas de préparation des échantillons dans le cas de couches minces (à la différence 

des poudres) et ne sont donc pas destructives. Elles permettent de mesurer la distance 

interréticulaire des plans cristallins et d’en déduire les paramètres de maille. Nous verrons aussi 

qu’il est possible d’estimer les contraintes mécaniques et la composition d’alliages binaires à partir 

de l’analyse des données de diffraction. La portion de la surface caractérisée en d’environ quelques 

mm2 et s’étend généralement jusqu’au substrat. La DRX repose sur l’interaction entre un faisceau 

monochromatique de rayons X et le réseau périodique d’un cristal. La source de rayons X la plus 

répandue est un tube à rayons X dont l’anode est faite de cuivre. Le rayonnement émis correspond 

majoritairement à la raie K-�1 (ainsi que K-�2 dans une moindre mesure) de l’atome de cuivre de 

longueur d’onde 1.5406 Å. Les rayonnements X sont diffusés par tout le volume irradié du matériau 

investigué et ils se forment des interférences constructives à certains angles définis par le type et 

les paramètres de maille. Pour chaque plan cristallin, la diffraction ne prend place seulement si les 

conditions de Bragg sont réunies, exprimées par l’équation suivante : 
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 2.sin2 = 34  (3.1) 

 

où . correspond à la distance interréticulaire de la famille de plans observée. 2 est l’angle de Bragg 

pour lequel la diffraction à lieu. 3 est l’ordre de la réflexion (typiquement 1) et 4 est la longueur 

d’onde du rayonnement X. Il existe une interprétation purement géométrique de cette loi, illustrée 

par la Figure 3.2. On remarque que 22 est défini par l’angle entre le rayon incident issu de la source 

de rayons X et le rayon réfléchi atteignant le détecteur. Dans un diffractomètre dont la source est 

fixe, l’angle 22 correspond à la position angulaire du détecteur. 

 

Figure 3.2 Schéma illustrant la loi de Bragg. Lorsque la différence de chemin optique, 

représentée par les segments verts, est égale à un nombre entier de longueurs d’onde, des 

interférences constructives produisent un faisceau réfléchi. 

 

D’après la loi de Bragg (formule (3.1)), la valeur de l’angle 2 = 565  est une mesure directe de la 

distance interréticulaire du plan en condition de diffraction. La seule connaissance des différents 

angles de diffraction 22 du matériau étudié est généralement suffisante pour caractériser des 

matériaux réduits en poudre. Ces derniers sont composés d’une multitude de cristaux orientés dans 

toutes les directions de l’espace et si l’échantillon contient suffisamment de cristaux, il y a toujours 
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un nombre très élevé de cristaux qui sont en condition de Bragg pour une orientation donnée de 

l’échantillon. Cependant, ce n’est pas le cas pour des couches épitaxiales parfaites ou même 

texturées qui sont au contraire orientées selon une direction privilégiée. L’échantillon est alors 

orienté selon un angle d’incidence 7 afin de se placer en condition de diffraction. 7 est défini par 

l’angle formé entre le faisceau incident et la surface du substrat comme illustré sur la Figure 3.3. 

Pour 7=0°, le rayon incidence est parallèle à la surface de l’échantillon. De plus, étant donné que 

la diffraction par des couches épitaxiales est sensible à l’angle d’incidence, un miroir de Göbel est 

installé après la source de rayons X afin de transformer le faisceau initial divergent en un faisceau 

de rayons X parallèles qui viennent irradier l’échantillon précisément selon l’angle d’incidence 

sélectionné. De la même manière, un analyseur inséré entre l’échantillon et le détecteur permet de 

sélectionner uniquement les rayons réfléchis précisément à l’angle 22. Enfin, comme l’angle de 

Bragg 2 est aussi fonction de la longueur d’onde, il est nécessaire de placer un monochromateur 

entre la source de rayons X et l’échantillon afin de réduire le plus possible la gamme spectrale du 

rayonnement.  

 

Figure 3.3 Schéma d’un diffractomètre à rayons X dans une configuration (parfois appelée aussi 

triple axis) permettant des mesures de haute résolution grâce à la combinaison d’un 

monochromateur et d’un analyseur.[92] 

 

Nous avons vu que dans le cas des couches épitaxiales, les conditions de diffractions imposent des 

angles bien spécifiques entre la source X, l’échantillon étudié et le détecteur, ce qui se traduit par 

un couple 7-22 unique pour chaque plan cristallin dans chaque couche épitaxiale. De la même 
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manière, il correspond à ces dernières une position unique dans l’espace réciproque. L’espace 

réciproque est un espace qui permet d’étudier les structures périodiques plus aisément par le moyen 

d’un changement de coordonnées adéquat. Nous verrons plus tard quels sont les avantages à 

manipuler les données de diffraction dans cet espace. La conversion entre les coordonnées de 

l’espace direct (7, 22) et celles de l’espace réciproque s’effectue en utilisant les formules 

suivantes : 

 89 = 14 [cos�22 − 7� − cos 7] (3.2) 

 8> = 14 [sin�22 − 7� + sin 7] 
  

(3.3) 

 

où 89 et 8> sont les coordonnées du pic de diffraction dans l’espace réciproque. La coordonnée qx 

correspond à la distance interréticulaire en unités de l’espace réciproque (l’inverse d’une distance) 

dans la direction perpendiculaire à la normale de la surface du substrat de Si, dans le plan du 

substrat. qz correspond à la distance interréticulaire dans la direction colinéaire à la normale de la 

surface du substrat de Si (sauf s’il s’agit d’un substrat vicinal), hors du plan du substrat. Ensuite, 

ces coordonnées sont utilisées pour calculer les dimensions de la maille cristalline du matériau 

observé selon les formules suivantes (pour une maille cubique) : 

 �∥  = √ℎ5 + B5
89  

(3.4) 

 

 �C = D8> 
(3.5) 

 

où �∥ et �C sont respectivement les paramètres dans le plan et hors du plan du substrat. h, k et l 

sont les indices de Miller du plan cristallin étudié. Au vu de la simplicité de la relation existant 
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entre les coordonnées de l’espace réciproque et les paramètres de maille, l’intérêt de travailler dans 

l’espace réciproque devient évident. Un exemple représentatif de l’espace réciproque des matériaux 

possédant une maille diamant (Si, Ge) et orientés selon (001) est représenté en Figure 3.4. Il est 

courant de faire ce choix d’axes pour ce type de matériaux, qui permet de visualiser les plans 

cristallins fréquemment utilisés, représentés ici chacun par un point. L’intensité de la couleur de 

chaque point correspond à l’intensité du rayon diffracté par cette famille de plans. Les points les 

plus clairs montrent des familles de plans qui ne peuvent pas diffracter pour des raisons de symétrie 

cristalline propre à la maille diamant. La zone accessible de l’espace réciproque est délimitée par 

la sphère d’Ewald représentée par la courbe bleu ciel et dépend de la longueur d’onde utilisée. La 

taille de la sphère d’Euler s’agrandit quand l’énergie des rayons X augmente. Les deux plus petits 

demi-disques correspondent à 22 < 7, il s’agit alors d’une mesure en transmission et non d’une 

réflexion (bien que les mesures en transmission soient possibles si l’instrument et l’échantillon sont 

préparés pour cette tâche spécifique).  

 

 

Figure 3.4 Exemple représentatif de l’espace réciproque des matériaux de type diamant. 

On distingue habituellement deux types de plans cristallins : symétriques et asymétriques. Les 

plans dits symétriques notés (00l) dont les coordonnées h et k sont nulles contiennent uniquement 

des informations concernant les dimensions de la maille cristalline dans la direction colinéaire à la 

normale de la surface du substrat. Ils sont dits symétriques car les rayons incidents et réfléchis sont 

disposés de manière symétrique autour de la normale du substrat, on a alors 7 = 565 = 2. Une 

représentation schématique de ce cas de figure est présentée en Figure 3.2. La Figure 3.5 montre 
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un exemple de cartographie du réseau réciproque (ou RSM pour reciprocal space mapping) autour 

des réflexions des plans (004) des couches épitaxiales qui permet de parcourir l’espace réciproque 

sur deux dimensions et de révéler les coordonnées 89  et 8>  et la morphologie des pics de 

diffraction. L’empilement correspondant à ce RSM est schématiser dans le panneau b) de la Figure 

3.5. 

 

Figure 3.5 a) Cartographie du réseau réciproque autour de la réflexion (004), montrant trois pics 

associés à des couches de GeSn ainsi que celui du Ge VS. b) Schéma représentant l’empilement 

de couches associés au RSM présenté en a). 

Une propriété remarquable des plans symétriques est que les pics de diffraction des couches 

épitaxiales sous contrainte mécanique restent sur l’axe vertical (00l). De ce fait, une simple mesure 

couplée 22-7, matérialisée par l’axe vertical qx=0, permet en général d’avoir aperçu complet des 

couches épitaxiales présentes sur l’échantillon. Cela signifie aussi que ce type de RSM ne contient 

pas d’information sur la dimension �∥  de la maille cristalline. La caractérisation d’un plan 

asymétrique, dont un des indices h ou k est non nul permet de recueillir cette information 
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manquante. Dans ce cas, les rayons incident et réfléchi sont disposés de manière asymétrique autour 

de la normale à la surface du substrat. La Figure 3.6 montre le résultat d’une cartographie du réseau 

réciproque réalisé autour des réflexions des plans (224) des couches épitaxiales de GeSn et du Ge 

VS. La ligne blanche est appelée ligne de relaxation, c’est la position attendue des pics de 

diffraction en l’absence de contraintes mécaniques. C’est une droite qui passe par l’origine de 

l’espace réciproque et le pic de diffraction du substrat (s’il est parfaitement exempt de contraintes). 

C’est aussi la trajectoire dessinée par une mesure couplée 22-7 autour de la réflexion (224) dans 

l’espace réciproque. Si deux pics sont alignés verticalement (qx identiques), ils partagent le même 

paramètre de maille �∥  dans le plan (voir les formules (3.4) et (3.5)). Cela veut dire que 

l’empilement est parfaitement épitaxial (plus exactement sous la limite de détection propre à cette 

méthode expérimentale) et conserve la cohérence cristalline à l’interface des couches. Entre les 

deux configurations de contrainte maximale et d’absence de contrainte, il existe une multitude de 

situations intermédiaires que l’on peut investiguer à l’aide de cartographies du réseau réciproque 

de plans asymétriques.  
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Figure 3.6 Cartographie du réseau réciproque autour de la réflexion (224), montrant trois pics 

associés à des couches de GeSn ainsi que celui du Ge VS. 

 

Les formules précédentes (3.2), (3.3), (3.4) et (3.5) consistent seulement en un changement de 

système de représentation des données afin de mieux appréhender les données brutes issues des 

mesures, sans altérations ni approximations. La grandeur la plus intéressante que l’on peut estimer 

à partir de ces données est le paramètre de maille en l’absence de contrainte, selon les formules 

suivantes :  

 �E = �C + 2FG5FGG �∥
1 + 2FG5FGG

 

(3.6) 
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 HIJHII = 0.37492 − 3.69 . 10LM N + 0.1676� − 0.0296�5  (3.7) 

 

où �E  est le paramètre de maille en l’absence de contrainte. �∥  et �C  sont respectivement les 

paramètres de maille dans le plan et hors du plan du substrat. C11 et C12 sont les modules élastiques 

du second ordre du matériau. Cette formule est une approximation dans le sens où les coefficients 

d’ordre supérieur ne sont pas pris en compte. La valeur du ratio C12/C11 est estimée en utilisant la 

formule (3.7) proposée par Xu et Menéndez.[50], [93], [94] La valeur estimée de a0 peut ensuite 

servir de point de comparaison pour évaluer la contrainte mécanique et la relaxation de la couche 

épitaxiale. Ces deux grandeurs sont définies comme suit : 

 OP3QR�S3QT �%� ∶ ε = 100 .  �∥ − �E�E  (3.8) 

 

 XTD���QSP3 ∶ X% = 100 . �∥ − �Y�E − �Y (3.9) 

 

où est as est le paramètre de maille du substrat sur lequel repose la couche épitaxiale étudiée. On 

peut également choisir de définir la relaxation par rapport au paramètre de maille �∥ de la couche 

épitaxiale située sous la couche étudiée dans le cas d’un empilement de couches afin de caractériser 

la cohérence cristalline à leur interface. Enfin, la formule appelée « loi de Vegard » permet de 

retrouver la composition d’un alliage binaire dont l’évolution du paramètre en fonction de la 

composition est connue. Concernant les alliages ternaires, quaternaires, etc. d’autres méthodes de 

caractérisation, telles que la spectrométrie de masse des ions secondaires (abrégé SIMS à partir de 

l’anglais secondary ion mass spectrometry), EDX (abordé dans la sous-partie 3.3)  ou APT (détaillé 

dans la sous-partie 3.4), sont requises pour parvenir à extraire la composition des alliages. La loi 

de Vegard dans le cas des alliages de GeSn s’écrit comme suit : 

 �	
�GL9����9� = �. ��� + �1 − ��. �	
 + �. �1 − ��. �	
�� (3.10) 
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où �	
�GL9����9� , ���  et �	
  sont respectivement les paramètres de mailles du Ge(1-x)Sn(x), de 

l’étain et du germanium. La constante bGeSn est le paramètre de courbure (en anglais : bowing 

parameter) qui permet d’introduire une correction du second ordre. La valeur de ce paramètre est 

très proche de 0 et il est possible de le négliger.[50]  

 

3.3 Microscopie électronique en transmission 

La microscopie électronique en transmission (MET ou TEM pour transmission electron 

microscopy) est une technique d’imagerie qui permet de visualiser très localement la microstructure 

d’un échantillon et d’identifier des phases cristallines. Pour ce faire, un faisceau d’électrons est 

accéléré, conditionné par des lentilles magnétiques et envoyé sur une fine lamelle d’un échantillon 

comme illustré par la Figure 3.7. Il s’agit d’une lamelle extrêmement fine (<100 nm), afin que les 

électrons puissent interagir avec le matériau et s’en échapper pour frapper le détecteur. Les 

électrons transmis sont diffractés et leur trajectoire est modifiée. Il se forme alors sur le détecteur 

une image comme celle présentée en Figure 3.8 qui révèle les variations de densité et de 

composition chimique (et également de l’épaisseur de la lamelle) et renseigne sur la microstructure 

de l’échantillon. De plus, il est également possible d’obtenir des données de diffraction en éloignant 

le détecteur du plan image de la lentille magnétique.  
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Figure 3.7 Schéma représentant les éléments composants un MET ainsi que le trajets des 

électrons dans l’instrument.[95] 

 

Il existe deux modes d’imagerie supplémentaires en champ clair et en champ sombre qui 

correspondent aux images formées par les électrons les moins déviés et les plus déviés 

respectivement. Ces images sont réalisées à l’aide d’un diaphragme d’objectif de taille variable 

capable de bloquer une partie du faisceau transmis par l’échantillon. La probabilité de diffraction 

augmentant avec le numéro atomique Z, les atomes lourds dévient les électrons de leur trajectoire 

de manière plus importante. De ce fait, les zones riches en éléments légers apparaissent plus claires 
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en champ clair et plus sombres en champ sombre. De plus, les zones déformées telles que le 

voisinage des dislocations vont également dévier les électrons et seront mises en évidence par les 

images en champ sombre. Dans les couches de GeSn, le MET permet d’évaluer la qualité cristalline 

en estimant la densité des dislocations et en observant leur distribution dans le matériau. Comme 

le grossissement de l’appareil est connu, l’épaisseur totale de l’empilements des couches peut être 

mesurée. De plus, si le contraste est suffisant, l’épaisseur de chaque couche de l’empilement peut 

être déterminée. Dans le cas contraire, il est possible de réaliser des mesures de spectroscopie de 

rayons X à dispersion d'énergie (ou EDX pour energy-dispersive X-ray spectroscopy) ou de 

spectroscopie de perte d'énergie des électrons (ou EELS pour electron energy loss spectroscopy) 

afin d’identifier et de délimiter chaque couche par la proportion des éléments chimiques qui les 

constituent et le changement de contraste sur les images. Il existe aussi un mode haute résolution 

(HRTEM pour high resolution transmission electron microscopy) capable de révéler la position 

des atomes, légèrement visibles dans la Figure 3.8(b). La transformée de Fourier de cette image, 

présentée en Figure 3.8(c), génère une figure de pôles qui permet de déterminer l’orientation 

cristalline de l’échantillon après indexation des plans cristallins associés aux pics de diffraction.  

 

Figure 3.8 (a) Image MET montrant clairement l’accumulation des dislocations entre les couches 

de GeSn nommées BL et ML. (b) Image HRTEM révélant l’ordre à l’échelle atomique. (c) Figure 

de pôles obtenue par transformée de Fourier de (b). Les plans cristallins principaux sont indiqués 

au-dessus de leur pic de diffraction respectif.[73] 
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3.4 Sonde atomique tomographique 

La méthode de la sonde atomique tomographique (ou APT pour atomic probe tomography) permet 

une analyse de la composition chimique à l’échelle atomique très précise et en trois dimensions 

(3D), dans un volume très réduit de l’échantillon. Cette extrême précision est rendue possible par 

la caractérisation atome par atome du matériau. Pour ce faire, un échantillon en forme de pointe de 

taille nanométrique est gravé et extrait des couches épitaxiales à l’aide d’un instrument tel que la 

sonde ionique focalisée (ou FIB pour focused ion beam). Le haut rapport de forme résultant de la 

forme élancée de la pointe permet de tirer parti de l’effet de champ généré par l’importante 

différence de potentiel entre l’échantillon et l’électrode locale comme le montre la Figure 3.9. Les 

atomes sont alors évaporés sous la forme de cations et accélérés vers l’écran de détection. Le champ 

électrique est appliqué de manière périodique et synchronisée avec la détection des cations ce qui 

permet de mesurer le temps de vol et en déduire leurs rapports masse/charge et donc leur nature. 

