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Introduction Générale

INTRODUCTION GENERALE

Le développement de la microélectronique, dans la course vers la réduction des
dimensions, ouvre la voie 4 de nouveaux axes de recherche, 4 tous les niveaux: de
Pexpérimentation. de la modélisation et de la simulation. Cette réduction des dimensions
inhérente & [|'accroissement de complexite, rend nécessaire I'analyse microscopique des
phénoménes qui limitent les performances électriques et la fiabilité des réalisations : formation
des défauts, diffusions anormale, contraintes ... Toutes les opérations fondamentales - oxydation,

diffusicn, implantation, recuit... sont concernées

Four notre part, nous nous intéressons dans ce mémoire a la modélisation et & la
simulation de la croissance cristalline. Nous tenterons de montrer que la simulation peut étre un
outil trés efficace pour la compréhension des phénomeénes nouveaux liés a la complexité
croissante ¢t & la taille de plus en plus petite des dispositifs électroniques et pour la prévision de

leurs performances,

Dans ce manuscrit, nous présenterans les dévelappements que nous avons effectuds sur la
premiere version du logiciel de simulation de la croissance cristalline de GaAs/GaAs (100)

faisant objet d’un magister en physique de matériaux de M*™ Ali Messaoud (1997).

Nous présenterons ce travail dans trois chapitres qui suivent :

- Le chapitre 1 pose les bases des Froblématiques de Ia croissance cristalline que nous
abordons au cours de cette thése. Nous présenterons rapidement la hiérarchie et les
caractéristiques des modeles. En particulier, nous discutons ici de Ia technique de Monte Carlo

d’une maniére générale, et dans le cas particulicr de la simulation de la croissance cristalline.

- Le chapitre 2 présente les principes de notre simulation & I"échelle atomique de la
croissance cristalline homoépitaxiale et des moyen informatiques de sa mise en ouvre, Nous
présenterons les traits essentiels de notre modéle ot nous avons pris les travaux cxpérimentaux
d’Arthur [22-23], Foxon et Joyce [24-26] ainsi que les travaux de simulation de J. Singh [27] et
A. Madhukar [10] comme directive.

%
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- Le chapitre 3 sera consacré A la présentation de nos résultats relatifs a la dynamique de
croissance de GaAs sur unc surface parfaite et stabilisée Arsenic. Nous validons nos
résultats par comparaison avee ceux obtenus expérimentalement et théoriquement par ceux
de A. Madhukar et ses collaborateurs ainsi que ceux de N. V. Peskov.

Nous étudions Ieffet des conditions de croissance sur I'évolution du taux de
couverture, la longuenr moyenne de diffusion des adatomes de Gallum (L) et le coefficient
de diffusion du Gallium (D)

Nous analysons aussi U'effet des ces conditions sur les oscillations RHHED, largement
utilisées en epitaxie par jet moléculaires, afin de fixer les conditions optimales de la
croissance de quaire couches atomique de GaAs par E.JM. Pour examiner qualitativement
I'évolution de lintensité RHEED au cours de la croissance nous avens introduit un caleul de
la rugosité et de la densité de marches en surface. Ces demiéres nous ont permis une meilleure

analyse de la croissance in-situ de GaAs/GaAs (100).






Chapitre I Rappel sur la croissance cristalline

INTRODUCTION

Dans ce chapitre, nous présentons les ravaux conduit jusqu’a présent dans le domaine de
la modélisation et de la simulation de la croissance cristalline. Nous présentons rapidement la
hicrarchie des outils de simulation qui sont & notre disposition pour I"étude de la croissance des
films minces. Nous abordens les modéles énergétiques fondamentaux les plus utilisés dans la
simulation de la croissance cristalline. Nous donnons ensuite la description du processus
physique qui régissent la croissance par EJM. Nous présenterons aussi les éléments clés d'un bati
d'épitaxie par jets molceulaires. Enfin, dans une derniére partic, nous présentons d’autres

techniques de croissance concurrent la EJM.

I- HISTORIQUE DES MUDELES DE SURFACE EN CROISSANCE CRISTALLINE :

L intérét porté & la croissance cristalline remonte au siécle dernier ot J.W.Gibbs[1] en
1878 a proposé un premier modéle des mécanismes multiparticulaires complexes Ses travaux
ont permis par la suite a M. Volmer ¢t A Webber [2] de développer la notion de fluctuation de la

densilé atomigue dans le type de croissance proposée par J. W.Gibbs.

L’approche atomique des mécanismes de croissance d’un solide & partir d’une phase gazeuse a
éte explicitement introduite en 1927 par Kossel [3], traitant les atomes sous forme cubique
s'empilant les uns sur les autres et susceptibles de se déplacer en surface. Il a essentiellement
souleve I'importance de la présence des coins el des marches et leur influence sur la cinétique et

sur les mécanismes d’une croissance epitaxiale faite sur une surface parfaite.

En 1951, W K Burton, N.Cabrera et F.C Frank [4], sur les bases du modéle cubique de Kossel,
se sont rendus compte que les vitesses de croissance observées expérimentalement sant plus
grandes que celles calculées. Cette observation les a amenés a postuler la nécessité de la
présence de marches dans le mécanisme de croissance et ont déduit que celle ci a essentiellement
lieu aulour des dislocations vis ol les marches se reproduisent par continuité.

Le second concept important discuté aussi par ces auteurs est que la densité de marches d’un
plan cristallographique particulier, c¢’est & dire la rugosité de la surface, dépend des forces de

haisons interatomique entre les atomes de la surface et leurs voisins.
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Par suite I'introduction de 1’aspect microscopique de la croissance s’avére d’un trés grand interét
dans la mesure ol les processus microscopiques intervenant a la surface peuvent alterer les
propriétés du film épitaxié. C’est avec I"avénement des calculateurs numériques en 1970 que la
voie a 61é ouverle aux premiéres tentatives de simulation particulaire sur erdinateur. Les
premiéres simulations de la croissance cristalline 'Homoépitaxique * étaient basées sur le
modéle de Kossel [5-8]. Ces simulateurs utilisaient déja la méthode de “Monte Carlo® pour
gérer le caraclére événementiel de I'adsorption des atomes de la phase gazcuse ou de la diffusion
en surface de la phase solide. Ces simulateurs ont mis en évidence les mécanismes physiques

intervenant dans la croissance et ont servi d’outil susceptible de guider I'expérimentation

1I- LES MODELES TRADITIONNELS DE LA SIMULATION :

Jusqu'aux années 70 les atomes étaient représentés sous une forme simple : cubique pour
le modéle de Kossel connu universellement sous le nom de modéle 5.0 8" ne prenant pas en
compte les déformations des lizisons interatomiques. Neus citons L. Alexandrov [9] parmi les
premiers & modéliser I’atome sous forme d'un tétraédre. Dans ces modéles, la réactivité
chimique entre les phases gazeuse et solide ne rentrait pas en ligne de compte dans I'adsorption
d’un atome déposé sur la surface d’un substrat. C’est la raison pour laquclic dans annees 80,
A Madukhar et ses collaborateurs [10.11] ont introduit 'effet de la réactivité entre la phase
pazeuse et le substrat: les molécules de la phase gazeuse sont physisorbees a ['echelle
moléculaire selon la configuration de la couche puis se décomposent en espéces atomiques pour

finalement s’incorporer dans la couche de croissance.

I-1- Le modéle ‘Solid On Solid’ de Kossel :

Les premiéres simulations de la croissance cristalline étaient essentiellement appliquees au
cas d’une croissance homoépitaxiale et ont été basées sur le modéle S.0.8. (Solid On Solid ) de
W. Kossel[3]. Ce modéle considére un cristal constitué d’un empilement d’atomes cubique mis
les uns 4 coté des autres, dans des positions cristallographiques prédéterminées, avec des liaisons
possibles sur les six faces I'interconnectant aux plus proches voisins. L’énergie de liaison est la
méme sur toutes les faces et 'énergie de liaison totale ne dépend ainsi que du nombre de voisins

possédant une face commune avec I'atome.
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Chapitre 1 Rappel sur la croissance cristalline

Dans ce modéle, les atomes adsorbés sont affectés d’un coefficient de collage proportionnel au
nombre de proches voisins qui détermine la stabilité de atome. Ainsi, les atomes du coin sont

relativement plus stables que ceux qui sont isolés sur lz surface (Fig. 1.1).

marche /l-ﬁr},f adatome can
2 /
/’/ = T jf’
« L~ pe i

‘ o -
| =

Zall

Fig. I-1 : Représentation schématique d'une surface construite par empilement d 'atome
Cubique, modéle 8§.0).85

Le modéle de Kossel a apporté une premicre compréhension des dilférents aspects de la
croissance & partir d’une phese gazeuse notamment par la simplicité des descriptions du dépét et
par I'accessibilité des calculs énergétiques. Les simulations basées sur ce modéle ont permis de
préeiser les conditions d’une croissance en lots 3D vu en couche 2D, d'étudier la rugosité de la
surface et I'évolution de la configuration d’une couche par germination et formation d’amas. Ils
ont pu aussi prendre en compte le mouvement atomique sur la surface et d’étudier la stabilité et
instabilité des atomes déposés.

Le modéle S.O.5 est trés bien adapté au traitement de I’homoépitaxie compte tenu de la
représentation cubique des atomes sans différence de paramétre de maille. Par conséquent, I'effet

des contraintcs a I'interface et la formation des défauts ne sonl pas mis en évidence.

En outre, il ne prend pas en compte les déformations des liaisons interatomiques. Ainsi la
simulation de la croissance de couches de matériaux composés ne peut étre traitée dans le cadre
de ce modéle. Entre autres, la réactivité chimique entre la phase gazeuse et solide ne rentre pas

en ligne de compte dans I"adsorption d’un atome déposé sur la surface d’un substrat

%
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En effet, lors d’un dépét, une véritable réaction chimique intervient entre la surface et les
molécules ambiantes Une large part du processus de croissance est donc définie par les
caractéristiques locales (nature des atomes cf leurs liaisons) de la surface et celle ce
I"environnement réactant. Ce n’est que vers 1980 et avec le modéle de réactivité de surface de

A. Madhukar que cet obstacle a pu étre franchi.

1I-2- Modéle de la réactivité moléculaire des surfuces : A. Madhukar

Limtroduction des effets de réactivité entre la phase gazeuse et la phase solide, par
A. Madhukar a permis de compléter tres utilement cette approche 8.0.8. Ainsi, dans les modéles
précedents les atomes adsorbés sur la surface sont de nature atomique et sont simplement
affectés d’un coefficient de collage. Mais, on sait que les atomes de la phase gazeuse sc
présentent le plus souvent comme une molécule qui subit & linterface une transformation qui
peut étre complexe : physisorption, dissociation, incorporation. Le modéle de A Madhukar et al
[11] mntroduit cette réactivité de la surface en relation avec la configuration atomique locale. On
¢st alors amene & considérer les diverses réactions qui conduisent & la dissociation  des

molécules en atomes qui seront finalement incorporés dans la couche en croissance.