Leur position sur l’écran et le temps de la mesure contient l’information de leur position dans 

l’échantillon. La force du champ électrique appliqué est ajusté pendant l’évaporation à mesure que 

la nanopointe se raccourcit et son diamètre augmente. Dans certaines configurations, comme celle 

que nous utilisons dans le Chapitre 4 et qui est représenté en Figure 3.9, l’évaporation prend place 

uniquement lorsqu’un supplément d’énergie est apporté à l’aide d’une impulsion laser sur 

l’extrémité de la nanopointe.  
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Figure 3.9 Schéma illustrant le fonctionnement d’un APT assisté par impulsion laser.[96] 

 

La caractérisation par APT d’un échantillon produit une quantité importante de données qui ne 

seront exploitables qu’après la reconstruction en 3D de la nanopointe évaporée à l’aide d’un 

logiciel spécialisé. C’est une étape capitale et non triviale qui demande d’ajuster de nombreux 

paramètres afin d’obtenir une reconstruction fidèle. Le résultat final ressemble à un nuage de points 

en trois dimensions qui reprend la forme de la pointe évaporée. Le nombre d’atomes de chaque 

type dans un volume défini permet d’estimer localement la composition et de tracer des profils de 

concentration. Il est également possible d’extraire de nombreuses informations à partir de la 

position des différents atomes dans le volume reconstruit à l’aide d’analyses statistiques telles que 

la distance entre les atomes voisins, la formation d’agrégats et le caractère homogène d’un alliage 

dont certaines sont présentées en Figure 3.10. La caractérisation atome par atome, et non sur un 

volume défini par la section efficace d’une onde électromagnétique par exemple, permet d’observer 

des structures à l’échelle atomique. Du fait de sa très haute résolution en profondeur (selon l’axe 
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principal de la nanopointe), de l’ordre de la distance interatomique, c’est une technique adaptée à 

la caractérisation des interfaces et des couches extrêmement fines de quelques nanomètres.  

 

 

Figure 3.10 (a) Reconstruction en 3D d’un alliage de GeSn avec 18 at.% de Sn ainsi que le cube 

de 10x10x10 nm3 utilisé pour les analyses statistiques suivantes. (b) Distribution de la fréquence 

des atomes de Ge et Sn, caractérise les variations locales de la concentration en Ge et Sn. (c) 

Fonction de distribution radiale partielle autour d’un atome central de Sn, elle permet de détecter 

des alliages inhomogènes, lorsque p-RFD≠1. (d) Analyse de la distance avec les n-ièmes plus 

proches voisins comparée avec un alliage homogène simulé (ligne de tirets noirs). (e) 

Reconstruction en 3 dimensions montrant (en jaune) les surfaces d’isoconcentration à 7 at.% de 

Sn. Les surfaces ne sont pas fermées, ils ne s’agit donc pas d’aggrégats mais de fluctuations 

staistiques.[73] 

 

3.5 Microscopie de photoémission d'électrons 

La microscopie de photoémission d’électrons (ou PEEM pour photoemission electron microscopy) 

est une technique d’imagerie de la surface d’un échantillon. Sa sensibilité à la composition 

chimique en fait une méthode de choix pour investiguer la dynamique de certains phénomènes. 
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Comme illustré par la Figure 3.11, l’image de la surface est formée par les électrons émis après 

illumination par une source de lumière dans la gamme des ultraviolets ou des rayons X provenant 

d’un tube à rayons X ou d’un rayonnement synchrotron. Par effet photoélectrique, des électrons de 

cœur sont arrachés aux atomes dont les niveaux électroniques correspondent environ à l’énergie 

du rayonnement. Ce trou dans la couche électronique est comblé par des électrons des couches 

externes. Pour ce faire, ils doivent réduire leur énergie en la transmettant aux électrons voisins qui 

vont alors être éjectés. Ces électrons dits secondaires frappent un écran fluorescent, les photons 

émis par l’écran sont alors captés par un détecteur formé d’un scintillateur et d’un 

photomultiplicateur.  

 

Figure 3.11. Schéma du principe de fonctionnement du PEEM. Dans cet exemple, une source de 

rayons X vient exciter la surface d’un matériau magnétique.[97] 

 

Seuls les électrons provenant d’une très fine couche de surface, à partir de laquelle les 

électrons peuvent physiquement s’échapper du matériau sont collectés. Le contraste de l’image 

vient des variations locales de l’émission d’électrons, majoritairement dues aux variations de 

composition chimique. L’instrument utilisé dans le Chapitre 5 est équipé d’une source de mercure 
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qui émet un rayonnement à 4.9 eV, proche d’une raie d’absorption du Sn qui apparait donc très 

brillant (blanc) sur l’image présentée en Figure 3.12, et se démarque très nettement des alliages de 

GeSn qui incorporent généralement moins de 20 at.% de Sn. Pour finir, des images réalisées à 

intervalle régulier, jusqu’à plusieurs fois par seconde, permettent d’investiguer la dynamique de 

phénomènes physiques tels que la croissance épitaxiale, la diffusion ou la ségrégation de composés 

ou des réactions chimiques. 

 

Figure 3.12 Image PEEM montrant les gouttelettes d’étain (en clair) se former et se propager sur 

la surface du GeSn (en foncé).  

 

 

Nous avons présenté des méthodes de caractérisation variées, permettant d’investiguer les 

matériaux aux échelles macro, micro et nano à l’aide de la DRX, du MET et de l’APT, 

respectivement. Enfin, le PEEM permet d’observer la surface des échantillons et ainsi caractériser 

la manifestation la plus évidente de l’instabilité du GeSn qui est la ségrégation du Sn à la surface. 

Cette multitude de techniques permet de décrire les différents processus à l’œuvre lors de la 

séparation de phase du GeSn. Dans le chapitre suivant, c’est précisément la caractérisation du 
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matériau à plusieurs échelles qui permet d’identifier le rôle important de la diffusion dans le canal 

des dislocations dans la séparation de phase des alliages de GeSn. 
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CHAPITRE 4 DIFFUSION DANS LE CANAL DES DISLOCATIONS ET 

SÉGRÉGATION PENDANT LA CROISSANCE D’ALLIAGES 

MÉTASTABLES DE GESN 

Les alliages de GeSn riches en Sn déposés sur substrat de Si ont la particularité d’être à la fois 

métastables et mécaniquement contraints. Dans ce chapitre, nous montrons que ces propriétés 

façonnent les mécanismes de ségrégation de l’étain hors des alliages de GeSn lors de la croissance 

épitaxiale. La caractérisation de la microstructure et de la composition à l’échelle atomique d’un 

alliage de Ge0.82Sn0.18 a mis en évidence le rôle des dislocations dans le déclenchement de la 

ségrégation du Sn et de sa migration rapide et facilitée par diffusion via le canal des dislocations 

(pipe diffusion). 

4.1 Introduction 

Les semiconducteurs du groupe IV contenant du Sn sont une classe émergente de matériaux visant 

l'intégration monolithique de dispositifs optoélectroniques sur silicium. Récemment, des efforts 

considérables ont été déployés pour optimiser leurs propriétés structurelles et optiques.[73], [86], 

[98], [99] Il est maintenant établi que l'un des principaux obstacles à leur croissance épitaxiale est 

lié à la solubilité limitée du Sn dans le SiGe à moins de∼1 at. %,[100] soit environ un ordre de 

grandeur inférieur au seuil nécessaire pour atteindre une bande interdite directe dans le GeSn.[18], 

[101] Ceci est en partie attribué à la grande différence (∼14,7%) de rayon covalent entre les atomes 

de Ge (1.225 Å) et de Sn (1.405 Å), également à l’origine des fortes contraintes de compression 

dans les couches de GeSn déposées sur Ge ou Si.[4], [102] La croissance de GeSn supersaturé 

incorporant plus de 1 at.% de Sn est obtenue dans des conditions de croissance loin de 

l'équilibre,[36], [37], [103], [104] qui empêchent la formation, au début de la croissance, d'un 

système composé de deux phases distinctes respectivement riches en Ge et en Sn.[27], [105] 

Cependant, à mesure que l’épaisseur des couches déposées augmente, l'alliage peut subir une 

séparation de phase se manifestant généralement par la nucléation de gouttelettes de Sn en surface 

et la dégradation de la qualité du matériau.[87], [88], [106] La ségrégation de l’étain sur la surface 

et la séparation de phase peuvent être retardées par l’utilisation d’un empilement de couches 

tampons dont la contrainte est progressivement relaxée. [87] Toutefois, les mécanismes sous-

jacents restent à élucider, en particulier lorsque la relaxation plastique n’est que partielle. 
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Comprendre les mécanismes clés de ces phénomènes à l’échelle atomique est non seulement 

crucial pour l'optimisation de la qualité des matériaux et la fabrication des dispositifs, c’est 

également d'une importance primordiale pour déterminer la stabilité structurelle de ce système 

particulier qui est intrinsèquement métastable et soumis à de fortes contraintes mécaniques. Dans 

ce contexte, cette étude révèle les particularités atomistiques du matériau au début de la séparation 

de phase prenant place au cours de la croissance de GeSn métastable, et aborde les mécanismes 

associés ainsi que leurs propriétés structurelles. Le rôle joué par les dislocations concernant 

l'instabilité de la composition des couches de GeSn a été identifié. Leur interaction avec les atomes 

de soluté et leur contribution à la séparation de phase ont été mises en évidence et analysées. 

4.2 Section expérimentale 

Les couches de GeSn investiguées dans cette étude ont été déposées sur des gaufres de Si(100) par 

CVD à basse pression utilisant du dihydrogène ultrapur (H2) comme gaz porteur, et du 

monogermane (GeH4) dilué à 10% dans du H2 et du tétrachlorure d'étain (SnCl4) comme 

précurseurs. Tout d'abord, une couche de Ge d'environ 650 nm d'épaisseur a été déposée sur la 

gaufre de Si et soumise à un recuit thermique cyclique afin d’améliorer sa qualité cristalline et sa 

rugosité de surface.[107] Ensuite, au-dessus de ce substrat virtuel de Ge (Ge VS), trois couches 

successives de GeSn nommées couche inférieure (BL pour bottom layer), couche intermédiaire 

(ML pour middle layer) et couche supérieure (TL pour top layer) ont été déposées à 320, 300 et 

280° C, respectivement.[89] Les épaisseurs des couches TL/ML/BL ont été estimées 

respectivement à 220/160/60 nm à l’aide de la spectroscopie à rayons X à dispersion d'énergie 

(EDX pour energy-dispersive X-ray spectroscopy) réalisée dans un microscope électronique à 

transmission (MET), qui fournit également des informations détaillées sur la microstructure. Les 

valeurs de composition chimique et de contrainte mécanique pour toutes les couches ont été 

estimées à partir de la cartographie de l'espace réciproque (RSM) par diffraction des rayons X à 

haute résolution en utilisant un paramètre de courbure b = 0.041, reporté expérimentalement par 

Gencarelli, bien que l’incertitude sur cette valeur reste grande.[65] La caractérisation des couches 

de GeSn à l’échelle atomique a été réalisée à l'aide d’une sonde atomique tomographique (APT) 

assistée par laser. Ensuite, le profil de composition extrait à partir des données de l'APT a été 

comparé aux mesures EDX et RSM, mettant en évidence une forte concordance des valeurs 

d'épaisseur et de composition estimées pour chaque couche. La préparation des échantillons en 



47 

 

forme de pointe pour l'APT a été réalisée dans un microscope à faisceau d'ions focalisés (Dual-

FIB) Helios Nanolab 650 dual-channel (avec une colonne d'ions Ga + pour la gravure et une colonne 

SEM pour l'imagerie) utilisant la technique standard de soulèvement des lamelles (lamella lift-out). 

Avant la fabrication de la pointe APT dans le Dual-FIB, une couche protectrice (capping layer) de 

Ni de 50 nm d'épaisseur a été déposée sur tous les échantillons à l'aide d'un évaporateur à faisceau 

d'électrons afin de protéger la partie supérieure des échantillons des dommages liés à l’implantation 

des ions pendant le processus de fabrication de la pointe qui sera caractérisée. L’APT fonctionne 

par évaporation des atomes sous forme de cations, couche par couche, induite par le champ 

électrique présent à la surface d'un échantillon en forme d'aiguille. Dans cette étude, l'évaporation 

d'atomes individuels par l'APT sous l’effet du champ électrique a été assistée par un laser UV pulsé 

picoseconde (λ = 355 nm), avec une largeur de faisceau < 5 µm, focalisé sur l'apex de l'échantillon 

en forme d'aiguille. Le taux de répétition des impulsions laser a été maintenu à 500 kHz. Le taux 

d'évaporation (ion/impulsion) et l'énergie des impulsions ont été modifiés au cours de 

l’évaporation. Une mesure APT typique commence avec le début de l'évaporation des atomes de 

Ni de la couche protectrice. Pendant ce temps, le taux d'évaporation est compris entre 0.8 et 1.0 et 

l’énergie des impulsions laser est maintenue à 30.0 pJ. Dès que les atomes des couches à investiguer 

sont apparus sur le bord extérieur du détecteur d’ions, le taux d'évaporation a été réduit subitement 

à 0.2 et l'énergie laser a été abaissée à une valeur de 4.0-5.0 pJ par pas de 1.0 pJ. L’évaporation a 

été ralentie pour s'assurer que la pointe effectue une transition progressive et en douceur de la 

couche de Ni vers le GeSn sans se fracturer. Lorsque tous les atomes de Ni ont été évaporés et que 

la transition vers le GeSn était terminée, le taux d'évaporation a été lentement augmenté par pas de 

0.20 pour atteindre 1.0, en s'assurant à chaque étape que la rampe de tension automatique n'était 

pas trop abrupte. Il s’agit d’une problématique bien connue qui conduit fréquemment à la rupture 

de la pointe dans l'APT. La température et la pression de base dans la chambre APT ont été 

maintenues à 30 K et 3.2 × 10–11 Torr, respectivement. 

4.3 Résultats et discussion 

La Figure 4.1(a) montre une image MET représentative de la section transversale d'un empilement 

de couches TL/ML/BL avec une épaisseur de 220/160/60 nm, respectivement, en mettant en 

évidence les dislocations situées principalement à proximité de l'interface avec le Ge VS.[73], [89] 

Le RSM de la Figure 4.1(b) réalisé autour des pics de diffraction (224) révèle une faible contrainte 
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de tension d’une valeur de +0.16% dans le Ge VS, résultant du recuit thermique et de la différence 

entre les coefficients de dilatation thermique du Ge et du Si, tandis que les couches de GeSn 

subissent une contrainte de compression. Les pics de diffraction de BL/ML sont proches de la ligne 

de relaxation (ligne en pointillés), mettant en évidence une faible contrainte résiduelle de -0.10 et 

-0.56%, respectivement. Au contraire, le pic de diffraction de TL est aligné verticalement avec 

celui de ML, ce qui témoigne de la parfaite cohérence cristalline entre ces deux couches, entrainant 

une contrainte de -1.26 % dans la TL. De plus, les paramètres de maille expérimentaux sont utilisés 

pour calculer les paramètres de mailles relaxés en utilisant les constantes élastiques, pour ensuite 

extraire la composition de l'alliage par le biais de la loi de Vegard.[89] La concentration de Sn dans 

les couches est de 18/13/8 at.% dans les couches TL/ML/BL, respectivement. Le procédé de 

croissance décrit précédemment rend possible la fabrication d’alliages de GeSn de haute qualité, 

homogènes à l’échelle atomique et a permis de faire la démonstration de la photoluminescence du 

GeSn à des longueurs d'onde comprises dans la gamme de l’infrarouge moyen, à température 

ambiante.[73] Cependant, quelques taches de ségrégation apparaissent occasionnellement sur la 

surface de la couche de GeSn supérieure lorsque l'épaisseur d'empilement dépasse 400 nm. 

L’encadré de la Figure 4.1(c) montre une image optique d'une tache de ségrégation 

particulièrement importante, s’étendant sur 7 mm de son centre géométrique (point blanc) à son 

bord (point rouge).  

L’image de la Figure 4.1(c) obtenue par MEB révèle la présence de gouttelettes de Sn dans la 

région de transition entre les régions ségréguées et non ségréguées (point rouge sur l’encadré de la 

Figure 4.1(c)). De larges gouttelettes de Sn, d'un diamètre de 5 à 15 µm (flèche verte) se propagent 

dans la direction ⟨110⟩, laissant derrière elles une traînée rectiligne de matière redéposée (en gris 

clair), tel que rapporté par de précédentes observations.[36], [108], [109] Ces traînées agissent 

comme des sites de nucléation pour des gouttelettes plus petites (diamètre très inférieur à 1 µm), 

qui se propagent le long des directions perpendiculaires à la traînée principale, conduisant à la 

formation de zones ségréguées triangulaires (lignes pointillées sur la Figure 4.1(c)). 
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Figure 4.1 (a) Image MET en coupe transversale selon l’axe [110] de l’empilement des couches 

TL, ML et BL de GeSn et du Ge VS. Les lignes pointillées mettent en évidence les interfaces 

entre les différentes couches. (b) RSM réalisé autour de la réflexion de Bragg (224). (c) Image 

MEB montrant la surface du GeSn au bord de la tâche de ségrégation. Les lignes pointillées 

vertes indiquent le front de propagation des plus petites gouttelettes formant un angle de ∼40° 

avec la traînée de la large gouttelette. En encadré : photographie de la tâche de ségrégation. [49] 

 

Des observations MET ont été réalisées dans la zone ségréguée afin d’étudier les propriétés 

microstructurales du matériau au début de la séparation de phase. La coupe transversale montre 

plusieurs gouttelettes de Sn dans la région de surface, partiellement incrustées dans la couche de 

GeSn ( Figure 4.2(a)). Un dense réseau de dislocations étendues est visible à travers toute la couche 

de GeSn, et est en contraste frappant avec l’empilement de couches de GeSn initial (Figure 4.1(a)). 

À titre indicatif, les lignes pointillées indiquent les positions des interfaces dans l’empilement GeSn 

avant la séparation de phase. De plus, le changement de contraste dans les gouttelettes suggère la 
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présence de deux régions avec des compositions ou des microstructures différentes. Tout d’abord, 

la cartographie EDX (Figure 4.2(b)) réalisée autour d’une large gouttelette de Sn révèle la 

distribution de Sn dans la direction de croissance épitaxiale. La région de ∼40 nm d’épaisseur à 

l’interface gouttelette–couche présente une concentration de Sn très différente de celle attendue 

pour les phases de Sn et de Ge obtenues à l’équilibre. En effet, la concentration estimée à l’aide de 

l’EDX est de ∼25 at.% de Sn dans cette région interfaciale, située au-dessus d’une couche 

appauvrie beaucoup plus épaisse incorporant en moyenne 1 at.% de Sn. Cette dernière valeur doit 

être considérée avec précaution car il n’est pas établi à ce stade si le matériau est bien un alliage 

aléatoire et homogène. Ensuite, les images MET à haute résolution (HRTEM) et leurs transformées 

de Fourier rapide (FFT) correspondantes, acquises sur la gouttelette de Sn, la couche défectueuse 

riche en Sn et la couche de GeSn appauvrie sont présentées en Figure 4.2(c). Un grand nombre de 

défauts d’empilement sont visibles dans la couche interfaciale défectueuse. Néanmoins, les 

positions des pics de diffraction (002) et (220) dans cette couche et dans la couche plus épaisse 

située en dessous suggèrent que la cohérence cristalline est maintenue à l’interface.  
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Figure 4.2 (a) Image MET en coupe transversale selon l’axe [110] montrant l’empilement de 

GeSn ségrégué et les gouttelettes de Sn de surface. (b) Cartographie EDX autour d’une 

gouttelette incrustée dans la couche de GeSn ségréguée, le Sn apparait en vert. (c) De haut en 

bas : image HRTEM révélant l’interface entre une gouttelette de Sn, une fine couche défectueuse 

de GeSn et l’empilement de couches de GeSn ségrégué, avec leurs images FFT indexées 

correspondantes. [49] 

Pour mieux comprendre les propriétés structurelles de l’alliage ségrégué, des mesures DRX 2θ-ω 

autour du pic de diffraction (004) ont été effectuées à plusieurs emplacements de la zone ségréguée 

(encadré de la Figure 4.1©) en utilisant un faisceau de rayons X possédant une empreinte de 1 mm 

× 1.8 mm (Figure 4.3(a)). Le centre de la tâche de ségrégation est désigné par « 0 mm » (point 

blanc sur la Figure 4.1(c), en encadré), et la limite avec la région non ségréguée est nommée « 7 

mm » (point rouge sur la Figure 4.1(c), en encadré). L’idée derrière cette cartographie spatiale est 

de sonder les différentes régions de la tâche de ségrégation pour élucider les propriétés du matériau 
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pendant les premiers et derniers stades de la séparation de phase, supposés prendre place aux bords 

et au centre de la zone ségréguée, respectivement. La courbe DRX de référence (en noir) a été 

acquise dans une zone non ségréguée de l’échantillon. Le pic du Ge VS est mesuré à 66.08°, tandis 

que les pics aux angles inférieurs sont attribués aux couches de GeSn. Un premier pic 

supplémentaire apparaît à 65.82° (flèche violette), et son intensité augmente d’un facteur ∼3 à 

mesure que l’on se rapproche du centre de la zone ségréguée. Puis un deuxième pic se manifeste à 

65.90° (flèche rouge) et devient progressivement plus intense que le premier pic. Selon les données 

extraites de deux RSM, présentés en Figure 4.3(b), les premier et deuxième pics peuvent être 

attribués à des alliages de GeSn incorporant respectivement 1.5 et 1.1 at.%. D’après les positions 

des pics de diffraction par rapport à la ligne de relaxation (ligne blanche en pointillés), ces alliages 

sont soumis à une faible contrainte de tension, tout comme le Ge VS. Cependant, une contrainte de 

compression était attendue car le paramètre de maille relaxé des alliages de GeSn incorporant 1.1 

et 1.5 at.% de Sn est légèrement supérieur au paramètre de maille dans le plan du Ge VS (5.6666 

Å). Ce phénomène est possiblement dû à l’influence de l’interface épitaxiale avec le Ge VS pendant 

la diffusion du Sn vers la surface et à la différence de coefficient de dilatation thermique entre le 

GeSn et le Si.[46] 
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Figure 4.3 (a) Courbes DRX 2θ–ω autour de la réflexion (004) montrant les pics de diffraction du 

Ge VS et des couches de GeSn avec une faible concentration de Sn, réalisées entre le bord (7 

mm) et le milieu (0 mm) de la zone ségréguée. (b) Deux RSM réalisés autour de la réflexion 

(224). En haut : Au bord de la zone ségréguée. En bas : Au centre de la zone ségréguée. La ligne 

blanche en pointillés représente la ligne de relaxation. [49] 

 

Pour faire la lumière sur les détails atomistiques de la séparation de phase au cours de la croissance 

des couches de GeSn, des mesures APT ont été réalisées dans des zones avec de larges gouttelettes 

(>1 µm de diamètre) et dans des zones entre ces gouttelettes, peuplées de gouttelettes plus petites 

et éparses. Les régions en question sont respectivement indiquées par les flèches violette et orange 

sur la Figure 4.4(a). Les profils de concentration de ces régions sont présentés dans les Figure 

4.4(b) et (c) ainsi que dans la Figure 4.5. La reconstruction de l’échantillon APT situé à l’interface 

entre une large gouttelette et la couche de GeSn (Figure 4.4(b)) révèle la présence de trois régions 

distinctes (Figure 4.4(c)). Premièrement, on observe la gouttelette de Sn présentant une 

composition uniforme de 99.8 ± 0.2 at.% (région I). Ensuite, une couche d’environ 30 nm 

d'épaisseur avec une composition de Sn variant graduellement de 20 à 24 at.% est identifiée (région 

II). Il s’agit probablement la couche mince et défectueuse située sous les gouttelettes de Sn et mise 

en évidence par les observations MET (Figure 4.2). Enfin, les régions I et II reposent sur une couche 

de 1.0 ± 0.4 at.% de Sn (région III), une concentration proche de la solubilité maximale du Sn dans 
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une matrice de Ge,[27], [105] ce qui correspond à une concentration fortement réduite par rapport 

aux 18 at.% initiaux estimés dans la région non ségréguée (courbe grise sur la Figure 4.5(b)). 

 

 

Figure 4.4 (a) Image SEM de la surface de la tâche de ségrégation, à ∼3 mm du centre de la 

tâche. Une couche métallique a été déposée localement pour la préparation de l'échantillon APT. 

(b) Reconstruction en 3D atome par atome de l’échantillon APT montrant l'interface entre la 

couche de GeSn (partie inférieure en bleu) et une gouttelette (partie supérieure en rouge) dans la 

région indiquée par la flèche violette sur la Figure 4.4(a). (c) Profil de concentration de la 

concentration de Sn le long de l’axe de la reconstruction en 3D de la Figure 4.4(b). [49] 

 

La reconstruction 3D du deuxième échantillon APT, réalisé dans une région éloignée des 

gouttelettes les plus larges (flèche orange dans la Figure 4.4(a)), est présentée en Figure 4.5(a). Les 

surfaces d'isoconcentration fixées à 4 at.% de Sn (en rouge) sont ajoutées à la reconstruction pour 

mettre en évidence la distribution non uniforme des atomes de Sn. Ce manque d'uniformité est 

également visible dans le profil de composition de la Figure 4.5(b) (sphères orange). La 

concentration de Sn s'élève à un maximum de 10 at.% dans les parties supérieure et inférieure de 

la TL, alors qu'une concentration beaucoup plus faible de 1 à 2 at.% est observée dans le reste du 

volume. De manière surprenante, les atomes de Sn semblent s'accumuler le long de filaments 

verticaux. Les profils de concentration radiaux, acquis le long de deux directions orthogonales à 

un filament (cylindres vert et bleu clair sur la Figure 4.5(a)) révèlent en Figure 4.5(c) une 

distribution non uniforme de Sn variant entre 0.7 et 3.2 at.%. Pour finir, dans les deux régions 

observées (indiquées par les flèches violette et orange sur la Figure 4.5(a)), la séparation de phase 
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du GeSn diffère fortement de l’image d’une transition immédiate et complète des alliages pour 

former les deux seules phases thermodynamiquement stables incorporant respectivement ∼99.9 et 

1.0 at.% de Sn. 

 

Figure 4.5 (a) Reconstruction atome par atome en 3D de l’échantillon APT extrait dans la région 

indiquée par la flèche violette sur la Figure 4.4(a). (b) Profil de concentration vertical de la 

concentration de Sn réalisé à partir de la reconstruction en 3D de la Figure 4.5(a). Un profil d'une 

zone non ségréguée est également tracé à des fins de comparaison. (c) Profils de concentration 

radiaux de Sn à travers une ligne enrichie en Sn, extraits des cylindres vert et bleu de 15 nm de 

diamètre sur la Figure 4.5(a). [49] 

 

Étonnamment, les filaments enrichis en Sn, révélés par les observations APT de la Figure 4.5(a), 

sont séparés d’une distance de ∼100 nm, et leur morphologie correspond à celle des dislocations 

identifiées sur la Figure 4.2(a). Des études comparatives basées sur les données détaillées issues 

des caractérisations APT et MET corroborent le fait que ces filaments sont des dislocations 

décorées de Sn, un phénomène connut sous le nom de nuages de Cottrell.[110] De plus, l'asymétrie 

observée dans le profil radial du Sn de part et d’autre de chaque filament (Figure 4.5(c)) reflète la 

distribution particulière des atomes de soluté autour d'une dislocation, où les côtés en tension et en 

compression présentent différentes concentrations de soluté.[110] Ces observations suggèrent que 
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la formation de dislocations est non seulement un moyen efficace pour relaxer la contrainte 

épitaxiale à mesure que l’épaisseur des couches s'accroit, mais aussi que ces dernières déclenchent 

la séparation de phase en favorisant la ségrégation de Sn vers la surface via la diffusion dans le 

canal des dislocations. Ce concept fait référence à une diffusivité accrue à proximité du cœur des 

dislocations. Parmi le nombre très réduit de publications qui s’intéressent à ce phénomène dans les 

matériaux semiconducteurs, il est généralement mention d’une augmentation du coefficient de 

diffusion d'un facteur ∼104.[111]–[113] La diffusion dans le canal des dislocations est également 

tenue pour responsable de la diffusion à basse température dans les matériaux défectueux tels que 

les métaux écrouis.[114]–[117] Dans le cas des alliages de GeSn, ce phénomène témoigne d’une 

interaction évidente entre la microstructure et la stabilité du matériau. Il est à noter que dans la 

première étape de la croissance des couches tampons, la ségrégation vers la surface via la diffusion 

dans le canal des dislocations est peu importante car les dislocations sont confinées aux couches 

situées loin de la surface libre (dans les couches BL/ML sur la Figure 4.2(a)). Cette habile 

ingénierie des défauts permet à la TL de croître bien au-delà de son épaisseur critique théorique, 

estimée autour de 20 nm lors d’une croissance directement sur le Ge VS.[65], [118]–[120] 

Cependant, lorsque l'épaisseur totale de l'empilement de GeSn excède 400 nm, la zone défectueuse 

s'étend et les dislocations se propagent vers la surface.[73], [89] Alors que la diffusion classique 

est très lente,[121] la nucléation des dislocations traversantes et leur propagation à travers la TL 

pour atteindre la surface confèrent une mobilité beaucoup plus élevée aux atomes de Sn et une voie 

préférentielle pour diffuser et ségréger sur la surface.[112], [122]–[124] Il est à noter que des 

processus atomiques et microstructuraux similaires semblent également être observés lorsque la 

séparation de phase est provoquée par un recuit thermique des couches monocristallines de GeSn 

au-delà de la température de croissance. En effet, lors d’expériences récentes de recuit réalisées sur 

des couches de GeSn, les auteurs ont attribué la ségrégation rapide et brutale du Sn observée à la 

surface de couches relaxées à la présence de dislocations, alors que dans les couches 

pseudomorphiques, c’est principalement la diffusion classique qui intervient dans le transport de 

masse.[46], [47] 

Le transport du Sn des couches vers la surface conduit à la formation de gouttelettes de Sn 

autopropulsées. Le mouvement de ces gouttelettes est probablement le résultat d'un gradient de 

concentration de Sn sur la surface, alors que la directionnalité de leur mouvement pourrait être une 

conséquence de la symétrie de la surface, ou des marches atomiques qui sont caractéristiques de la 
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croissance épitaxiale de couches contraintes. Une fois la croissance terminée et le substrat refroidi, 

les gouttelettes se solidifient et une couche interfaciale défectueuse semble se former du fait de 

cette solidification. Comme la solubilité du Ge dans le Sn diminue de ∼2 at.% lorsque l'échantillon 

passe de la température de croissance (280°C) à la température eutectique (231°C), il est plausible 

que la couche défectueuse présente sous chaque gouttelette solidifiée (Figure 4.2(a)) se forme à 

partir de l'excès de Ge expulsé des gouttelettes lors de leur refroidissement.[27], [105] Il en résulte 

une couche très mince possédant un gradient de concentration de Sn et incorporant en moyenne 22 

at.% de Sn (Figure 4.4(c)). Cette concentration de Sn relativement élevée pourrait être une stratégie 

de minimisation de la contrainte due au désaccord de maille à l'interface gouttelette-GeSn pendant 

la solidification. En effet, l'orientation cristallographique préférentielle entre les directions 

cristallines (222) du GeSn et (301) du β-Sn ( Figure 4.2(c)) également observée lors de recuits post-

croissances semble confirmer cette hypothèse.[42] 

4.4 Conclusion 

En résumé, le comportement complexe des atomes de Sn au début de la séparation de phase a été 

révélé en combinant des techniques de caractérisation avancée permettant l’investigation du 

matériau aux échelles microscopique et atomique. En plus de la prévisible ségrégation de Sn à la 

surface et de la formation de régions à la composition d'équilibre de 1.0 at.%, la diffusion du Sn 

dans les couches de GeSn métastables produit également des filaments enrichis en Sn et des régions 

possédant une concentration de Sn non uniforme allant de ∼1 à 11 at.%. Ces dernières sont 

attribuées à la formation et à la propagation de dislocations qui semblent faciliter le transport du 

Sn vers la surface par diffusion dans le canal des dislocations. La cartographie atomique en 3D a 

révélé l’asymétrie du profil de concentration radial de Sn de part et d’autre de ces lignes de 

dislocation, en plus de la formation d'une couche défectueuse avec une concentration de Sn de ∼22 

at.% à l'interface entre la gouttelette de Sn et le GeSn. La minimisation de la contrainte entre les 

phases d'équilibre tétragonale riche en Sn et cubique riche en Ge est le mécanisme supposément 

responsable de la formation de cette couche. Ces investigations mettent en évidence les processus 

clés impliqués dans la séparation de phase spontanée lors de la croissance hors équilibre de couches 

sous contraintes mécaniques et soulignent l'importance des dislocations sur les mécanismes de 

diffusion des atomes de soluté et la formation consécutive des phases d'équilibre. Ces observations 

sont non seulement importantes pour comprendre et optimiser la croissance des couches 
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métastables, mais aussi pour développer des modèles à l’échelle atomique, capables de décrire et 

prédire leur comportement et leur stabilité.  

 

La diffusion dans le canal des dislocation à l’œuvre dans les couches épitaxiales de GeSn a été 

identifiée par la caractérisation du matériau à l’échelle d’une dislocation. Ce processus conduit à 

la ségrégation accélérée du Sn vers la surface et à la formation de gouttelettes de Sn. Dans le 

chapitre suivant, nous investiguons la surface des alliages de GeSn à l’aide du PEEM afin 

d’observer les premiers instants de la séparation de phase via la formation de ces gouttelettes, et 

nous cherchons à déterminer les facteurs qui influencent la stabilité des alliages ainsi que la 

dynamique de la séparation de phase. 

  



59 

 

CHAPITRE 5 DYNAMIQUE DE LA SEPARATION DE PHASE DES 

COUCHES EPITAXIALES DE GESN 

Ce chapitre poursuit l’investigation des effets conjoints des contraintes mécaniques et de la 

métastabilité sur les propriétés des couches épitaxiales de GeSn. L’observation en temps réel de la 

surface des échantillons de GeSn pendant un recuit thermique permet d’estimer la température de 

séparation de phase et d’investiguer la dynamique des gouttelettes alors formées. Nous avons 

montré que la concentration de Sn est le facteur principale déterminant la stabilité des couches de 

GeSn incorporant moins de 13 at.% de Sn. De plus, la température et la concentration de Sn sont 

les principaux facteurs influençant la dynamique de la séparation de phase, en particulier la vitesse 

de propagation des gouttelettes de Sn ainsi que leur directionnalité. La contrainte mécanique 

résiduelle semble également avoir un impact sur la vitesse des gouttelettes.  

5.1 Introduction 

Les couches de GeSn épitaxiales déposées sur un substrat de Ge ou de Si forment un système 

remarquable, à la fois métastable et soumis à de fortes contraintes mécaniques. La métastabilité 

découle de la supersaturation en Sn des alliages de GeSn et de leur éventuelle séparation de phase 

pour former une solution solide Ge(Sn) avec < 1 at.% de Sn et une solution de Sn(Ge) liquide au-

dessus de ~230°C, telles que décrites par le diagramme de phases (Figure 2.2). La séparation de 

phase des alliages de GeSn est un obstacle majeur au développement de technologies basées sur 

les alliages de GeSn. Elle impose des contraintes drastiques sur les paramètres de croissance et sur 

le budget thermique des étapes de microfabrication subséquentes. Il est également d’intérêt 

fondamental de mieux comprendre l’influence de la supersaturation, des défauts microstructuraux 

et de l’énergie élastique due à la contrainte mécanique sur la stabilité des alliages et la dynamique 

de la séparation de phase. Dans ce chapitre, nous investiguons une multitude d’échantillons de 

GeSn regroupés en 3 familles : des couches minces dont la contrainte épitaxiale est peu relaxée, 

des couches épaisses fortement relaxées et des échantillons plus riches en étain dont la contrainte 

est relaxée à l’aide d’un empilement de couches dites tampons. Les échantillons sont observés en 

temps réel par microscopie de photoémission des électrons (PEEM, photoemission electron 

microscopy). Cette méthode d’observation de la surface est sensible à la composition chimique et 

permet d’observer l’évolution dynamique de la surface des échantillons pendant le recuit. Nous 
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avons déterminé que la stabilité thermique des couches de GeSn incorporant moins de 13 at.% 

d’étain diminue quand la concentration d’étain augmente puis se stabilise à une température de 

ségrégation de 415°C. La vitesse de propagation des gouttelettes de Sn de surface est fortement 

corrélée à la concentration d’étain dans les couches de GeSn. La température de recuit ainsi que la 

contrainte épitaxiale exercent également une influence sur la mobilité des gouttelettes de Sn.  