L’exemple de Madhukar porte sur le dépét des atomes de Gallium (Ga) et des molécules
d’Arsenic. Le Gallium sous sa forme atomique se dépose directement sur la surface, par contre
I'Arsenic peut se présenter sous une forme diatomique As; ou tétratomique Ass  Ainsi,
AMadhukar et al postulent le passage des malécules d'Arsenic de la phase gazeuse i une phase
intermédiaire physisorbée, suivie par la décomposition en espéces atomiques sur des sites
privilégiés, pour aboutir & une incorporation définitive de ces atomes par passage vers un état
chimisorbé. Cette liaison avec le substrat s’établit avec une constante de réaction sSupposée

dépendre de la configuration locale au voisinage de la molécule physisorbée.

La figure (1.2) montre les quatre configurations locales possibles qui selon A Madhukar
permettent la decomposition de la molécule As; Chacune des configurations est caractérisée par
une constante de réaction R; (i=1 & 4) qui fixe la vitesse locale d’incorporation des atomes dans

la phase solide.
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Cette vitesse varie donc dans le temps en fonction
® De la pression partielle en Asy,
e Des constantes de réaction R;

e Des configurations locales du Ga sur la surface.

Ag, R; As As

e N &

Asy’ R; As As
Hxﬂu _F,r'"f H"-\MGE ',_-f’f

Ay R; A

s As
\Gﬂ/ \\Ga/’/ \\\Ga/

Asy Ry > As
i ST e
As

Ny N

Fig. I-2 : Les configurations les plus probables pour un dépot d’Ads, selon 4. Mudhukar ffof

Les deux mecanismes de croissance étudié par A Madhukar et al [12-13] sont RLI (Reaction

limited Incorporation) et CRLI (Configuration Limited Reactive Incorporation) -

4 Le premier, appelé RLI, correspond au cas des faibles valeurs de R; et R (telles que 10
et 20 impact/site.s respectivement). Ce régime et comme Iindique son nom, ¢’est la réactivité
de I’Arsenic avec le Gallium qui limite I'incorporation de I’Arsenic. Ainsi les ztomes de Ga
couvrent progressivement la surface, suivis de trés prés par les atomes d*Arsenic et la surface est

stabilisée Arsenic durant toute la croissance, comme le montre la figure (1.3a).
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¢ Le second mécanisme, appelé CRLI , correspond a des valeurs élevées de R; et R; (telles
que 1000 et 2000/s respectivement). Dans ce régime, I'incorporation cinéﬁque des atomes
d’Arsenic est limitée par les configurations des atomes de Gallium. Pour chague atome de Ga
isolé a la surface, deux atomes d’Arsenic sont ncorporés. Comme le montre la figure (1.3b), la
couverture des couches de Gallium est menée par celle des couches d’Arsenic, ceci est une
conséquence directe d’un taux d’incorporation R; rapide. Notons que dans les deux

mecanismes, Ry et Ry sont supposés infinis,

Taux e douveriumse

: 4 - s
50 2.0 30 40 50 60 €0 20 38 40 50 60
Temps de crofssance (#n wnité &-'[hﬁ:‘l Teanp de cressance {20 unité de -tl'-fC!'

Fig. I-3 : Variation du tanx de couverture en SJonction du temps lors de la croissance du
systéme Gads'Gads (100) :
(a) : Mécamisme dz couverture RILI, (B) : Mécanisme de couverinre CRLI

Un apergu du mécanisme de croissance est fourni par le comportement de la vitesse de
croissance dans le temps, comme le montre la figure (1.4). Les courbes (a) et (b) représentent
les vitesses de croissance dans les deux cas de régime RLI et CRLI respectivement Dans toute
cetle expérience, le taux d'incorporation des atomes de Gallium est de 1,1 couche/seconde. La
pression d’Arsenic est toujours trés élevée de sorte que I’Arsenic est toujours disponible. La
vitesse moyenne de creissance est done déterminge par I'incorporation des atomes de Gallium.
Comme nous I'observons dans les deux cas, la vitesse de croissance moyenne est de 2.2

monocouche atomiques par seconde (1Gal 1 As),
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Sur la courbe (a) (régime RLI), la vitesse est faible au début car 1’Arsenic s’Incorpore
difficilement sur la surface étant donné que les vitesses de décomposition de As," sont faibles.
Par la suite, on observe une augmentation de la vitesse de croissance qui est expliquée par une
forte réaction des atomes de Gellium avec les atomes d’As,. Par contre pour des taux
d’incorporation élevés (courbe (b), régime CRLI), la vitesse est trés élevée au début
(pratiquement 1,5 fois la valeur moyenne) car a chaque arrivée de Ga, trois atomes (un atome de
Gallium et deux atomes d*Arsenic) s’incorporent au lieu de deux. La couche de As sc compléte
done relativement vite et sa creissance est arrétée, d’ol une diminution rapide de la vitesse de

croissance,

e | 7% 1
N e
) = _I,.'r

[.5=
g 2.8
w1 2.6~
e AN A

2l o
1; 2.0:“ m\i
g

L 1 1 1 1

1
W 2o 30 40 50 80
Temps de croissance (en unité de Tasc)

Fig. I-4 : Vitesse de croissance en fonction du temps pour un iaux d ‘incorporation d'As; :
(a) faible, (b) élevé (1,0 “temps en MonoCouche)
IMl- NECESSITE DE SIMULER :

Pour approfondir d’'une maniére exhaustive I'étude de I"homoepitaxie, trois efforts

complémentaires sont nécessaires -

I- L’essai technologique.
2- La caractérisation des couches et des interfaces.