 

5.2 Détails expérimentaux 

Les recuits sont réalisés dans une enceinte où règne un vide poussé afin d’augmenter le temps de 

libre parcours des électrons pour qu’ils atteignent le détecteur. Les échantillons sont amenés à haute 

température suivant une rampe de ~30°C/min. Dans la configuration que nous utilisons pour cette 

étude, le PEEM capture une portion circulaire de la surface des échantillons, de diamètre égal à 

150 µm, illustrée en Figure 5.1. Ce champ d’observation relativement large ne permet pas 

d’observer clairement les gouttelettes individuellement mais il est idéal pour visualiser une portion 

importante et plus représentative de l’échantillon. De plus, l’observation d’une zone large donne 

un délai supplémentaire à l’expérimentateur pour ajuster le focus et le contraste de l’image et ainsi 

caractériser correctement les gouttelettes les plus rapides. Comme évoqué dans la sous-partie 3.5, 

la lampe au mercure utilisée est particulièrement adaptée à l’observation de la séparation de phase 

du GeSn. En effet, le rayonnement émis à 4.9 eV est proche d’une raie d’absorption des atomes de 

Sn qui apparaissent alors d’une couleur claire sur les images PEEM comme le montre la Figure 

5.1. Les phases incorporant différentes quantités de Sn peuvent donc être distinguées à l’aide du 

contraste qui en résulte.  

Pour chaque échantillon, la température de ségrégation indiquée dans cette étude est la température 

à laquelle la première gouttelette d’étain est visible sur la surface de l’échantillon. Dans le cas 

d’une faible densité de gouttelettes peu rapides devant se déplacer jusque dans le champ 

d’observation du PEEM pour être détectées, la température reportée est probablement légèrement 

surestimée. De plus, l’écart entre la température cible et celle réellement atteinte est de l’ordre de 

20°C, dû aux conditions expérimentales, ce qui ne change pas les conclusions de cette étude, basée 

sur la comparaison entre échantillons. La vitesse des gouttelettes est extraite à partir de l’avancée 
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du front de propagation des gouttelettes, et représente donc une valeur moyenne de la vitesse d’un 

nombre important de gouttelettes.  

 

Figure 5.1 Image PEEM de l’échantillon R13.3 après le début de la séparation de phase. Les 

zones enrichies en étain en gris se démarquent de la surface de la couche de GeSn en noir.  

 

La croissance des couches de GeSn est effectuée sur un substrat virtuel de Ge (Ge VS) de haute 

qualité, déposé sur la gaufre de Si comme l’illustre la Figure 5.2. Les échantillons étudiés se 

divisent en 3 groupes : les échantillons C, R et T. Les échantillons C sont composés d’une couche 

mince de GeSn dont la croissance cohérente sur le Ge VS conserve les contraintes mécaniques 

épitaxiales (Figure 5.2(a)). Les échantillons R possèdent des couches plus épaisses dont les 

contraintes sont relaxées par la nucléation de dislocations (Figure 5.2(b)). Enfin, les échantillons T 

sont des empilements de plusieurs couches dites « tampon par paliers » (en anglais : step-graded-

buffer, voir sous-partie 2.4) de GeSn de concentration en Sn croissante (Figure 5.2(c)). Cette 

configuration permet de maitriser la relaxation des contraintes et d’augmenter l’incorporation de 

Sn.[87], [89] 
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Figure 5.2 Schémas représentant respectivement les échantillons a) C, b) R et c) T. Les symboles 

rouges ⊥ correspondent à des défauts cristallins se formant lors de la relaxation des contraintes 

mécaniques. Les lignes rouges sont des dislocations traversantes parvenant jusqu’à la surface.  

 

Le Tableau 5.1 présente les propriétés physiques des 11 échantillons investigués dans cette étude. 

Lorsque l’échantillon est un empilement de plusieurs couches (3 au maximum), la température de 

croissance, la concentration d’étain et la contrainte dans la couche en question sont présentées 

chacune dans des colonnes distinctes. Les couches de GeSn inférieure, supérieure et intermédiaire 

correspondent respectivement aux couches en contact avec le Ge VS, la couche située à la surface 

de l’échantillon et la couche située entre ces deux dernières quand elle existe.  
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Tableau 5.1 Récapitulatif des propriétés des échantillons et des données expérimentales issues 

des observations à l’aide du PEEM 

 

 

La Figure 5.3 permet de visualiser la relation entre la concentration de Sn et la contrainte mécanique 

présente dans la couche de GeSn supérieure. Les points correspondant aux échantillons des séries 

C, R et T sont affichées respectivement en bleu, vert et rouge (ce code couleur s’applique à tous 

les graphiques par la suite). La contrainte est proportionnelle à la concentration d’étain dans les 

échantillons C et R. Ce n’est plus le cas dans les échantillons T bien qu’il existe toujours une 

relation quasi linéaire entre ces deux grandeurs.  
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Figure 5.3 Graphique illustrant la contrainte mécanique dans la couche de GeSn supérieure des 

échantillons C, R et T en fonction de la concentration d’étain. 

 

5.3 Stabilité thermique des couches de GeSn 

La Figure 5.4 présente la température de ségrégation des échantillons recuits mise en évidence par 

les observations PEEM en temps réel. L’axe des abscisses correspond à la concentration maximale 

en étain dans la couche supérieure de chaque échantillon. Les deux échantillons R8.8 et C8.8 qui 

comportent des couches avec 8.8 at.% d’étain ségréguent respectivement à 470°C et 520°C, des 

températures bien supérieures aux autres échantillons, plus riches en étain. Le reste des 

échantillons, toutes séries confondues, ségréguent dans la gamme de température située entre 

400°C et 440°C. Au sein des séries d’échantillons cohérents et relaxés, représentés respectivement 

par les points bleus et verts, la température de ségrégation semble diminuer à mesure que la 

concentration d’étain augmente. Dans le même temps, pour des concentrations similaires, les 

échantillons cohérents semblent posséder une meilleure stabilité face au traitement thermique, au 

regard de l’écart de 20-50°C qui existe entre les températures de ségrégation des échantillons des 

deux séries. Cependant, la diminution de la température de ségrégation avec la concentration en 

étain ne se retrouve pas dans les échantillons T, qui incorporent de 13 à 17.3 at.% d’étain, 
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représentés par les points rouges sur la Figure 5.4. En effet, la température de ségrégation semble 

vaguement se stabiliser autour d’une valeur moyenne de 415 ±12°C. Il est difficile de fabriquer des 

échantillons de type C ou R atteignant 15 ou 17 at.% car c’est le principe même de l’empilement 

de couches relaxées des échantillons T qui permet l’incorporation accrue d’étain par la réduction 

de la contrainte. De ce fait, il n’est pas possible d’affirmer si la stabilisation de la température de 

ségrégation se produit systématiquement vers 13-14 at.% de Sn ou si c’est un effet lié à 

l’empilement des couches tampons des échantillons T.  

 

 

Figure 5.4 Température de ségrégation du Sn en fonction de la concentration de Sn dans la 

couche de GeSn supérieure.  

 

5.4 Morphologie de la séparation de phase 

5.4.1 Effet de la concentration en étain 

La Figure 5.5 présente des images représentatives des observations PEEM extraites des 3 

échantillons de la série C. Les gouttelettes sont très petites et difficiles à observer à cette échelle 
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(champ d’observation fixé à 150 µm pour tous les échantillons). En considérant une épaisseur des 

couches de GeSn à environ 50 nm et incorporant approximativement 10 at.% d’étain, on arrive à 

la conclusion que la quantité d’étain susceptible de ségréguer par unité de surface est très faible. 

En effet, la ségrégation de tous les atomes d’étain sur la surface ne formerait qu’une fine couche 

de 5 nm, d’où la petite taille des gouttelettes observées. La Figure 5.5(a) montre la surface de C8.8 

sur laquelle la ségrégation du Sn et la formation de gouttelettes mobiles vient de commencer, à 

l’endroit indiqué par la flèche. Le fait d’observer en direct la formation des premières gouttelettes 

réduit fortement l’incertitude sur la température de ségrégation due aux conditions expérimentales 

(voir sous-partie 5.3). Respectivement deux et trois fronts de propagation de gouttelettes, formés 

hors du champ d’observation du PEEM, sont visibles dans les échantillons C12.6 et C13 présentés 

en Figure 5.5(b) et (c). Les gouttelettes se déplacent suivant les directions cristallines <110> 

(identifiées par diffraction) comme le montre la Figure 5.5. 

 

Figure 5.5 Images PEEM correspondant aux échantillons a) C8.8, b) C12.6, et c) C13. d) Images 

PEEM prises à 2 secondes d’intervalles montrant le déplacement des fronts de gouttelettes de Sn 

sur la surface. 

 

Des images issues des observations PEEM des échantillons R sont affichées en Figure 5.6(a)-(b). 

Les gouttelettes sont de l’ordre du micron, plus grandes que celles des échantillons C. On peut 
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raisonnablement penser que les couches épaisses de GeSn des échantillons R jouent le rôle d’un 

réservoir d’étain de grand volume, menant à la formation de larges gouttelettes. Avant l’apparition 

de gouttelettes dans le champ d’observation du PEEM, on observe pendant la montée en 

température de l’échantillon R8.8 un important changement de contraste de la surface de 

l’échantillon, visible dans l’encadré de la Figure 5.6(a). La surface devient globalement plus claire, 

c’est-à-dire plus riche en Sn, et laisse apparaitre de nombreux points blancs. En comparant les 

images des échantillons R8.8 et R13.3 présentées dans les panneaux (a) et (b) de la Figure 5.6, on 

remarque une augmentation de la directionnalité, du caractère rectiligne de la trajectoire de la 

propagation des gouttelettes avec l’augmentation de la quantité d’étain dans l’alliage de GeSn. Ce 

phénomène est clairement mis en évidence par la régularité du front de propagation et les trainées 

rectilignes des gouttelettes visibles sur plusieurs dizaines de micromètres sur la surface de 

l’échantillon R13.3 (Figure 5.6 (b)). Un deuxième front de propagation est également visible sur la 

surface de ce dernier. La propagation des gouttelettes prend toujours place suivant les directions 

<110>, même à la surface de l’échantillon R8.8 dont les gouttelettes suivent une trajectoire plus 

sinueuse. Nous aborderons ce sujet plus en détails lors de la discussion. 

 

 

Figure 5.6 Images PEEM correspondant aux échantillons a) R8.8 et b) R 13.3. 

 

Les panneaux (a) à (c) de la Figure 5.7 présentent des images issues des observations PEEM des 

échantillons T13.9, T15.1 et T17.3, respectivement. L’échantillon T13.9 ressemble aux 
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échantillons C dans la mesure où les gouttelettes sont relativement petites, assez peu directionnelles 

et ne forment qu’un seul et large front de propagation. Au contraire, les échantillons T15.1 et T17.3 

montrent un nombre important de centres de nucléation ainsi que des gouttelettes à la propagation 

très directionnelle. Ces observations et celles issues des échantillons R (Figure 5.6) suggèrent que 

la directionnalité des gouttelettes augmente avec la concentration d’étain.  

 

 

Figure 5.7 Images PEEM correspondant aux échantillons a) T13.9, b) T15.1 et c) T17.3. 

 

5.4.2 Effet de la température de recuit 

Des échantillons issus des même gaufres que R8.8 et T15.1 sont recuits à des températures plus 

basses afin d’investiguer l’impact de la température sur la dynamique des gouttelettes. 

L’échantillon R8.8* est recuit à 431°C. Une image représentative de la surface pendant le recuit 

est présentée en Figure 5.8(a). La densité de noyaux de ségrégation peut sembler plus importante 

puisqu’on peut distinguer au moins deux fronts de propagation de gouttelettes, peu directionnelles. 

On peut supposer qu’un recuit prolongé permet dans ce cas à plus d’étain de s’accumuler sur la 

surface et de former de plus nombreux noyaux de ségrégation. Il peut également s’agir d’un biais 

causé par le caractère supposément aléatoire de la formation de ces derniers, qui peut conduire à 

l’accumulation de noyaux à un endroit précis sans être représentatif du reste de l’échantillon. 

L’échantillon T15.1* présenté en Figure 5.8(b) a été soumis à un recuit à une température de 351°C. 

L’image révèle un unique front de propagation, composé de gouttelettes assez peu directionnelles. 

Le comportement observé à basse température est très différent de celui décrit lors du recuit rapide 

(voir Figure 5.7 (b)). La directionnalité des gouttelettes mais aussi la densité de noyaux de 
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ségrégation ont fortement chuté avec la baisse de la température de recuit. L’effet de la température 

sur la directionnalité des gouttelettes d’étain à la surface des alliages de GeSn a déjà été signalé 

dans la littérature.[125] Bien que les mécanismes derrière ce changement de comportement 

demeurent inconnus, on peut donc affirmer que la dynamique de la séparation de phase prenant 

place à la surface des couches de GeSn dépend également de facteurs extrinsèques tels que la 

température.  

 

 

Figure 5.8 Images PEEM correspondant aux échantillons a) R8.8* et b) T15.1* recuits à basses 

températures. 

 

5.5 Dynamique de la séparation de phase 

La Figure 5.9 montre l’évolution de la vitesse de propagation du front des gouttelettes en fonction 

de la quantité d’étain contenu dans la couche de GeSn supérieure de chaque échantillon. Le code 

couleur reste identique à celui utilisé dans la Figure 5.3. Le graphique met en évidence une très 

forte corrélation entre l’augmentation de la vitesse moyenne de propagation des gouttelettes et celle 

de la concentration d’étain, illustrée par la droite noire possédant une pente de 2.15 µm.s-1.%-1. La 

dispersion des points autour de cette ligne de tendance, égale à 2.08 µm.s-1, correspond à l’influence 

de toutes les autres propriétés du matériau, des facteurs environnementaux et aux incertitudes 

expérimentales. Selon la ligne de tendance, la vitesse des gouttelettes s’annulerait pour les alliages 
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incorporant environ 8.5 at.% d’étain, une concentration bien supérieure à la concentration à 

l’équilibre de 1 at.%. Néanmoins, aucun élément ne permet de justifier que la relation entre la 

concentration d’étain et la vitesse est effectivement linéaire. Néanmoins, certains auteurs décrivent 

des gouttelettes immobiles dans des couches de GeSn incorporant de faibles quantités d’étain.[125] 

 

 

Figure 5.9 Vitesse des gouttelettes de Sn en fonction de la concentration de Sn dans la couche de 

GeSn supérieure.  

 

Dans la Figure 5.10, nous nous intéressons à l’influence de la température de ségrégation sur la 

vitesse de propagation des gouttelettes. À première vue, il semblerait que leur vitesse baisse quand 

la température augmente. Cependant, il est important de rappeler que la température de ségrégation 

est elle-même étroitement liée à la concentration d’étain dans les alliages de GeSn, en particulier 

pour les échantillons des séries R et C, beaucoup moins dans le cas des échantillons T, comme 

illustré par la Figure 5.4. De ce fait, les points correspondant aux échantillons T sont amassés dans 

une même gamme de température, entre 403 et 426°C, sur le graphique de la Figure 5.10. Au sein 

des échantillons de cette série, la vitesse des gouttelettes semble augmenter très rapidement avec 

la température. Cependant, cette observation n’est appuyée que par un nombre limité de points de 
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données sur une gamme de température peu étendue. Ainsi, le lien entre la température de 

ségrégation et la vitesse des gouttelettes dans les échantillons T ne peut pas être établi avec 

certitude. Concernant les échantillons R et C, la vitesse des gouttelettes chute quand la température 

augmente et ce, malgré l’importante différence de température de 60°C existant, par exemple, entre 

les échantillons R8.8 et R13.3. En réalité, ce comportement reflète une fois de plus que la 

concentration d’étain est le principal facteur déterminant la vitesse des gouttelettes (voir Figure 

5.9). Enfin, la vitesse des gouttelettes est plus élevée dans les échantillons de la série C que dans 

ceux de la série R. On peut y voir un effet de la température de ségrégation plus élevée entre R8.8 

et C8.8 et aussi entre R.13.3 et C13 mise en évidence dans la Figure 5.4 ou l’influence de nombreux 

facteurs qui pourraient également entrer en jeu tels que la contrainte mécanique compressive, la 

densité de dislocations ou encore l’épaisseur entre autres. 

 

 

Figure 5.10 Vitesse des gouttelettes de Sn en fonction de la température de ségrégation du Sn.  

 

Les échantillons R8.8* et R15.1* sont deux échantillons, issus des mêmes gaufres que R8.8 et 

R15.1, recuits à des températures plus basses afin d’investiguer la contribution de la température 

seule, toutes choses égales par ailleurs. Les vitesses de propagation des gouttelettes de ces 
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échantillons sont reportées en Figure 5.11. Lors du recuit de l’échantillon R8.8* à 431°C, soit 40°C 

plus bas que R8.8, la vitesse des gouttelettes passe de 1.4 à 0.69 µm.s-1 soit une variation de 

+20%/10°C. La chute est plus spectaculaire pour l’échantillon T15.1* recuit à 351°C, soit 75°C 

plus bas que T15.1, pour lequel la vitesse des gouttelettes passe de 16.5 à 1.47 µm.s-1 soit une 

variation de +38%/10°C. À titre de comparaison, la variation de la vitesse des gouttelettes en 

fonction de la température de ségrégation dans les échantillons T (voir Figure 5.10) est égale à 

+27%/10°C, soit une valeur intermédiaire aux valeurs estimées précédemment. Les énergies 

d’activation pour R8.8-R8.8* et T15.1-T15.1* sont respectivement de 0.81 et 1.2 eV. C’est plus 

faible que l’énergie d’activation de 1.1 eV reportée dans la littérature pour une couche de Ge92Sn8 

sur Ge.[126] Enfin, il est remarquable qu’avec une différence de 120°C entre les températures de 

ségrégation de T15.1* et R8.8, la vitesse de propagation des gouttelettes à la surface de ces 

échantillons est du même ordre de grandeur, soulignant la forte mobilité des gouttelettes sur la 

surface des couches de GeSn incorporant une grande quantité d’étain.  

 

 

Figure 5.11Variation de la vitesse de propagation des gouttelettes de Sn avec la température de 

recuit pour les couples d’échantillons R8.8-R8.8* et T15.1-T15.1* 
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Dans le graphique de la Figure 5.12, nous nous intéressons à la vitesse des gouttelettes en fonction 

de la contrainte mécanique compressive mesurée dans la couche située à la surface des échantillons. 

Premièrement, la vitesse des gouttelettes dans les échantillons de la série T ne semble pas suivre 

de tendance claire et sont fortement dispersées autour d’une vitesse d’environ 13 µm.s-1. 

Concernant les échantillons des séries C et R, la vitesse des gouttelettes semble augmenter avec la 

contrainte. Cependant, comme la contrainte est fonction de la concentration d’étain et de 

l’épaisseur des couches épitaxiales, le graphique ne fait que reproduire une fois de plus 

l’augmentation de la vitesse des gouttelettes avec la concentration d’étain observée dans la Figure 

5.9. De ce fait, il est difficile de déterminer la contribution de la contrainte seule sur la vitesse des 

gouttelettes. Néanmoins, en sélectionnant des échantillons possédant des compositions proches et 

qui ségréguent à des températures similaires, soit les paramètres dont on a montré qu’ils influent 

le plus sur la vitesse des gouttelettes, on peut tenter d’isoler la contribution de la contrainte. Ainsi, 

en se basant sur les échantillons R13.3, T13.9, T13 et C13 incorporant 13.3 at.% d’étain en 

moyenne, il est possible d’observer une tendance à l’accroissement de la vitesse des gouttelettes 

quand la contrainte compressive augmente, illustrée par la ligne noire sur la Figure 5.12 dont la 

pente est de -5.1 µm.s-1.%-1. 
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Figure 5.12 Vitesse des gouttelettes d’étain en fonction de la contrainte mécanique biaxiale dans 

la couche de GeSn de surface. Les lignes ne sont que des guides pour l’œil, mettant en valeur les 

tendances évoquées dans le paragraphe.  

 

5.6 Discussion 

5.6.1 Stabilité des couches de GeSn 

La Figure 5.4 met en évidence la diminution de la stabilité thermique des couches de GeSn à mesure 

que la concentration en Sn dans l’alliage de GeSn augmente dans les échantillons C et R. La 

température de ségrégation cesse de diminuer dans les échantillons T, pourtant plus riches en Sn. 

De plus, les échantillons C ségréguent systématiquement à une température de 20 à 50°C supérieure 

à celle des échantillons R. Ces observations sont à remettre en contexte avec les travaux récents 

détaillant les mécanismes de diffusion de l’étain au sein des couches de GeSn contraintes et 

recouvertes d’une couche de Ge, qui montrent que l’énergie d’activation qui gouverne la diffusion 

des atomes de Sn dans la matrice de Ge est très faible aux environ de 450°C.[47] Dans le cas de 

couches de GeSn très denses en dislocations, ces dernières deviennent des sites privilégiés de la 

ségrégation de l’étain ainsi que de sa migration accélérée vers la surface par le biais de la diffusion 

dans le canal des dislocations prenant place lors de la croissance, comme évoqué dans le 0. 
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Mukherjee et al. ont montré que cette dynamique existe également dans les alliages recuits et en 

ont détaillé les aspects atomistiques.[127] Le coefficient de diffusion dans le canal des dislocations 

est d’environ 4 ordres de grandeur supérieur à celui de la diffusion « classique », ce qui représente 

une distance moyenne parcourue, dans la même période de temps, 100 fois plus grande.[112] Les 

différents mécanismes de diffusion à l’œuvre dans les séries C et R permettraient d’expliquer les 

écarts de température de ségrégation pour une même concentration d’étain. De plus, la dépendance 

de la température de ségrégation avec la composition (voir Figure 5.4) suggère que l’alimentation 

de la surface en étain, afin de former les gouttelettes, dépend de la quantité d’étain disponible. On 

peut supposer que l’étain disponible pour initier la ségrégation se trouve au voisinage de la surface 

libre et des dislocations. Ainsi, la diffusion d’un nombre suffisant d’atomes d’étain à partir de ces 

zones nécessiterait un budget thermique qui dépend de leur concentration en étain. Cependant, il 

apparait que ce budget thermique ne peut pas diminuer indéfiniment, comme le montrent les 

échantillons T (voir Figure 5.4), qui ségréguent tous aux environ de 415°C. Il y aurait alors un 

budget thermique minimum pour provoquer la ségrégation de l’étain, qui correspondrait alors 

approximativement à une augmentation de température de 230°C à 415°C en 5 minutes. Cependant, 

les mécanismes responsables de ce comportement sont encore inconnus. Néanmoins, le point 

commun de tous les échantillons T est l’empilement de multiples couches formant le tampon par 

paliers. En particulier, la couche de GeSn supérieure déposée à 280°C pendant 24 minutes et 

cohérente avec la couche située en dessous est commune à tous ces échantillons. Cette couche de 

surface sépare les couches relaxées et denses en dislocations de la surface libre et pourrait 

hypothétiquement retarder la migration de l’étain. 

 

5.6.2 Comportement des gouttelettes d’étain 

Les observations PEEM en temps réel révèlent la complexité du processus de séparation de phases 

et du comportement des gouttelettes d’étain sur la surface de GeSn. Nos précédentes observations 

lors du Chapitre 4 ainsi que différents travaux mettent en évidence que la formation de Sn liquide 

sur la surface provoque la dissolution des couches de GeSn et la propagation des gouttelettes suivi 

du dépôt de Ge dans leur traînée. Cependant, les mécanismes en jeu restent encore largement 

incompris.  
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Les calculs menés par Groiss montrent que les deux forces thermodynamiques opposées qui 

dominent la réaction de dissolution du GeSn par le Sn liquide sont issues de la réduction d’énergie 

libre apportée par la libération de l’enthalpie en excès dans le GeSn supersaturé et de 

l’augmentation d’énergie résultant de la dissolution du Ge en excès à basse température dans une 

gouttelette de Sn.[42] La différence d’énergie libre ΔG, négative ou positive, détermine si la 

dissolution du GeSn par les gouttelettes d’étain est favorable ou non du point de vue 

thermodynamique. Ainsi, plus la concentration d’étain dans l’alliage est élevée, plus le gain 

d’énergie libre ΔG est important et plus la force thermodynamique menant à la dissolution des 

couches de GeSn devient forte. Cet effet pourrait se traduire par l’augmentation de la vitesse des 

gouttelettes avec la concentration en étain mise en évidence en Figure 5.9. Les recuits 

supplémentaires réalisés sur les échantillons R8.8* et T15.1* à des températures plus basses 

mettent en évidence une réduction de la vitesse de propagation des gouttelettes, comme le montre 

la Figure 5.11. Il s’agit probablement en tout premier lieu d’un ralentissement de la cinétique de la 

dissolution. De plus, cette baisse peut aussi s’expliquer par le coût énergétique de la dissolution du 

Ge à basse température évoquée dans le paragraphe précédent, qui réduit la force motrice 

thermodynamique responsable de la dissolution.[42] Par ailleurs, la Figure 5.11 révèle que 

l’énergie d’activation qui gouverne la vitesse des gouttelettes est plus élevée pour les échantillons 

T15.1-T15.1* que pour R8.8-R8.8*. Cependant, ces seules données ne sont pas suffisantes pour 

décrire entièrement cette interaction entre la température et la composition et de généraliser ce 

comportement à tous les types d’échantillons. Enfin, une propriété importante des couches de GeSn 

demeure absente des calculs, il s’agit de la contrainte mécanique, également responsable de 

l’augmentation de l’énergie interne du matériau par le biais de la déformation élastique de la maille 

cristalline. De ce fait, la diminution de cette contrainte est énergétiquement favorable et il en résulte 

une force thermodynamique qui mène également vers la séparation de phase du GeSn.[128] En 

pratique, la contribution de la contrainte seule est difficile à mesurer car elle est fonction de la 

concentration en étain et de la densité de dislocations. Néanmoins, on peut s’appuyer sur les 

échantillons R13.3, T13.9, T13 et C13 qui possèdent une composition et une température de 

ségrégation similaires pour extraire une tendance. D’après la Figure 5.12, l’augmentation de la 

contrainte mécanique compressive semble provoquer une augmentation de la dissolution des 

couches et de la vitesse des gouttelettes.  
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La dissolution des couches de GeSn composées d’environ 10 at.% de Sn et 90 at.% de Ge résulte, 

au moins localement, en une solution liquide de Sn contenant une quantité de Ge excédant la 

solubilité maximale (voir Figure 2.2 pour le diagramme de phase du système Ge-Sn). Il en résulte 

une situation dans laquelle la partie antérieure de la gouttelette très riche en Ge alimente la partie 

postérieure moins riche en Ge par diffusion comme illustré par la Figure 5.13. Le Ge dissous en 

excès se précipite à l’interface avec la surface solide et forme une sorte de nanofil de Ge.[42] La 

propagation des gouttelettes laissent sur la surface des nanofils de Ge des marques périodiques qui 

reproduisent la forme de la partie postérieure des gouttelettes. Cette caractéristique suggère un 

déplacement saccadé (en anglais : stick-slip) de la ligne de contact postérieure entre le solide, le 

liquide et le fluide (ligne triple) causé par l’épinglage (en anglais : pining) sur la surface du substrat, 

confirmé par des observations MEB in situ.[42], [129], [130]  

 

 

Figure 5.13 Schéma illustrant la dissolution par une gouttelette de Sn de la couche épitaxiale de 

GeSn en amont de sa trajectoire et le dépôt par précipitation d’une phase très riche en Ge, en 

aval, formant une trainée distincte sur la surface de la couche de GeSn. 

 

De plus, la présence de GeSn supersaturé et de Ge quasi pur respectivement sur les parties 

antérieure et postérieure des gouttelettes engendre un gradient d’énergie sur la surface qui pourrait 

exercer une influence sur les propriétés des gouttelettes, notamment sur leur propagation. En effet, 

bien que les 4 directions (110) soient énergétiquement équivalentes, nous n’observons pas de 

changements de direction soudains. À l’exception de quelques sinuosités la trajectoire globale est 

relativement inchangée sur tout le trajet des gouttelettes. On peut alors émettre l’hypothèse que le 

gradient d’énergie formé est orienté selon le sens de propagation déjà établi et s’oppose donc aux 
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changements de directions, ce qui promeut la propagation rectiligne. La directionnalité des 

gouttelettes est effectivement particulièrement visible dans les échantillons T15.1 et T17.3, les plus 

riches en Sn, présentés en Figure 5.6 et Figure 5.7, pour lesquels le gradient entre les couches de 

GeSn épitaxiales et le dépôt de Ge est le plus important et les gouttelettes très rapides. De plus, 

nous avons montré dans la Figure 5.8 et la Figure 5.11 que la température est aussi un facteur 

capable de modifier à la fois la vitesse et la directionnalité des gouttelettes. Cependant, les 

mécanismes qui lient éventuellement ces deux propriétés physiques ne sont pas connus.  

 

5.7 Conclusion 

L’observation en temps réel de la surface des couches de GeSn à l’aide du PEEM permet de 

capturer les tous premiers instants de la séparation de phase et ainsi estimer la stabilité des alliages 

face au recuit thermique. Nous avons montré que l’augmentation de la concentration de Sn et une 

forte densité de dislocations sont des facteurs qui provoquent une diminution de la température à 

laquelle la séparation de phase débute et le Sn ségrégue sur la surface. Cependant, la température 

de ségrégation cesse de décroître pour les échantillons basés sur des couches tampons et 

incorporant plus de 13 at.% de Sn. La séparation de phase se poursuit par la propagation des 

gouttelettes selon les 4 directions cristallines <110>, dissolvant les couches de GeSn sur le passage. 

Nous avons montré que plusieurs paramètres physiques gouvernent la dynamique de cette réaction 

et influence la vitesse de propagation des gouttelettes. L’augmentation de la concentration de Sn et 

de la température provoque une accélération claire et mesurable de la vitesse des gouttelettes. De 

plus, une forte contrainte mécanique épitaxiale semble également accroître leur vitesse. Ces 

observations sont analysées par le prisme d’une formule thermodynamique simplifiée qui 

comprend deux principales contributions : l’enthalpie en excès dans le GeSn supersaturé et 

l’énergie libre de fusion du Ge. Un troisième terme prend également en compte la présence de la 

contrainte épitaxiale via l’ajout de l’énergie élastique de déformation. Cette approche permet de 

décrire qualitativement le comportement des gouttelettes observé à l’aide du PEEM. Pour finir, il 

semble exister sous la barre des 400°C, une fenêtre de traitement thermique rapide de quelques 

minutes permettant d’améliorer la qualité cristalline, d’activer les dopants ou de recuire des 

contacts métalliques entre autres. Ces résultats sont encourageants pour le développement de 

technologies basées sur les alliages de GeSn. Par ailleurs, la compréhension des principes qui 
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gouvernent la dissolution des couches de GeSn par les gouttelettes de Sn donne les clés du 

développement de procédés visant à minimiser le phénomène ou au contraire à l’utiliser pour 

structurer et fonctionnaliser la surface de couches minces. 

 

Nous avons évalué la stabilité de différentes couches GeSn et identifié les facteurs qui influent sur 

la dynamique de la séparation de phase. Ces résultats ainsi que ceux du chapitre précédent 

concernant les mécanismes de ségrégation du Sn permettent d’envisager des solutions techniques 

pour relever les défis de la contrainte et de la métastabilité des alliages de GeSn via l’amélioration 

de la technique des couches tampons et l’ingénierie de la contrainte entre autres. Cependant, un 

tout autre défi qui reste à relever est de maintenir une qualité cristalline élevée à des fins 

d’applications technologiques. Dans ce but, nous poursuivons, dans le chapitre suivant, la 

caractérisation de la microstructure des couches de GeSn dont la contrainte est relaxée par les 

dislocations. 
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CHAPITRE 6 INVESTIGATION DE LA MICROSTRUCTURE DES 

COUCHES TAMPONS DE GESN FORTEMENT RELAXEES POUR LA 

FABRICATION DE PUITS QUANTIQUES DE GE EN TENSION 

 

L’impact des dislocations, des propriétés des matériaux et des facteurs environnementaux sur les 

mécanismes et la dynamique de la séparation de phase dans les couches de GeSn a été investigué 

précédemment. La compréhension de la stabilité des alliages de GeSn nous a amené à développer 

des protocoles de croissance pour obtenir à la fois une forte incorporation de Sn et une relaxation 

significative de la contrainte, tout en évitant la séparation de phase. Dans ce chapitre, nous 

investiguons la qualité cristalline des couches de GeSn riches en Sn et fortement relaxées et nous 

établissons des techniques pour caractériser finement ces couches épitaxiales. Les échantillons 

analysés sont deux empilements de couches tampons de GeSn sur lesquels sont déposés des 

hétérostructures de Ge-GeSn dont la couche de Ge nanométrique est soumise à une forte contrainte 

de tension. Nous démontrons le potentiel des couches de GeSn sur substrat de Si pour le 

développement d’une plateforme d’ingénierie de la contrainte permettant la fabrication de 

nouveaux systèmes contraints de faibles dimensions.  

6.1 Introduction 

Les empilements de couches tampons sont communément utilisés pour la croissances d’alliages de 

silicium-germanium (SiGe) et déjà exploités pour mettre en tension ou en compression mécanique 

des systèmes de faibles dimensions de Si et de Ge, respectivement, dans lesquels les porteurs de 

charges sont confinés.[131]–[134] En fait, les alliages de SiGe ont été jusqu'à récemment la 

principale plateforme d'ingénierie des contraintes des matériaux du groupe IV. Seuls le Si en 

tension et le Ge en compression ont été investigués, principalement dans le but de fabriquer des 

matériaux possédant une forte mobilité ou de développer des applications en spintronique.[131], 

[133]–[135] Par ailleurs, au-delà d’une contrainte biaxiale de tension supérieure à 2%, les couches 

de Ge subissent une transition de bande d’énergie interdite indirecte vers une bande directe. 