3= La madélisation et la simulation de la croissance cristalline

%
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Ce troisiéme point est I'objet précis du travail que nous presentons ci dessous, ef qui vise i
développer un outil de simulation numerique de la croissance cristalline de GaAs/GaAs (100),
pour expliquer le mode de croissance et évaluer les caracteéristiques de Dinterface, par la
technique, epitaxie par jet moléculaires ‘E.JM’. Cette technique est trés cofliteuse et ne
concerne que des dispositifs a trés forte valeur ajoutée. Ainsi L’intérét de la simulation esr

¢vidente dans la mesure ol elle permet d’éviter de nombreux et longs essais expérimentaux.

IV- METHODES DE SIMULATION :

Le graphe de la figure (1.5) montre une hiérarchie des méthodes pour I'étude des films
minces, établie sur la base de la taille des systemes traités et des durées simulées. La premiére
PEATGUD U Auws dewuns faie il est que chagque modele possede sa spécificité et ses
limitations. Ils sont complémentaires. Ainsi, la démarche dite multi-échelle consiste a utiliser les
résultats de simulations d*un niveau de la hiérarchie pour determiner les paramétres d’un niveau

de modéle superieur

f

.. MACTOSCOpique
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microscopique ., ( comiinu

e

onte Carlob-.
~10° gt

dynamique
moléculare
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-100at |
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Fig. I-3 : Hidrarchie des méthodes pour I'étude des films minces. Les modéles sont
classés suivant lu taille des Sysiémes fraites et les durées simulées hpiques[14].
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IV-1- Les méthodes ab initio :

Ces méthodes sont basées sur la résolution de I'équation de Schrddinger du systéme.
Elles ne nécessitent pas Dintroduction de paramétres empiriques et sont les plus proches des

réalités physiques du systéme.

En gencral, en raison de leur complexité, ces méthodes sont utilisées pour déterminer des
caractéristiques physiques statiques du sysiéme dans une configuration atomique cu aprés

minimisation de |"¢énergie d’une configuration,

IV-2- La dvnamigue moléculaire :

C’est une méthode qui résout les équations classiques de Newten ou de Hamilton du
mouvement des atomes du systéme étudie. Ainsi dans un systéme a N atomes, N équations

vectorielles différentielles couplées sont 4 résoudre [15]

gttt g
mi ==\ V=f,
Ou m;, est la masse de la particule i, ¥ est la dérivée seconde par rapport au temps du vecleut
o : P PP

pasition (c.a.d I'accélération), f; est la force exercée sur 'atome i et V est 'énergie potentielle

du systéme qui dépend des 3N coordonnées alomigues.

Ces équations différentielles sont résolues en discrétisant le temps en intervalles &7 et en
recalculant les nouvelles positions el impulsions & chaque &7 . Pour décrire la trajectoire des
atomes &1 doit donc étre une fraction de la période de vibration des atomes (1072 — 107 ).

Le choix de &1 trop grand peut rapidement conduire a des résultats erronés.

Le potentiel utilisé est un autre point critique dans la méthode Si ’'on désire reproduire les
caractéristiques physiques d’un matériau donné, le choix d’un potentiel interatomique correct est
essentiel pour ne pas rapidement dévier de la réalité du matériau simulé. Les parameétres utilisés

dans ces modeles sont déterminés a partir de résultats expérimentaux ou de simulations ab initio.
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Cette méthode est relativement lourde & mettre en ceuvre, mais permet communément de simuler
sur une machine simple processeur, la dynamique des systémes contenant de I'ordre de 10000
atomes sur des temps de 'ordre de la nanoseconde. Le lemps simulé conslitue une sérieuse
limitation de la méthode pour traiter des systémes réels ou quelques monocouches atomiques

sont déposées par seconde.

1V-3- La méthode de Monte Carlo :

Cette méthode reconstruit statistiquement 1’évolution temporelle des films, en contraste
avec la dynamique moléculaire déterministe. Les atomes sont placés dans les sites d’un réseau.
La difusion des atomes sur la surtace est decrite par des sauts atomiques discrets d’un site & un
autre site de la surface, plutdt que par leur trajectoire continue. La fréquence moyenne de
réalisation des sauts peut étre déterminée expérimentalement, mais plus souvent & partir de

calculs de dvnamigue moléculaire ou ab initio.

La méthode de Monte Carlo cinétique est beaucoup plus économique en temps de calcul que la
dynamique moléculaire. L’évolution de systémes de I'ordre du million d’atomes peut étre
simulée sur quelques minutes. Elle se situe 4 la frontiére entre le microscopique et le
macroscopique car elle est basée sur une liste de mécanismes atomiques élémentaires (diffusion
atomique de site 4 site, dépdt d un atome & un site etc).

Monte Carlo est donc une méthode de choix pour étudier les mécanismes élémentaires de la

croiszance et leur influence sur la morphologic du film a plus grande échelle.

Quant aux  méthodes continues, du point de wvue technologique, elles fournissent des
informations trés précieuses 4 I'échelle du dispositif mais elles ne décrivent pas les questions de
fiabilite lices & la microstructure des films el sont parfois prises en défaut lorsque les effets

atomiques ont une forte influence sur la morphologie macroscopique des films,

V- LES MODELES ENERGETIQUES D'INTERACTIONS ATOMIQUES :

Nous avons vu que le modéle S$.0.5 de Kossel utilise une représentation cubique de

I"atome. Il considére que les énergies de liaisons entre plus proches voisins constantes, les

atomes sont supposeés se placer dans une position naturelle non contrainte.
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Cette approche a apporté des résultats intéressants sur les phénoménes de croissance, quia~_ °

permis d’expliquer les effets de croissance 2D, 3D. Elle est eflicacement ‘complétée par le
modéle de A Madhukar qui introduit la réactivité chimique de surface en liaison avec la

configuration locale.