Cependant, cette transition ne peut pas être obtenue pour des films déposés directement sur des 



81 

 

substrats de Si ou de Ge. Néanmoins, de fortes contraintes de tensions biaxiales ou uniaxiales ont 

pu être démontrées dans des couches de Ge très fortement dopées, des nanomembranes de Ge, des 

microponts ainsi que d’autres couches structurées et contraintes à l’aide de nitrures, mais 

l'intégration à grande échelle de telles nanostructures reste difficile.[136]–[140] Des couches 

minces de Ge et des nanocomposites présentant une photoluminescence démontrant une bande 

interdite directe ont été fabriqués à l'aide de matériaux III-V.[141], [142] Ces derniers servent de 

matériaux barrières dans ces structures de faibles dimensions et peuvent également être utilisés 

pour modifier les propriétés du Ge.[142], [143] L'idée de réaliser des couches minces de Ge 

soumises à une forte tension par le biais de couches de GeSn fut suggérée en 1993.[144] La 

motivation principale était de développer des sources de lumière, des photodétecteurs et des 

modulateurs électro-optiques efficaces basés sur des matériaux du groupe IV afin de rendre la 

fabrication de ces dispositifs photoniques compatible avec les procédés CMOS pour permettre 

l’intégration sur des gaufres de Si et ainsi bénéficier de la maturité des infrastructures actuelles de 

l’industrie des semi-conducteurs. La démonstration d’une bande interdite directe dans une couche 

de Ge sur GeSn n'a pas encore été rapportée. Néanmoins, quelques travaux récents rapportent la 

fabrication de couches de Ge de 20 à 70 nm d'épaisseur sur GeSn, possédant une contrainte de 

tension entre 0,68 et 1,4 %, qui jouent le rôle de de canal à haute mobilité dans des structures 

FET.[145]–[147] Les couches de Ge en tension ont non seulement d'excellentes propriétés optiques 

et électroniques, mais aussi un fort potentiel pour des applications en information et communication 

quantiques. À ce jour, des puits quantiques de Si en tension et de Ge en compression ont été 

investigués, dans le but de développer des qubits de spin d’électrons[148]–[150] et de trous,[151], 

[152] respectivement. Dans ce dernier cas, les trous ont l'avantage d'offrir un couplage spin-orbite 

plus fort. Enfin, le Ge en tension possède la propriété unique de confiner uniquement les trous 

légers qui présentent une mobilité plus élevée par rapport au mélange de trous légers et de trous 

lourds que l’on retrouve dans le Ge en compression.[137], [153]–[155] De plus, les trous légers 

peuvent être couplés plus efficacement avec des photons optiques grâce à leur spin de ½. Par 

conséquent, il est capital de débuter la caractérisation expérimentale des systèmes de faibles 

dimensions basés sur des couches de Ge en tension déposées sur GeSn et d’explorer les 

opportunités offertes par ce nouveau type d’hétérostructure.  
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Dans ce chapitre, en exploitant l’ingénierie de contrainte dans les couches GeSn, nous faisons la 

démonstration de la croissance de puits quantiques de Ge soumis respectivement à des contraintes 

de tension de 1,48 % et 1,65 %. La cartographie de l'espace réciproque par DRX a confirmé que la 

cohérence cristalline est maintenue dans l’hétérostructure composée des couches barrières de GeSn 

et de la couche de Ge formant le puit quantique. L’observation directe de couches de Ge de cette 

épaisseur par DRX est le signe de leur haute qualité cristalline. Ce succès est rendu possible par 

l’utilisation des couches tampons de GeSn, qui permettent d’ajuster le paramètre de maille de la 

surface sur laquelle est déposée l’hétérostructure de Ge-GeSn tout en limitant la propagation des 

dislocations. Les propriétés microstructurales de ces couches de GeSn ont été investiguées de 

manière approfondie en utilisant la MET et en examinant différentes directions cristallines au 

moyen de la DRX. Les données de diffraction ont été analysées à l'aide d'une version modifiée du 

tracé de Williamson-Hall (W-H) ainsi que différents modèles adaptés aux particularités des 

couches de GeSn. Les analyses ont révélé que les couches de GeSn sont formées de domaines 

d’une taille moyenne de 500 nm, inclinées en moyenne d’un angle compris entre 0,04 et 0,1° sous 

l’effet des dislocations. Pour finir, la densité des dislocations et leur distribution dans les couches 

tampons de GeSn sont également discutées. 

 

6.2 Détails expérimentaux 

L’étude se concentre sur deux types d’hétérostructures déposées sur des couches tampons de GeSn. 

L’échantillon 1 (nommé S1 sur les figures) possède une couche de Ge contrainte (sGe) déposée sur 

la dernière couche de l’empilement de GeSn (TL), jouant le rôle de couche barrière. L’échantillon 

2 (S2) est composé d’une couche sGe située entre la TL et une couche barrière supérieure (BR), 

formant ensemble la structure d’un puit quantique (abrégé QW pour quantum well en anglais). Les 

couches de sGe de ces hétérostructures ont une épaisseur inférieure à 10 nm. Elles sont déposées 

sur des couches tampons relaxées[89] composées respectivement de 5 et 4 couches de GeSn pour 

les échantillons 1 et 2. La concentration de Sn dans les alliages de GeSn est accrue à chaque 

nouvelle couche successive par le biais de la diminution de la température de croissance, par pas 

de 10°C, de 340°C jusqu’à un minimum de 290°C.[68] Les données microstructurales détaillées 

des couches épitaxiales sont extraites des images réalisées à l’aide d’un MET. L'épaisseur de 

chaque couche est déterminée par le changement de contraste observé sur les images acquises par 



83 

 

EDX. Cependant, en raison de la très faible épaisseur des couches de sGe, bien en deçà de la 

résolution de l'EDX, la caractérisation par APT est mise en œuvre pour estimer précisément 

l'épaisseur du sGe. La composition et la contrainte mécanique de toutes les couches de Ge et GeSn 

ont été estimées à partir des RSM issus des mesures de DRX à haute résolution. De plus, la 

morphologie des pics renseigne sur la nature et le nombre de défauts cristallins. Afin de pouvoir 

caractériser précisément des couches de sGe d’épaisseur inférieure à 10 nm, les mesures de 

diffraction sont effectuées à l'aide d'un rayonnement synchrotron du laboratoire Brockhouse situé 

au Centre canadien de rayonnement synchrotron de Saskatoon au Canada. L'énergie du faisceau de 

rayons X varie de 8,37 à 9,94 keV afin d'accéder à un nombre suffisant de réflexions. L'empreinte 

du faisceau sur la surface de l’échantillon est de 120 µm suivant l’axe vertical et de 450 µm suivant 

l’axe horizontal. La caractérisation par diffraction X de réflexions symétriques, asymétriques et de 

réflexions dans le plan du substrat permet de constituer un portrait détaillé de la microstructure de 

chaque couche. 

 

 

Figure 6.1 Schéma présentant les couches épitaxiales composant respectivement les échantillons 

a) S1 et b) S2. 
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6.3 Résultats 

6.3.1 Analyse de la microstructure par MET 

La Figure 6.2(a) présente une image MET en champ sombre de l’échantillon 2. Le Ge VS est visible 

en bas de l'image en gris foncé. Au-dessus de cette dernière, les couches de GeSn affichent des 

tons de gris plus clairs bien qu'il soit difficile de distinguer chaque couche composant l’empilement. 

Malgré son épaisseur très réduite, le Ge QW, indiqué par des flèches rouges, est visible entre les 

TL et BS. L’épaisseur totale de l'empilement déposé sur le Ge VS est de 1130 nm. Dans la zone 

délimitée par le rectangle dessiné d’une ligne pointillée, des cartographies EDX de la distribution 

de Sn et de Ge sont réalisées et présentées sur la Figure 6.2 (b). Cette méthode étant très sensible à 

la composition chimique du matériau, elle permet d’identifier toutes les couches de GeSn et d’en 

mesurer l’épaisseur. En effet, les changements soudains de contraste révèlent les interfaces entre 

les couches GeSn, indiquées par des lignes noires pointillées. Ces couches sont numérotées de #1 

à #5 sur la Figure 6.2 (a) à l'exception de la TL qui fait partie de l'hétérostructure. De plus, il est à 

noter que les dislocations sont principalement localisées aux interfaces, glissant horizontalement 

et interagissant dans le plan de ces dernières. Cependant, les dislocations ne sont observées ni à 

l'interface entre GeSn #5 et la TL ni dans l'hétérostructure. Les Figure 6.2 (c), 1(d) et 1(e) se 

concentrent sur l'estimation de l'épaisseur des sGe dans les 2 hétérostructures à l’aide de plusieurs 

techniques de caractérisation. La Figure 6.2 (c) présente un agrandissement de la cartographie EDX 

du Ge dans l’échantillon 2. Les épaisseurs des couches sGe et BR sont estimées à 3.56 nm et ~18 

nm, respectivement. Sur la Figure 6.2 (d), une image HRTEM révèle la haute qualité cristalline de 

l’hétérostructure et permet d’estimer l’épaisseur de la sGe à un peu plus de 3 nm. La caractérisation 

par l’APT est de cette même hétérostructure permet d’extraire le profil de concentration de Ge 

présenté en Figure 6.2 (e). Le profil est de forme triangulaire avec une largeur à mi-hauteur de 3.5 

nm. Étant donné que la résolution spatiale de l'APT est inférieure au nanomètre, ce profil 

correspond vraisemblablement au gradient réel de la concentration aux interfaces de 

l’hétérostructure 2. Les observations au MET de l’échantillon 1 ont mis en évidence une 

microstructure très similaire à celle décrite précédemment. Dans ce cas, l'empilement d’une 

épaisseur totale de 1030 nm est composé de 4 couches de GeSn. Sur la Figure 6.2 (f) est présenté 

le profil de concentration du Ge dans l’hétérostructure 1 obtenu à partir des données EDX. 

L’épaisseur de la sGe est estimée à 6,5 nm. La cartographie EDX complète est affichée dans 
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l'encadré dans la partie supérieure droite de la Figure 6.2 (f) et révèle la distribution du Ge dans les 

couches sGe et TL. 

 

Figure 6.2 a) Image MET de l’échantillon 2 montrant les couches déposées sur le substrat de Si. 

b) Image de la distribution des atomes de Ge et de Sn réalisée par XPS à partir de la zone 

indiquée par le rectangle dans le panneau a. c) Agrandissement de la cartographie XPS de la 

distribution de Ge au niveau de l’hétérostructure 2 de sGe-GeSn. d) Image HRTEM de 

l’hétérostructure 2. e) Profil de concentration de Ge dans l’hétérostructure 2, réalisé à partir des 

données APT. f) Profil de concentration de Ge dans l’hétérostructure 1. L’encadré montre la 

cartographie XPS dont est tiré le profil.  

 

6.3.2 Caractérisation des réflexions symétriques 

Ce premier ensemble de mesures de diffraction se concentre sur les réflexions symétriques, qui 

permettent de caractériser les plans cristallins dont la normale est colinéaire à la normale de la 

surface de l'échantillon. Dans les Figure 6.3(a) et (b) sont présentés les RSM en coordonnées 

angulaires réalisés autour de la réflexion (004) échantillons 1 et 2, respectivement. Sur l'axe 

horizontal, l’angle oméga relatif Δω renvoie à l’inclinaison des échantillons par rapport à la 

condition de Bragg pour un cristal parfait, ce qui correspond à ω = 2θ/2 (et Δω = 0°), donc Δω = 

2θ/2-ω. Dans cette configuration, 2θ est une mesure de la distance interréticulaire dans la direction 

hors du plan et Δω permet de détecter les inclinaisons cristallographiques d’ordre 

micro/macroscopiques. Le pic le plus intense, situé à 63.19°, correspond à l’épaisse couche formant 

le Ge VS sur Si. Les pics avec des coordonnées 2θ plus petites sont associés aux couches de GeSn, 

pour lesquelles le paramètre de maille hors du plan a⊥ est plus élevé. Dans les deux échantillons 
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investigués, tous les pics sont correctement centrés sur l’axe vertical 7 = 0° ce qui indique 

qu'aucune inclinaison macroscopique significative des domaines formant les couches déposées 

n’est détectée.  

 

Figure 6.3 a)-b) RSM (004) des échantillons 1 et 2, respectivement. c) Graphique reportant la 

largeur des pics de diffraction (FWHM) des 2 précédents RSM. d)-e) Tracés de Williamson-Hall 

pour les échantillons 1 et 2, respectivement. Les lignes correspondent aux courbes ajustées en 

utilisant l’équation (6.6). 

 

Le pic de diffraction de sGe n'apparaît pas sur ces RSM car il est très difficile de le distinguer le 

signal de la diffraction de couches nanométriques au voisinage d’un pic aussi intense que celui du 

Ge VS. En revanche, il est relativement aisé de distinguer le pic de diffraction de chaque couche 

composant le tampon relaxé et donc de les caractériser séparément. L’élargissement des pics 

suivant l’axe Δω est ajusté par une fonction pseudo-Voigt qui est la somme des fonctions 
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gaussienne et lorentzienne de largeur W, pondérées par le facteur lorentzien f comme le montre 

l'équation ci-dessous : 

 ]̂ Y
_�`La`"b#��, c� = d. e��, c� + �1 − d�. f��, c�  with 0 < d < 1  (6.1) 

L'ajustement révèle que les pics de GeSn sont principalement gaussiens avec un facteur lorentzien 

généralement autour de 0,1. Pour les 2 échantillons, la largeur à mi-hauteur (abrégé en FWHM 

pour full width at half maximum en anglais) de chaque pic est extraite et présentée sur la Figure 

6.3(c). Le Ge VS, une couche épaisse et recuite de haute qualité cristalline, possède une FWHM 

de ~0,05° et une composante lorentzienne prédominante avec f=~0,81 dans les deux échantillons. 

Les pics de diffraction des couches de GeSn sont comparativement 6 à 8 fois plus larges, indiquant 

la nucléation d'un nombre important de défauts cristallins. De plus, la FWHM augmente 

progressivement des couches inférieures jusqu’aux couches supérieures près de la surface libre. 

Dans les couches GeSn#1 et #2, les FWHM sont d'environ 0,31° dans les deux échantillons. Dans 

l’hétérostructure 1, la FWHM augmente progressivement jusqu'à atteindre 0,35° dans la BI. 

Cependant, dans l’hétérostructure 2, elle augmente soudainement à ~0,37° et oscille autour de cette 

valeur. Il existe de nombreuses sources d'élargissement des pics de diffraction,[156] on peut 

néanmoins exclure la courbure du substrat et l'élargissement d’origine instrumentale lorsque l’on 

compare des couches épitaxiales déposées sur le même substrat. Dans les couches de GeSn 

fortement relaxées investiguées dans ce chapitre, les propriétés des matériaux telles que la taille 

latérale des domaines (effet de taille finie ou concept de longueur latérale de corrélation), le 

microtilt, le microtwist, c'est-à-dire la formation d’une mosaïque de blocs et leur rotation dans les 

couches, sont les propriétés cristallines qui déterminent l’élargissement des pics de diffraction. Il 

est possible de distinguer les contributions respectives du microtilt et de la taille des domaines en 

étudiant l'évolution de la FWHM selon l’axe Δω pour plusieurs réflexions symétriques. En 

pratique, seules les réflexions symétriques (004) et (008) sont accessibles en raison des contraintes 

expérimentales, c’est suffisant mais la précision s’en trouve réduite. L'étude du microtwist 

nécessite une configuration expérimentale spécifique et sera abordée ultérieurement. Comme 

l’élargissement des pics de diffraction est correctement décrit (R2 proche de 1) par une fonction 

pseudo-Voigt, on émet l’hypothèse que c’est également le cas de ses 2 principales constituants de 

ce pic et qui sont le microtilt et la taille des domaines. L’équation suivante fournit une méthode 
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simple pour approximer numériquement la FWHM de la convolution de 2 fonctions pseudo-Voigt 

(termes de droite) : 

 ]cjk#`#lm� = ]cjk#"m#� + n E,op5q// stu�6�v�   with 3 = 1 + �1 − d�5  (6.2) 

  ⇔ xyz{|}~}�+.stu�6�p �� = xyz{|}�+}.stu�6�p �� + n E,o5q//v�   (6.3) 

Dans ces deux équations équivalentes, λ est la longueur d'onde, L// correspond à la dimension 

latérale des domaines (ou longueur latérale de corrélation) et θ est l'angle de Bragg. FWHMtotal 

correspond tout simplement à la largeur des pics et FWHMtilt seulement à la contribution du 

microtilt à l’élargissement. L’élargissement est donc le résultat de la convolution des composantes 

de microtilt et de taille des domaines, contenues respectivement dans les termes de gauche et de 

droite dans les équations (6.2) et (6.3). Par ailleurs, la réorganisation des termes dans l’équation 

(6.3) vise uniquement à simplifier l’ajustement des données. L'exposant n=1+(1-f)2 prend en 

compte le facteur lorentzien f, lié à la proportion de lorentzien dans le pseudo-Voigt. Cette 

approximation numérique développée par Srikant reste valide lorsque les 2 profils ont le même 

facteur f.[157] Cependant, il est généralement admis que l’élargissement des pics lié au microtilt 

et à la taille des domaines sont respectivement de nature gaussienne (f=0) et lorentzienne (f=1). En 

effet, on peut remarquer les profils des pics de GeSn sont majoritairement gaussiens alors que le 

pic du Ge VS, de plus haute qualité cristalline, est majoritairement lorentzien. Pour ce dernier, 

l'équation originale devrait fournir des résultats satisfaisants pour f=1 et n=1. Quant aux pics de 

GeSn, nous proposons ici une modification de la méthode d'ajustement en supposant que leurs pics 

sont entièrement gaussiens. De plus, la convolution d'une gaussienne (effet du microtilt) et d'une 

lorentzienne (effet de la longueur latérale de corrélation) correspond à la « vraie » fonction de 

Voigt : 

 ]#�_
La`"b#��, c	 , cq� = � f��′, c	�. e�� − �′, cq� .�′�∞
L∞   

(6.4) 

G et L sont respectivement les fonctions gaussienne et lorentzienne. Bien que l'utilisation d'une 

fonction Voigt soit généralement plus coûteuse en termes de calculs qu'une fonction pseudo-Voigt 
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par exemple, il est également possible d'estimer numériquement sa FWHM à partir de la FWHM 

de ses composantes gaussienne et lorentzienne avec une très faible erreur[158] (<0,02%) :  

 ]cjka`"b# ≈ 0,5346cq + �0,2166cq5 + c	5  
(6.5) 

D’après nos précédentes hypothèses, l’élargissement gaussien WG correspond à l’élargissement 

FWHMtilt induit par le microtilt et l’élargissement lorentzien WL est l'élargissement lié à la taille 

des domaines (second terme de droite de l’équation (6.2). Enfin, en réarrangeant les termes comme 

dans l'équation (6.3), nous obtenons l'équation d'ajustement finale : 

 ]cjka`"b#. Y"�6p ≈ E,���M5q// + E,o.√E,5GMM5q// �1 + Y"�6J
pJ . ��yz{|}�+}.q//�J

E,5GMM.�E,o�J    (6.6) 

La dépendance du terme de droite à la variable x = sin θ / λ rend l'équation parfaitement adaptée 

au traitement des données à l’aide d’un tracé de WH présentés dans les Figure 6.3 (d)-(e) pour les 

hétérostructures 1 et 2, respectivement.[159], [160] L'ajustement de cette équation aux données 

expérimentales permet d’estimer les valeurs de FWHMtilt et L//. Cependant, pour la plupart des 

couches des deux échantillons, les valeurs de L// sont très dispersées, entre 200 et 300 nm bien 

qu'elles puissent augmenter jusqu'à 107 nm, probablement en raison du faible nombre de points de 

données utilisé pour l’ajustement. D’après les Figure 6.3 (d)-(e), les termes constants de l’équation 

(6.6), pour sin θ / λ = 0, sont très faibles devant l’augmentation de la FWHM lié au microtilt pour 

sin θ / λ ≠ 0. Ainsi, les valeurs de FWHM extraites lors du processus d’ajustement, comprises entre 

0,31 et 0,37°, sont principalement le résultat du microtilt présent dans les couches de GeSn. De 

plus, ces valeurs sont en très bon accord avec les données de la Figure 6.3(c). 