Nombreux sont les chercheurs qui ont utilisé les modéles énergétiques multicorps  pour
déterminer les caractéristiques thermodynamiques de surface. Parmi ces chercheurs, nous
citons;: W.A. Tiller et H. Balamaner, T Halicioglu et E. Pearso [16-17] qui ont traité des

modéles de restructuration de surface et d’interaction de marche.

Fai @liiclis, Ve Ueiilicl 1Ludcic il et pas géuém.;-:-.ucui APPLYUE aua seil-vonducicus, Coa eSt
dii au fait que, contrairement aux métaux, les semi-conducteurs possédent une structure
cristalline non compacte. avee des liaisons chimiques fortement dingées. Pour rendre compic de
leurs propriétés, on doit introduire, dans le modéle, des interactions a trois corps qui tiennent
compte des angles de liaison. Les expressions de ces interactions restent phénoménologiques,
fondées sur I'existence d’un minimum d’énergie pour un angle de 109° 287, 1l est evident que
I'introduction des interactions 4 trois corps augmente démesurément non seulement le temps de
caleul, mais aussi le nombre de paramétre arbitraire a4 déterminer i partir des données

experimentales.

Ainsi le modéle phénoménologique qui restent compatibles avec nos capacités de caleul est le

modéle d’interaction du champ de forces de valence (V.F.F).

V-1- Le modéle d’interaction de Champ de Forces de Valence :

Le modéle V.F.F [18] conserve la notion de liaison chimique et les déformations des
liaisons e: des angles pour la détermination des contraintes mécaniques L énergie totale se
répartit alors entre I'énergie chimique qui est ['énergie de 'atome en position non contrainte et

une énergie de contrainte (Tab.1.1).

i1



Chapitre I

Rappel sur la croissance cristalline

Désignations des énergies

|F ::lnmﬂailj-uns mathématiques

simplifiées

Configurations des contraintes

Energie de compression

des hatsons

tnergie de flexion

Energie de torsion

Ec = éKr{li 1

lp : longueur a I"équilibre
l; : longueur aprés déformation
K : constante de force

1
Ef = EKE{&I‘ — 8y )Y

2, - angle a "équilibre
#, - angle apres déformation

E ¢ repetanta da Foreaa
P e B L

Er = %(] +Cos W)

V. : constante de force
W : angle formé entre le diedrique
situé entre les plans ABC et BCD

7%
Fam

Tab. I-1 : Formulation mathémarigue approchée des différents types d'énergie de contrainte

Dans le tableau (I-1) nous avons donné les expressions des énergies des différentes contraintes et

les représentations schématiques des configurations correspondantes. L’énergie de contrainte

totale E1 peut se présenter sous la forme d’une somme d “énergie : de compression, de flexion, et

de torsion.

Ep=E+EftE,

Cette énergie de contrainte est nulle si I’atome considéré est en position normale(Diédrigue) vis

a vis des atomes qui ’environnent. Elle augmente au fur et 4 mesure que sa position §’écarte de

cette position Diédrigue.
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VI- CROISSANCE EPITAXIALE DES COUCHES MINCES :
VI-1- Les principaux processus cinétiques :

Les principaux processus impliqués dans la croissance des couches minces & partir de la
phase vapeur sonl représentés schématiquement sur la figure (1.6) Dans la gamme de
température [530°C — 620°C] les molécules sont dissociées dés leurs adsorptions sur la surface

de croissance.

Flux d arrivée des
atomes F(cm o s']]

Evaporation

Accom modation i f

thermique () O = 00 = OOC
Germination

3D 2D

Croissance 3D Croissance 2D

Iig. I-6 : Représentation schémaitique de différents processus impligués dans la
croissance des couches minces

Le flux incident des atomes ou des molécules doit d’abord étre accommodé¢ thermiquement avee
le substrat. Ceci a typiquement lieu en I'espace de quelques périodes de vibration c’est ce qui
nous permet de conserver I'hypothése d’une température des malécules adsorhées de méme

ordre de grandeur que celle du substrat[ 19].

D’autre part, pour des conditions expérimentales donndes, plusieurs modes de croissance

peuvent étre distingues. Il n’est pas facile de décrire tous les processus, li¢s ala croissance

I R R S e R o I T T oy e R e e S e i o]
I3
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épitaxiale, par une théorie unifiée, d’oil la nécessité de la simulation qui s’avére un outil de
choix pour Pétude, a I'échelle atomique, des mécanismes les plus dominants dans la croissance

cristalline des couches minces.

Vi-2- Modes de croissance des couches minces

Il existe trois principaux modes de croissance des couches minces figure (L7) qui
présente I’évolution de la morphologie de la surface au fur et a mesure que la couverture de la

surface (exprimee en monocouches, MC) augmente.

e y Convertnee
Niode de
croissance
8 < IMC 1 <0 =2MC 0 =2MC
Croissance

parilots (3D)

Croissance

couche par
Couche (2D)

Croissance

Stranski-
Krastanovy

Fig. I-7 : Représentation schématique des trois modes de croissance [20].