6.3.3 Caractérisation des réflexions asymétriques 

Dans ce qui suit, les réflexions asymétriques (224) sont étudiées. Les RSM résultants sont 

représentés dans les Figure 6.4(a)-(b) pour les échantillons 1 et 2, respectivement. La position des 

pics et leur FWHM sont extraits afin d'estimer les propriétés des couches de GeSn et du Ge VS. 

Les résultats sont regroupés dans le Tableau 6.1. Les constantes de mailles dans le plan �∥ et hors 

du plan �C, la concentration de Sn et le taux de relaxation R sont calculées à l’aide des formules 

introduites dans la partie 3.2. Il est à noter que la relaxation dans une couche donnée est calculée 
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par rapport à la couche située immédiatement en-dessous, et devient ainsi un indicateur de la 

cohérence cristalline et de la nucléation des défauts à l'interface entre 2 couches.  

D’après le Tableau 6.1, on peut voir que �∥ augmente progressivement à chaque couche successive 

des empilements car la contrainte épitaxiale de compression est graduellement relâchée. Ce 

processus résulte de l'accumulation progressive d'énergie élastique due à la déformation lors de 

l'augmentation de l'épaisseur et de la concentration de Sn dans les couches. Dans les deux 

échantillons, une optimisation minutieuse de la croissance a permis d'obtenir une augmentation 

similaire de la concentration de Sn dans l'empilement : 5/6/9/12,1/13,6 % at. de Sn ainsi qu’une 

couche incorporant 14,9 % at. dans l’échantillon 2. Ainsi, la valeur de �∥  atteinte dans les 

hétérostructures 1 et 2 est de 5,7417 et 5,7509 Å et les valeurs de contraintes de tension attendues 

dans leur couche de sGe sont de 1,484% et 1,645%, respectivement. La relaxation dans les couches 

inférieures des tampons prend des valeurs comprises entre 60 % et 90 %. Ces valeurs élevées 

signifient que la contrainte a été efficacement relâchée, grâce à la nucléation d'un nombre suffisant 

de dislocations. Les couches supérieures des tampons possèdent un taux de relaxation plus faible, 

afin de ne pas générer de défauts supplémentaires au voisinage des hétérostructures. De plus, dans 

l’hétérostructure 2, le fait que TL et BR partagent le même �∥ démontre que la cohérence cristalline 

est maintenue dans toute l’hétérostructure TL/sGe/BR. Dans l’échantillon 1, TL et GeSn#4 

possèdent également une interface cohérente.  

Tableau 6.1 Propriétés cristallines extraites des RSM (224) des échantillons 1 et 2.  

 

 

Le Tableau 6.1 regroupe aussi les valeurs de FWHM en unités de l’espace réciproque ainsi qu’une 

nouvelle estimation de L//. La particularité de l’élargissement dû à L// dans le cas des réflexions 

asymétriques vient du fait qu’il est, par définition, orienté selon la direction qx de l'espace 

S1 a// (Å) aꞱ (Å) Sn (%) R (%) FWHM (nm-1) L// (nm) S2 a// (Å) aꞱ (Å) Sn (%) R (%) FWHM (nm-1) L// (nm)

Ge VS 5.6650 5.6493 0 - 0.0077 2996 Ge VS 5.6647 5.6495 0 - 0.0074 3365

GeSn #1 5.6933 5.7035 5.0 83% 0.0519 322 GeSn #1 5.6963 5.7035 5.1 89% (0.1110) (307)

GeSn #2 5.7042 5.7155 6.3 63% 0.0516 969 GeSn #2 5.7039 5.7111 6.0 65% 0.0551 349

GeSn #3 5.7250 5.7385 9.0 73% 0.0574 923 GeSn #3-4 5.7310 5.7395 9.4 85% 0.0487 689

GeSn #4 5.7416 5.7721 12.1 49% 0.0574 723 GeSn #5 5.7487 5.7658 12.1 65% 0.0510 (1609)

TL 5.7417 5.7938 13.6 0.4% 0.0701 775 TL 5.7507 5.7876 13.6 9.1% 0.0437 568

- - - - - - - BR 5.7509 5.8063 14.9 0.5% 0.0415 613
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réciproque, quelle que soit la réflexion choisie. Or, l'élargissement lié au microtilt est 

systématiquement orienté selon la direction perpendiculaire à la ligne passant par le centre du pic 

de diffraction et l'origine de l'espace réciproque. Par conséquent, l’effet de la longueur latérale de 

corrélation est perçu comme une rotation des pics autour de leur position centrale. Sur la base de 

la méthode développée par Fewster, la largeur et la position des pics sont utilisées pour calculer 

L//.[92] Dans les deux échantillons, la valeur de L// est de l'ordre de 3 µm dans le cas du Ge VS, et 

seulement ~300 nm pour GeSn#1. Dans l’échantillon 1, L// augmente drastiquement jusqu'à ~950 

nm dans GeSn#2 et GeSn#3 puis diminue pour atteindre ~750 nm dans GeSn#4 et BI. Dans 

l’échantillon 2, L// reste autour de 320 nm dans GeSn#2 puis atteint une valeur stable de ~600 nm 

de GeSn#3-4 à BS. Curieusement, la valeur de L// calculée pour GeSn#5 est très élevée, culminant 

à ~1600 nm.  

Les RSM réalisés sur les échantillons 1 et 2 sont présentés dans les Figure 6.4(a) et (b), 

respectivement. La ligne jaune correspond aux différentes positions possibles d'une couche de Ge 

pur en fonction de la contrainte appliquée. Ainsi, le pic de diffraction du Ge VS et celui de sGe se 

situent sur cette ligne. Quant à la ligne blanche, elle indique les coordonnées qx de TL et BS. Par 

conséquent, l'intersection de ces deux lignes est la position attendue du pic de diffraction d'une 

couche de sGe qui serait cohérente avec TL et BR. Dans les deux échantillons, la couche de sGe 

semble cohérente avec les autres couches de l’hétérostructure, bien que l’importante largeur du pic 

de diffraction et le chevauchement avec les autres pics ne permettent pas de localiser très 

précisément le centre du pic de sGe. Sur le RSM réalisé sur l’échantillon (Figure 6.4(b)), le pic du 

sGe subit une légère modulation de son intensité selon une période indiquée par la barre magenta 

verticale et de valeur similaire aux franges d’interférences issues de BR dans le coin inférieur 

gauche de la Figure 6.4(b). En fait, la couche BR de 18 nm d'épaisseur se trouve directement au-

dessus du sGe de l’hétérostructure 2 et la modulation de l'intensité de diffraction par les 

interférences issues d'une couche mince est un phénomène commun. Afin d’investiguer plus en 

détail la morphologie du pic de sGe, plusieurs profils sont extraits du RSM de la Figure 6.4(b) dans 

la zone indiquée par le rectangle rouge et sont regroupés dans la Figure 6.4(c). Chaque courbe 

correspond à un profil horizontal réalisé à qz constant, dont la valeur est indiquée dans la légende. 

Proche de l'extrémité du pic de sGe pour qz = 7,27 Å-1, le profil gaussien est centré sur qx = 4,9111 

Å-1 indiqué par la ligne grise.  
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L'intersection des lignes blanche et jaune sur la Figure 6.4(b) se produit à qz = 7,16 Å-1. Le profil 

extrait à cette coordonnée montre un pic centré sur qx = 4,9183 Å-1, indiqué par la ligne orange, qui 

correspond très précisément aux coordonnées de TL et BS, signalées par la ligne verte. C'est un 

élément de preuve supplémentaire qui tend à montrer que la couche de sGe est cohérente avec 

autres couches TL et BR formant l’hétérostructure 2. Concernant les profils extraits entre qz = 7,27 

Å-1 et qz = 7,16 Å-1, la position du pic varie progressivement. En-dessous de qz = 7,14 Å-1, les 

franges d'interférences provenant de BR et le signal diffus issu du très intense pic de Ge VS se 

superposent au pic de sGe, ce qui rend l’analyse approfondie plus difficile. L'élargissement 

significatif du pic de sGe suivant l’axe des ordonnées qz est le résultat de sa très faible épaisseur. 

Cependant, le pic n'est pas parfaitement allongé suivant la direction qz mais possède une 

composante selon qx, similaire à une rotation du pic autour de son centre. Ce phénomène a été 

observé dans des couches cohérentes déposées sur des substrats vicinaux où les marches atomiques 

à la surface induisent une très faible inclinaison macroscopique de l’ordre de 0,004°.[161] Dans 

notre cas, il est possible que la structure des marches atomiques due à l'ondulation de la surface 

donne lieu à des effets similaires. Il pourrait également s’agir de l’effet de la longueur latérale de 

corrélation de la couche de sGe, tout comme pour les couches de GeSn. Enfin, il est à noter que 

l'effet est relativement faible et devient perceptible en raison de l'élargissement considérable du pic 

de diffraction provenant d’une couche nanométrique telle que sGe. 
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Figure 6.4 a)-b) RSM (224) réalisés sur les échantillons 1 et 2, respectivement. Les lignes 

blanches indiquent les coordonnées qx de TL et BR. Les lignes jaunes correspondent à la position 

attendue du pic de diffraction d’une couche de germanium sous contrainte mécanique. c) Profils 

d’intensité extraits de la zone indiquée par le rectangle rouge du panneau b. 

 

6.3.4 Caractérisation des réflexions dans le plan du substrat 

De la même manière que les réflexions symétriques ne fournissent uniquement des informations 

concernant une seule composante de la rotation des cristallites, dans ce cas le microtilt, les 

réflexions « dans le plan du substrat » selon l’axe (220) permettent d’isoler la composante de 

microtwist. Le microtwist est caractérisé par la rotation azimutale des blocs mosaïques, autour de 

la normale à la surface de la gaufre. La direction de diffraction (220) est colinéaire à la surface de 

la gaufre et orthogonal aux plans (004) et (008). Le RSM résultant est représenté en coordonnées 

angulaires sur la Figure 6.5(a). Les axes suivent la même convention que pour les Figure 6.3(a)-

(b). Toutefois, dans cette configuration, 2θ est une mesure de la distance interréticulaire dans le 

plan et Δω est associé au twist micro et macroscopique. Le pic intense situé à 36,305° provient du 

Ge VS. Les pics présents à des angles 2θ de plus en plus petits correspondent aux couches de GeSn 

dont le paramètre de maille �∥  augmente progressivement. Les pics de GeSn#4, TL et sGe se 

superposent parfaitement car ils partagent le même �∥  (voir Tableau 6.1) car la cohérence 

cristalline est maintenue à leurs interfaces. Le centre des pics de diffraction des couches de GeSn 
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est indiqué par des croix rouges. Leurs positions ne suivent pas parfaitement la ligne verticale Δ7 

=0°, suggérant la présence possible d'un léger twist macroscopique allant de -0,007° à +0,007° 

selon les couches, entourée d’une large incertitude provenant de la difficulté d’ajuster des pics de 

très faible intensité. De plus, un pic supplémentaire inattendu semble être présent, présentant un 

twist macroscopique mesurable de -0,05°.  

Chaque pic de la Figure 6.5(a) est ajusté à l'aide d'une fonction pseudo-Voigt. Les valeurs de 

FWHM sont extraites et présentées dans le graphique de la Figure 6.5(b) au côté des FWHM 

extraites des réflexions (004), (228) et (224). L'axe des abscisses correspond à l'inclinaison du plan 

cristallin investigué par rapport à la normale à la surface. Ainsi, les données issues de la réflexion 

(220) sont situées à l'abscisse 90°. À l'abscisse 0° sont regroupées les données de la réflexion (004) 

de la Figure 6.2. Les autres points de données proviennent du RSM (224) de la Figure 6.4(a) ainsi 

que de la caractérisation de la réflexion (228) qui n’est pas abordée dans ce chapitre. La FWHM 

des pics de diffraction (220) des couches de GeSn varie de 0,127° à 0,178°, ce qui est bien inférieur 

aux FWHM des autres réflexions. De plus, les pics de diffraction (220) issus des couches situées 

dans la partie inférieure de l'empilement ont tendance à être plus larges, contrairement aux autres 

réflexions. Enfin, le pic associé au Ge VS est le moins large avec un FWHM de 0,051° et sa valeur 

dépend peu de la réflexion observée.  

 

Figure 6.5 a) RSM (220) réalisé sur l’échantillon 1. b) Graphique regroupant les largeurs des pics 

de diffraction des différentes couches de l’échantillon 1 mesurées selon les directions cristallines 

(004), (228), (224) et (220). Les courbes correspondent aux données ajustées par l’équation (6.7). 
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Précédemment, les composantes de microtilt et microtwist ont été analysés séparément par 

l’observation respective des plans cristallins orthogonaux (004) et (220). Entre ces deux 

configurations expérimentales, comme dans le cas de la diffraction des plans cristallins (228) et 

(224), la forme et la largeur des pics sont le résultat de la convolution des composantes de microtilt 

et de microtwist. L’impact de la longueur latérale de corrélation est délibérément négligé pour 

éviter une complexification excessive de l'analyse des données. Comme évoqué précédemment, la 

FWHM d'un produit de convolution de fonctions pseudo-Voigt peut être approximer à l’aide de 

l’équation (6.2). Malheureusement, le processus d'ajustement n’est pas en mesure de faire la 

distinction entre un profil gaussien et un profil lorentzien en raison de la faible intensité et du faible 

rapport signal sur bruit des réflexions (220). L’élargissement des pics dû à la longueur latérale de 

corrélation L// = 300 nm à l’angle de Bragg 22=36° est de ~0,02°. Par conséquent, le profil des pics 

de diffraction (220) des couches de GeSn seraient essentiellement gaussien comme leurs 

homologues (004). Le pic Ge VS a été correctement ajusté et révèle une composante lorentzienne 

très forte, tout comme sa réflexion (004). Partant de l'hypothèse que le facteur lorentzien f de 

chaque couche est une constante, sa valeur étant fixée à f=0,1 pour toutes les couches de GeSn et 

à f=0,81 pour le Ge VS, l’approximation numérique des produits de convolution des fonctions 

pseudo-Voigt proposée par Srikant[157] peut être utilisée : 

 �]cjk#`#lm
[�]�� = �]cjk#"m#[�]�� + �]cjk#�"Y#[�]�� with 3 = 1 + �1 − d�5  (6.7) 

Cette équation reprend la structure de l’équation (6.2). Elle décrit la FWHM totale FWHMtotale 

d’une couche donnée pour une réflexion donnée à partir de l’élargissement lié au microtilt 

FWHMtilt et au microtwist FWHMtwist. Ces 2 derniers termes sont des fonctions du plan cristallin 

investigué. En effet, pour la réflexion (220), l'intégralité de la FWHM (sans compter L//) provient 

du microtwist sans aucune contribution du microtilt, car il correspond à la rotation des blocs 

mosaïques selon un axe orthogonal. La situation opposée se produit pour la réflexion (004). Dans 

le cas des réflexions (228) et (224), les deux composantes contribuent à la FWHMtotale décrite par 

l’équation (6.7). La mécanique des corps rigides fournit les outils appropriés pour décrire 

l'évolution de l'élargissement induit par le microtilt et le microtwist en fonction de l'orientation du 

plan de diffraction : 

  ]cjk#"m#[�] = OP�LG�OP�5���. cos�]cjk#"m#[� = 0°]� + �S35����  (6.8) 
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 ]jkc#�"Y#[�] = OP�LG��S35���. cos�]cjk#�"Y#[� = 90°]� + OP�5����  (6.9) 

Une dernière correction doit être apportée aux termes ]cjk#"m#[�] et ]jkc#�"Y#[�] avant de les 

sommer. Pour l'instant, nous avons considéré que les cristallites composant les couches peuvent 

pivoter librement aussi bien dans le plan que hors du plan du substrat et sans interaction entre le 

microtilt et le microtwist. En d'autres termes, la probabilité qu'une cristallite une valeur donnée de 

microtwist est la même quel que soit la valeur de microtilt. Or, on pourrait imaginer que la présence 

de microtilt est liée à la présence de microtwist. Cette interaction est modélisée par une dépendance 

fonctionnelle entre l'élargissement dû au microtilt et au microtwist, et vice-versa, via un facteur de 

dépendance m compris entre -1 et 1. Les FWHM effectives sont calculés à l'aide des formules 

empiriques suivantes :[157] 

 ]cjk#"m#
��[�] = ]cjk#"m#[�]. exp x−� yz{|}���}[�]yz{|}���}[��oE°]�  (6.10) 

 ]cjk#�"Y#
�� [�] = ]cjk#�"Y#[�]. exp x−� yz{|}�+}[�]yz{|}�+}[��E°]�  (6.11) 

Ces expressions couplées aux équations (6.7), (6.8) et (6.9) sont utilisées pour prédire l'évolution 

des FWHM sur toute la gamme 0-90° et pour toutes les couches. Les courbes ajustées aux données 

sont représentées par les traits pleins sur la Figure 6.5(b). Le seul paramètre d'ajustement est le 

facteur de dépendance m. Sa valeur est de -0,21 pour toutes les couches de GeSn sauf pour GeSn#2 

où elle est égale à -0,28. Concernant le Ge VS, le meilleur ajustement est obtenu pour m=0. Cette 

dernière n’est pas une couche épitaxiale « normale » dans le sens où elle a subi un recuit thermique 

cyclique qui a induit d’importantes modifications de la densité et de la distribution des dislocations. 