- Pendant la croissance tri-dimensionnelle (3D), ou croissance Volmer-Weher, de petits
germes sont formés a la surface du substrat. Ceux-ci croissent pour former des ilots qui
coalescent ensuite pour donner une couche mince continue. Ce mode de croissance est
habituellement favorisé lorsque les atomes formant la couche déposée sont plus fortement

liés entre eux qu’avec le substrat.
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- La croissance bidimensionnelle (2D) couche par couche, ou croissance Frank-van der
Merwe, est favorisée lorsque I'énergie de liaison entre les atomes déposés est moindre ou
cgale a celle entre la couche mince et le substrat. En plus de la croissance
homoépitaxiale, on retrouve de nombreux exemples en hétéroépitaxie des semi-

conducteurs (par exemple GaAlAs/GaAs) et des métaux (par exemple Cd/W),

- Le troisieme mode de croissance, nommé Stranski-Krastanov (SK), est une
combinaison des deux modes précédents: aprés un début de croissance bi-
dimensionnelle. on observe un changement de mnde de eraiseance alare e la farmation
d’llots devient énergétiquement favorable. Cette transition d’un mode de croissance 2D
vers 3D n’est pas encore compléternent comprise bien qu’elle puisse étre induite par la

relaxation de I"énergie élastique emmagasinée dans une hétérostructure contrainte.

VI-3- Méthodes expérimentales pour la croissance epitaxiale :

Il existe principalement 3 types de méthodes expérimentales pour la croissance epitaxiale

des couches minces :

- I'epitaxie par jet moléculaire, ETM ou MBE (Moleculair Beam Epitaxy)
- I'épitaxie en phase liquide ou LPE (Liquid Phase Epitaxy)

- épitaxie en phase vapeur ou VPE (Vapor Phase Epitaxy)

Pour chacune de ces techniques, des appareillages spécifiques sont mis en ceuvre
(Appendice A). Nous limitons notre étude, dans ce paragraphe, a la description de la technique

MBRBE sur laguelle est basée notre simulation,
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VI-3-1- Epitaxie par jet moléculaires [21]:

Les différents processus qui conduisent 4 une croissance épitaxiale nécessitent des
surfaces non polluées par des impuretés superficielles, ce qui impose une technologie en

ultravide.

[ a fallu attendre les années soixante-dix, le développement des techniques de 'ultravide et les
travaux de J. Arthur et A Cho [21] aux lzboratoires Bell, pour que la technique d’épitaxie par
jets moléculaires prennc son essor. Ces derniers ont montré la bonne qualité de la croissance sur
des substrats monocristallins de (GaAs dans une enceinte ou régne un vide trés poussé (107"

a 10™" Torr).

Une des particularites dc |"CIM est la faible vitesse de croissance des couches, typiquement 1 4 2
um/h ce qui correspond a une & deux monocouches par seconde 1.a vitesse de croissance et par
canséquent I'épaisseur de la couche sont contrélées par une régulation précise des températures
des cellules. De plus, les flux moléculaires ou atomiques (cellule de Knudsen) peuvent étre
rapidement interrompus par I'interposition de caches mécanigues entre les creusets et le substrat.
Cette précision dans le contrdle des flux permet la réalisation de profils de composition et de

dopage trés abrupts

lenﬂn Canon
;_;_EEE“T‘D i ions d’érosion

Vannes

& &

SOUrces
D'effusion

A8

€cran
R.H.E.E.I}

subsirat

chanffage 1P
ompe

jauge : ionigue

rig 1-8 @ Rdti dépitaxie par jet moléculaire, EJM, ou Molecular Beam Epitcocy, MBE (d'aprés
DV Morgan et K. Board [21]).
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L’appareillage M.B.E (Fig. I-8) consiste essentiellement en une chambre a vide, un systéme de
chauffage pour le substrat et des sources a jet moléculaires obtenues par effusion. En outre, tout

un systéme de commande automatique est nécessaire pour obtenir les conditions de croissance.

Enfin, I"environnement ultravide est un des grands atouts de I’épitaxie par jets moléculaires.
Ainsi, la possibilité de posséder des instruments d’analyses "in-situ” permet tous les contriles et
les caractérisations dont les principes nécessitent un vide poussé tel que: la diffraction
d'électrons. spectroscopie Auger, ESCA (XPS ou UPS), diffraction des rayons X, RHEED
(Reflection High Energy Electron), etc.  On peut ainsi, en permanence, vérifier la cristallinité du

cristal en cours de croissance.

Toujours basee sur l'utilisation de cellules contenant les éléments 11 V et donants sous forme
solide, 'EIM s’est rapidement étendue i la croissance de composés tel que 1’AlGaAs, le GalnAs

et PAllnAs sur substrat GaAs et/ou InP.

VI-3-2- Autres techniques de croissance concurrent la MBEf21] :

Depuis les années 70, une autre méthode de croissance ¢’est fortement développée
I"epitaxie en phase vapeur aux organométalliques (FPVOM, MOCVD : Metalorganic Chemical
Vapor Phase Depositicn). Cette méthode est basée sur la réaciion de flux gazeux organiques
(Trmethylgallium et Diéthylarsenic par exemple) & la surface d'un substrat chauffé a haute
température. Aprés la résolution de plusieurs problémes inhérents & cette méthode (taux
d'impuret¢ important), cette technique s’est avérée étre un concurrent redoutable face 4 'EIM

car elle ne nécessite pas d’enceinte ultra-vide.

De plus, pendant de nombreuses années, ce fut la seule technique disposant de sources de
phosphore sous forme de phosphine PH; ou de Triéthylphosphore et donc la seule retenue pour
la croissance des matériaux semi-conducteurs phosphorés tels que InP ou GalnAsP dont I'intérét

technologique pour la réalisation de diodes lasers par exemple, n’est plus 2 démontrer.

Du mariage de la MOCVD et de la MBE est alors né le concept d’épitaxie par jets moléculaires
a sources gazeuses (EJM-SG = GSMBE : Gas Source Molecular Beam Epitaxy aussi appelé
HSMBE pour Hydride Source Molecular Beam Epitaxy). La méthode d’EJM & sources gazeuses
est née de la substitution des cellules standards solides d’éléments V par une ou plusieurs

cellules décomposant & haute température les gaz tel que I'ersine (AsHj3) et 1a phosphine (PH;).

%
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Récemment une autre technique de croissance a vu le jour ; ’Epitaxie par Jets Chimiques
(EIC = CBE : Chemical Beam Epitaxy aussi appelé MOMBE pour MetalOrganic Molecular
Beam Epitaxy). Cetic derniére reprend le principe de la MOCVD et [utilisation des
organometalliques et/ou des hydrures pour toutes les sources d’éléments, mais dans une enceinte

sous ultravide
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INTRODUCT ION :

Nous proposons dans ce chapitre une description simplifiée du modéle de simulation de
la croissance de deux couches moléculaires de GaAs/GaAs(100), ainsi que I"organigramme du
logiciel etabli. Ce logiciel est nommé par notre équipe ‘SimGaAs2’ (Simulateur de Gads/Gads

(109 version 2).

Dans l'optique de nos besoins, notre réflexion s’est appuyée sur la méthode de Monte
Carlo afin de gérer I'aspect aléatoire des événements avant lieu en surface. Nous considérons a
ce propos de nouveaux mouvements atomiques ! passage aux accrochés. Ces derniers sont

reliés en particulier aux diffusions inter-couches.

I- LA MODELISATION :
I-1- Bases théoriques et expérimentales de la modélisation :

Pour I’élaboration du modele traitant des mécanismes de croissance des couches
moleculaires de GaAs, nous avons pris les travaux expérimentaux d’Arthur [22-23], Foxon et
Joyee [24-26] ainsi que les travaux de simulation de J. Singh [27]et A. Madhukar [10]comme

directive. Nous présenterons dans cette section les traits essentiels du maodéle utilisé -

I-1-1- Choix du flux d’Arsenic :

La premi¢re considération importante se base sur le choix du flux d”Arsenic, qui peut étre

obtenu soit & partir d’une source d*Asy ou d’une source d°As,

Compte tenu du domaine de pression d’effusion du gaz du creuset (10° & 107 Torr) pendant
I"épitaxie, on peut considérer que le régime est moléculaire (I’hypothése des gaz parfaits) : ¢’est
a dire qu’il n’y a pas de collisions entre les molécules pendant le trajet creuset-substrat.
A titre d’exemple, le caleul du libre parcours moyen / des atomes de Gallium, a partir de
I'expression II-1[19] -

KT,
V2062 P,

ot Ky est la constante de Bolizmann, o le digmétre des particules, Tp et Pr représentent
respectivement la température et la pression du flire incident

SRR e e e ]

i9

1= II-1
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donne pour une pression Py= 10" Torr, une valeur de I’ordre de 10° métres, ce qui est grand
P q

devant |a distance creuset- substrat (Fig. II-1 ). L*hypothése faite est donc justifiée.

h : distance creusct- substrat
(h=15em)

>

Fig. [I-1: Schéma montrant la géométrie du systéme cellule- substrai dans le béti de

'épiiaxie par jet moléculaire [19].

Intensité du flux d'Arsenic désorbé{unit aib.|

30 —
By
_é'-l".\.Sq
101
D.U a L i L " |
200 400 &00 200 T[K]

Fig. Il-2 : Variation de Dintensité des flux As; et Asi désorbés en fonction de la
température du substrat. Le flux incident est J=10"mol.cm™ [26]
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La cinétique de surface a été étudiée par Arthur[23] et également par Foxon et Joyce
[24.26], grice au couplage d’une technique de spectrométrie de masse avec les oscillations
d’intensité  RHEED, ont montré que, lors de la croissance cristalline du systéme
GaAs/GaAs(100), et dans la gamme de températures [500°C-900°C), la valeur miximale du
coefficient de collage d*Asy ne peut dépasser 0,5 alors que le coefficient de collage de As; peut
atteindre I'umté [25-26]. Ceci est dii, selon Arthur, au passage de Asy par plusieurs étapes

intermédiaires avant de s’incorporer :

K,
Asy (G) +—»  Asy (P)
.
Ay (Pr&———  2A5(P)
Ks
As; (P)F—————F 245 (O)
Az {C}*‘Ll As (Incorporé)

ou K;,K;.K; et K; sont les constantes de réaction.

G, P et C représentes respectivement 'état Gazeux, Physisorbé et Chimisorbé,

Les résultats obtenus (Fig. 1I-2) montrent que la composition chimique de la couche
epitaxice a des lempératures du substrat supérieures 4 600 K n'est formée que de molécules
diatomique «As;», Comme la gamme de températures utilisee dans notre simulation est

703 . I i 2 i % -
supéerieure & 600" K, donc la molécule d” Arsenic considérée sera sous forme diatomique.

1-1-2- Choix de la surface de croissance :

A/ La taille et Uorientation du subsirat :

Le deuxiéme trail du modéle consiste en la considération d’un substrat GaAs de surface

plane et ideale (Fig. 11-3), non reconstruite, d’orientation (100) et stabilisée en Arsenic[28].

Géométriquement, la surface du substrat est représentée par un carré de (M= M) sites, La
dimension de M esl prise égale a 30 et la hauteur de croissance simulée est de guatre (04)
couches atomiques (Fig. 11-4). Notons que les études de Monte Carlo ont été portées sur

des dimensions de (20 20), (30 30), et (40x 40) sites avec la périodicité des conditions de
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limite, mais il a été trouvé qu’une dimension de (30x30) sites était suffisante pour des résultats

convergents[29].

Fig. [I-3 :Structure cristalline Zine blende de Gads. Le paraméitre de maille
de Gads est a=5.634° [30].