 

6.4 Discussion 

6.4.1 Défauts cristallins et rotations des cristallites 

Les principaux défauts cristallins que l’on trouve dans les couches épitaxiales de GeSn sur substrat 

de Si(001) sont des dislocations mixtes dites « 60° » composées d'un segment de « misfit » (portion 

minimisant le désaccord de maille à une interface) orienté selon l'une des quatre directions 

équivalentes dans le plan <110> ainsi que des dislocations traversantes (threading arms) à chaque 
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extrémité du segment.[162] Les plans de glissement sont {111} et le vecteur de Burgers est orienté 

à 60° du segment de misfit le long des directions <101>. Les segments de misfit possèdent un 

caractère mixte de coin et de vis qui conduit à du microtilt et du microtwist. Les dislocations 

traversantes ont tendance à suivre le vecteur de Burgers pour maximiser leur composante de vis, 

provoquant à la fois du microtilt et du microtwist.[163] De plus, des dislocations coins à 90° fixes 

sont créées lors de la formation de jonctions Lomer-Cottrell par recombinaison de dislocations 

partielles de Shockley. Ils induisent du microtilt mais comme ils sont principalement le produit de 

dislocations préexistantes, leur nombre est au moins un ordre de grandeur inférieur. Ainsi, puisque 

les mêmes défauts cristallins sont à l'origine à la fois du tilt et du twist, on peut en effet s'attendre 

à une certaine dépendance entre ces 2 types de rotations des cristallites. Le signe négatif du facteur 

de dépendance m du tracé de W-H de la Figure 6.5(b) correspond au fait que l’augmentation de la 

composante de tilt va de pair avec l’augmentation de la composante de twist et vice-versa.   

Le faible facteur lorentzien f des couches de GeSn (Figure 6.3), l’investigation des tracés de W=H 

(Figure 6.3) et des RSM (224) (Figure 6.4) ont permis de montrer que l’élargissement des pics de 

diffraction dû à la longueur latérale de corrélation est très faible. Par conséquent, la FWHM reflète 

la densité de dislocations présente dans les couches de GeSn. Selon Gay, pour une distribution 

angulaire gaussienne de l’orientation des cristallites, l'angle moyen réel de rotation des cristallites 

est défini par FHWM/0,36.[164] Cette approche conduit à une valeur d'environ 0,1° dans les 

couches de GeSn. En appliquant la même formule aux pics de diffraction (220), la rotation 

moyenne des cristallites dans le plan est de ~0,04°. En ce qui concerne les réflexions des plans 

inclinés tels que (228) et (224), la deuxième contribution la plus importante à l'élargissement des 

pics est le microtwist. La proportion de microtilt et de microtwist dépend de l'inclinaison du plan, 

par le biais des équations (6.8) et (6.9). Nous avons trouvé que dans (228), le microtwist compte 

pour 10-15% de la FWHM tandis que dans (224) le microtwist représente jusqu’à 20-25% de la 

FWHM des pics de diffraction des couches de GeSn. 

6.4.2 Densité de dislocations 

La caractérisation approfondie des couches épitaxiales de GeSn par diffraction des rayons X a 

permis d’extraire les grandeurs L// et FWHM qui sont des mesures indirectes de la densité des 

dislocations. L’interprétation de ces données nécessite des modèles appropriés. Il existe plusieurs 

méthodes disponibles dans la littérature pour l'estimer à partir de la FWHM des pics. La méthode 
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due à Kaganer qui repose sur un processus d'ajustement complexe, avait été appliquée avec succès 

au GeSn[165] mais ne sera pas abordée ici car elle nécessiterait sa propre étude dédiée.[166] La 

première méthode, basée sur les travaux de Gay sur la désorientation angulaire entre les grains, 

utilise une formule simple pour estimer la densité de dislocations à partir de la seule valeur de la 

FWHM.[164] Les résultats des calculs pour l'échantillon 1 sont présentés dans la deuxième colonne 

des résultats du Tableau 6.2. La deuxième méthode, développée par Ayers,[167] découple 

l'élargissement dû au microtilt et la contribution dépendante de thêta due aux champs de 

déformation induits par les dislocations en ajustant la FWHM à partir de plusieurs réflexions. Les 

deux termes de l'ajustement linéaire fournissent des informations concernant la densité de 

dislocations et les résultats sont affichés dans les colonnes 3 et 4 du Tableau 6.2, respectivement. 

Dans la colonne 5, nous estimons également la densité de dislocations (L//)-2 à partir des longueurs 

latérales de corrélation L// extraites du (224) RSM de l'échantillon 1 (Figure 6.5(a)). Enfin, en 

comptant le nombre total de dislocations présentes sur les 5 couches de GeSn relaxées de l’image 

MET de l'échantillon 2 (Figure 6.2(a)), nous estimons la densité moyenne de dislocations pour 

chaque couche à environ 5,2×108 cm-2. Il est à noter que les valeurs trouvées par les méthodes de 

Gay et d’Ayers 1 sont d'environ un ordre de grandeur au-dessus des valeurs d'Ayers 2, de la 

méthode basée sur L// et sur les observations directes par TEM. En ce qui concerne le Ge VS 

cependant, la différence est minime. La dernière colonne du Tableau 6.2 correspond à la densité 

moyenne calculée à l’aide de toutes les méthodes précédentes. Elle se situe autour de 1,3×109 cm-

2 pour les couches de GeSn et 1,3×108 cm-2 pour le Ge VS. 

Tableau 6.2 Densité de dislocations dans les couches de GeSn composants l’échantillon 2, 

calculées à l’aide de différentes méthodes 
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D’après le Tableau 6.1, construit avec les données de diffraction des plans (224), la FWHM est 

plus faible dans les couches inférieures du tampon, proche du Ge VS, et plus importante dans les 

couches supérieures, proches de la surface libre. De manière plus étonnante encore, les valeurs de 

FWHM, de relaxation de la contrainte et L// pour une même couche de GeSn ne sont pas corrélées. 

La relaxation à 80-90% de l’important désaccord de maille entre le Ge VS et le GeSn#1 dans les 2 

échantillons devrait résulter d’une grande densité de dislocations. Pourtant, la FWHM est la plus 

faible de toutes les couches de GeSn. Cette grande densité de défauts dans les couches inférieures 

du tampon est révélée par les valeurs plus faibles de L// qui découle de la rotation prononcée du pic 

de diffraction dans l’espace réciproque due à la réduction de taille des cristallites. Dans les 

matériaux très relaxés, les dislocations peuvent être très proches les unes des autres, interagir entre 

elles et devenir corrélées, ce qui a pour effet de diminuer la FWHM effectivement mesurée.[166] 

Puisque l’augmentation de la FWHM dans les couches de GeSn supérieures n’est pas en lien direct 

avec la relaxation de la contrainte mesurée dans ces mêmes couches, elle pourrait s’expliquer par 

un phénomène d’accumulation des défauts. En effet, les couches supérieures reprennent, par 

épitaxie, les caractéristiques microstructurales des couches inférieures, dont le microtilt et le 

microtwist, auxquels se rajoutent le microtilt et le microtwist issus de la nucléation de nouvelles 

dislocations. Dans la Figure 6.3(c), la FWHM des couches de GeSn de l’échantillon 1 montre une 

augmentation progressive et régulière qui semble en accord avec l’hypothèse de l’additivité des 

défauts et de leur effet sur le FWHM. Cependant, dans l’échantillon 2, la FWHM se stabilise après 

une augmente rapide et montre une légère tendance à la baisse. Ces observations laissent penser 

qu’un empilement approprié de couches tampons permet de contrôler l’augmentation de la FWHM 

et la densité de défauts dans les couches de GeSn supérieures. La caractérisation DRX, à l’aide des 

outils présentés dans cette étude, reste une méthode de choix pour parvenir à développer des 

couches tampons optimales. 

6.5 Conclusion 

Nous avons réalisé pour la première fois la croissance et la caractérisation d’hétérostructure de 

GeSn/Ge/GeSn incluant des puits quantiques de Ge présentant des contraintes de tension d’une 

valeur de 1,48 % et 1,65 %, respectivement. Les observations directes des couches de Ge de cette 

épaisseur par DRX et par MET témoignent de leur haute qualité cristalline. Les couches tampons 
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de GeSn, comme plateforme d'ingénierie des contraintes, permettent un contrôle poussé de la 

relaxation de la contrainte compressive inhérente au GeSn déposé sur Si, tout en maintenant une 

haute qualité cristalline en limitant la propagation des dislocations traversantes. Il en résulte un 

large paramètre de maille permettant d’appliquer une contrainte de tension dans un matériau 

possédant une constante de maille plus petite comme le Ge. La caractérisation de différents plans 

cristallins par diffraction des rayons X a mis en lumière les propriétés microstructurales des 

couches tampons de GeSn. L’analyse des données montre que les couches de GeSn sont formées 

de cristallites d’une taille allant de 300 à 900 nm. Ces dernières sont, en moyenne, pivotées d’un 

angle de 0,04° autour de la normale du substrat (microtwist) et inclinées de 0,1° par rapport à la 

normale du substrat (microtilt) sous l’effet des dislocations. La distribution des dislocations semble 

sensible à la structure de l’empilement tampon et il reste encore à identifier la configuration 

optimale qui maximisera la qualité cristalline dans les hétérostructures de Ge-GeSn. Quant aux 

couches nanométriques de Ge en tension, la caractérisation de leurs propriétés électriques, optiques 

et quantiques repose sur le développement à venir de modèles théoriques adaptés à ce nouveau type 

de système de matériaux. La perspective d'une communication quantique compatible avec les 

procédés CMOS sur Si et d’un nouveau type de qubits basé sur le spin des trous légers possédant 

une plus grande rapidité et un couplage avec la lumière amélioré fait du Ge en tension un système 

prometteur pour le développement de nouvelles applications hybrides photonique-électronique et 

de l'informatique quantique. 

 

Nous avons développé une méthodologie pour caractériser la qualité cristalline des empilements 

de couches de GeSn. Elle se base sur des mesures DRX non destructives, représentatives de la zone 

d’observation de quelques mm2 et donc peu sensibles aux variations locales des propriétés des 

couches. La qualité cristalline obtenue a permis de fabriquer des hétérostructures innovantes 

comprenant des couches épitaxiales de Ge d’épaisseur nanométrique soumises à de fortes 

contraintes de tension. Ces structures sont d’un intérêt majeur pour la spintronique et nécessite des 

investigations théoriques plus poussées. Les alliages de GeSn en tant que tels mais aussi en tant 

que plateforme d’ingénierie des contraintes et des bandes d’énergie réservent encore de 

nombreuses opportunités qui restent à explorer. 
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CHAPITRE 7 CONCLUSION 

Les couches de GeSn épitaxiales déposées sur des substrats de Si possèdent la particularité d’être 

à la fois thermodynamiquement métastables et soumises à une contrainte mécanique compressive 

significative. Ces deux propriétés mènent respectivement à la séparation de phase et à la formation 

de dislocations, qui dégradent la qualité cristalline ainsi que les performances optoélectroniques. 

Lors de la fabrication et de la caractérisation de nos premiers alliages de GeSn, il nous a semblé 

que ces deux aspects étaient indissociables. Dans ce contexte, nous nous sommes fixés l’objectif 

d’élucider la stabilité et la microstructure des alliages et des hétérostructures de GeSn.  

Dans un premier temps, nous avons pu déterminer une origine microstructurale à la séparation de 

phase lors de la croissance à basse température dans le Chapitre 4. Dans ce cas, les dislocations 

résultantes de la relaxation de la contrainte épitaxiale servent de déclencheur et d’accélérateur de 

la séparation de phase. Le mécanisme en jeu est celui de la diffusion des atomes de Sn en excès 

dans le canal des dislocations traversantes (communément nommée pipe diffusion en anglais) 

jusqu’à la surface libre. Ce phénomène permet à la séparation de phase de se produire pendant la 

croissance, soit à des températures relativement basses (<400°C de manière générale pour le GeSn 

et à environ 300°C pour nos échantillons).  

Dans le Chapitre 5, l’influence des dislocations sur la séparation de phase est confirmée à l’aide 

d’observations en temps réel lors d’un recuit thermique. En effet, nous avons montré que la 

séparation de phase des échantillons dont la contrainte est fortement relaxée, possédant une densité 

importante de dislocations, a lieu à plus basse température par rapport aux échantillons très peu 

relaxés. La stabilité diminue également lorsque la concentration de Sn dans les alliages augmente. 

Cependant au-delà d’une concentration de 13-14 at.% de Sn, la température de ségrégation du Sn 

semble se stabiliser autour de 415°C, indépendamment des autres propriétés des couches 

épitaxiales. Ces résultats suggèrent l’existence d’un budget thermique minimum requis pour activer 

la séparation de phase dans les couches épitaxiales de GeSn. Ce phénomène de stabilisation, 

d’origine encore inconnue, est encouragent pour l’intégration des alliages de GeSn aux procédés 

de fabrication CMOS. Concernant la dynamique de la séparation de phase, la concentration de Sn 

et la température sont les facteurs qui exercent le plus d’influence sur la vitesse et le comportement 

des gouttelettes de Sn liquide qui forment et se propagent sur la surface du GeSn. Un modèle 

thermodynamique simplifié permet d’expliquer qualitativement ces observations. Les deux forces 
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thermodynamiques opposées qui dominent la réaction de dissolution du GeSn par le Sn liquide 

sont issues de la réduction d’énergie libre apportée par la libération de l’enthalpie en excès dans le 

GeSn supersaturé et de l’augmentation d’énergie résultant de la dissolution du Ge en excès à basse 

température dans une gouttelette de Sn. Le premier terme expliquerait l’augmentation de la vitesse 

des gouttelettes avec la concentration de Sn. Le second terme pourrait expliquer l’augmentation de 

la vitesse avec la température, avec une contribution importante de l’accélération de la cinétique 

par la température. Enfin, la contrainte résiduelle présente dans les couches de GeSn, qui n’est pas 

relaxée par les dislocations semble également fournir une force motrice pour la propagation de ces 

gouttelettes. 

 

La compréhension des mécanismes et de la dynamique de la ségrégation du Sn acquise lors des 

travaux résumés dans les Chapitre 4 et 5 peut être mise à contribution dans le but de relever les 

deux principaux défis posés par la croissance des alliages de GeSn : la contrainte et la métastabilité. 

En effet, une gestion adaptée des dislocations et du budget thermique sont des facteurs clés 

permettant d’éviter la séparation de phase et de préserver la qualité cristalline. Dans le Chapitre 6, 

nous faisons la démonstration d’un empilement de couches tampons de GeSn fortement relaxées 

dans lesquelles la séparation de phase est maitrisée, formant des alliages homogènes supersaturés 

en Sn. De plus, nous avons investigué en profondeur la détérioration du matériau engendrée par les 

dislocations aux couches épitaxiales. L’analyse des données DRX a montré que les couches de 

GeSn sont formées de domaines d’une taille allant de 300 à 900 nm, en moyenne, pivotées d’un 

angle de 0,04°-0,1°. La qualité cristalline des couches tampons de GeSn a permis de fabriquer deux 

hétérostructures comprenant des puits quantiques de Ge présentant respectivement des contraintes 

de tension d’une valeur de 1,48 % et 1,65 %, également observables par DRX.  

La maîtrise de la relaxation des couches épitaxiales de GeSn et de sa qualité cristalline tout en 

évitant la séparation de phase est une étape clé vers l’exploitation du plein potentiel du GeSn 

comme plateforme d’ingénierie des contraintes et pour ses performances optiques. La fabrication 

de détecteurs infrarouges basés sur des alliages de (Si)GeSn, produit en masse et à bas coût sur 

substrat de Si permettrait de développer de nombreuses solutions technologiques encore trop 

onéreuses. Si des sources laser efficaces en GeSn venaient à être développées, elles rendraient 

également possible l’intégration conjointe et monolithique de la photonique et de l’électronique, 
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ainsi qu’une baisse significative de la consommation d’énergie de nos systèmes d’information. Les 

hétérostructures de Ge en tension sur substrat de Si sont un nouveau type de structure rendu 

possible par le développement des alliages de GeSn et les applications dans les domaines 

photonique et spintronique sont prometteuses. De manière générale, les alliages de GeSn 

complémentent ceux de SiGe et permettent d’envisager une ingénierie des contraintes et des bandes 

d’énergie visant à la fabrication d’autres hétérostructures comme des super réseaux, des lasers à 

cascade quantique, entre autres. 

 

Pour finir et afin de pousser toujours plus loin la compréhension fondamentale des alliages de 

GeSn, nous souhaitons proposer quelques pistes de réflexions. La diffusion dans le canal des 

dislocations réduit fortement la stabilité des alliages de GeSn. Il serait intéressant d’étudier ces 

mêmes mécanismes dans des alliages ternaires de SiGeSn ou des GeSn dopés (B, P, C, etc.) et 

d’évaluer leur stabilité. Il est possible d’envisager de réduire la densité de dislocations par le 

développement de couches tampons optimisées, par la croissance sur un substrat présentant des 

motifs gravés ou une couche ultramince de silicium sur isolant (SOI, Silicon-On-Insulator). Par 

ailleurs, la présence d’une couche supérieure protectrice de « capping » pourrait également 

permettre de stabiliser le GeSn en passivant sa surface et en limitant la ségrégation du Sn. Ainsi, 

les choix de conception des dispositifs incorporant des couches de GeSn permettraient également 

d’influer sur la stabilité de ce dernier. Ces potentielles solutions techniques sont à mettre en place 

au niveau du matériau et du substrat. Une approche différente serait de chercher à ne pas excéder 

le budget thermique en ayant recours à une autre technique de croissance de type dépôt chimique 

en phase vapeur assisté par plasma (PECVD, plasma-enhanced chemical vapor deposition). 

L’énergie apportée par les radicaux à la phase gazeuse et à la surface du substrat dans la chambre 

de dépôt permet une dissociation plus efficace des précurseurs, sans augmenter la température de 

croissance. Le dépôt dure alors moins longtemps et peut même s’effectuer à plus basse température. 

Enfin, la croissance de nanofils de GeSn horizontaux ou verticaux est un moyen d’éviter en partie 

la problématique du désaccord de maille et également de déposer rapidement un matériau structuré 

sans étapes de microfabrication. Enfin, les solutions techniques visant à éviter la séparation de 

phase ne doivent pas ralentir les efforts de modélisation et d’investigation fondamentale du 

phénomène physique en lui-même. La conception de modèles qui reproduisent et expliquent les 

résultats expérimentaux est également une étape clé du développement d’alliages aux propriétés 
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maitrisées et reproductibles permettant l’adoption des semiconducteurs GeSn dans applications 

technologiques.  
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