[011]

[011]
[100]

¥ atome desubstrat

@ atome Gla) dépose
sur Ja premiére couche

alome (As) déposs
sur la deuaeme couche

Fig. -4 : Schéma montrant le repérage numérique des sites d adsorpiion sur une surface de
dimension (30 x 30) sites au cours de la croissance des gquatre ((14) coucheas monoatomigues

de Crads(100).
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B/ Présentation de la surface de croissance simulée :

Le point de départ de notre simulateur est la déclaration d’une surface carrée de (30x30)
sites pour [l'adsorption du Gallium. Cette surface est orientée suivant la direction
cristallographique [ 100] de la structure Zinc Blende de GaAs (Fig. 11-3).

Deux directions possibles de déplacement intra-couches des atomes de Gallum et d’Arsenic

caractérisées par une mobilité élevée en surface sont [011] et [[IE 1] respectivement.

Chaque site atomique est représenté par le couple numérique (Ns,Nc), ot Ns désigne le numéro
du site d’adsorption variant de 1 a 900 alors que Nc est le numéro de la eonche (variant de | 4
5). Mous associons Nc =1 au substrat et les numéro 2, 3, 4 et 5 de Nc aux couches épitaxiées
(Fig. 11-4).

C/ Conditions aux limites :

Afin de prendre en considération les effets de bord sur la portion du cristal simulé et
pouvoir ¢tendre le calcul au substrat de plus grande taille, nous avons utilisé des conditions aux
limites périndiques selon les deux directions [011] et [El_t 1] de la surface (100). et sur toutes les
couches, Le substrat infini est donc découpé en sections identiques (Fig. 11-5), e! le caloul se

porte sur une seule section.
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Pour illustrer le concept des conditions aux limites appliquées 4 la section 1, on peut dire que

lorsqu’un atome sort de la section, un atome rentre par le coté opposé et dans la méme direction,

?
&”J [011]
3) M
@—— QO » [011]
[100]
&
|
[
v

Fig. II-6 : conditions aux limites appliquées a la section I {32].

Autrement dit, si les atomes (1) et (2) de la figure (I1.6) sortent du cristal ceci signifie que les
atomes (3) et (4 ) entrent dans le cristal.
1-2- Les configurations :

A/ Les configurations d’adsorption de la molécule d’Arsenic :

La troisiéme considération concerne les configurations d’adsorption de la molécule

d’Arsenic. Deux configurations sont donc retenues pour cette malécule diatomique Asz:

- La premiére configuration correspond & une molécule As; s’attachant, aprés dissociation

trois atomes de Gallium pour former une seule chaine atomique (Fig. T1-7a).

- La deuxieme configuration correspond & une molécule As; sattachant, aprés dissociation a

quatre atomes de Gallium pour former deux chaines atomiques (Fig. I11-7b)

La configuration la plus probable est celle qui fait intervenir un nombre minimal d’atomes de

Gallium pour I'adsorption de la molécule d’ Arsenic [33].
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Ainsi nous considérons la direction [011] la plus favorable pour I‘adsofptzcn de I’Arsenic

puisqu’elle ne fait intervenir que trois atomes de Gallium.

Xx—a—3A
Apres adsorption
x—'H 'I:EEJ'\S e
—>
X—ea—A *

(a) : Premiére configuration d adsorption de As; dissociée sur le Galliun

e K —s—N
Aprés adsorpion
X—e—H—a—X de As
el

(b) : Dewxiéme configuration d'adsorption de As, dissocice sur le Gallium
X Atome du substrat ® Atome du gallium H Atome d Arsenic

Fig i1-7 : les dewx configurations prises pour Uadsorption de Ass sur une surface de Gallium ;
(a) : Configuration d adsorption de la molécule As; en une seule chaine aiomigue.
(b) : Configuration d'adsorption de la molécule As 2en dewx chaines atomiques,

Quant un site d’adsorption n’est pas OCcupé par un atome,

le site est dit en configuration
vide. La configuration Diédrique est

associce a un site occupé par un atome ayant gardé deux
liaisons simples libres en surface, Ces configurations sont résumées dans le tableau (T1.1).

Les configurations correspondant d’adsorption des arrivées de la troisiéme et quatriéme couche

menoatomique de GaAs (100) sont schématisées dans le tableau (11.2).

%
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Type de Configuration de la Configuration de la
configuration Iére couche (Ga®) 2éme cmcﬁe(Asj
»—a—
Vide X X
K—0—x
Diédrigue E " e

Tab. II-1: Configurations retenues de I'ancienne version du simulateur {34],

Type de Configuration de la Configuration de la
configuration | Jeme couche(Gal\ ) deme couche (Asfl )
Vide
B ]
Esﬁ
Diédrigue “

fab. I1-2: Configurations supplémentaires de la nouvelle version du simulatenr.

I
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L extension du simulateur nous a poussés i considérer d’autres événements que ceux
pris en compte dans la premiére version du logiciel [34]. Les mécanismes ﬁui nous paraissent
impartants sont les échanges inter-couches par saut de marches
Ce mécanisme nécessite I'introduction de nouvelles configurations pour les atomes de Gallium

et d’Arsenic se trouvant dans les couches atomiques déposées.

B/ Les Nouvelles configurations :

Accroché : cst une configuration transitoire permettant les échanges inter-couches, a
travers la diffusion des atomes par saut de marches (Fig. 11-8). Cette position correspond  un

site interstitiel

e =110

X Couche |

® Couche?
Couche 3
p <110= A Couche 4

Fig. II-8 : Migration inter-couches au travers une marche. (@) est la position initiale.
(e} estun site du cristal, (c) est position interstitielle et (b) est la position finale de
{'atome

Pour tenir compte des diffusions inter-couches dans les deux sens, nous avons considéré
les accrochés des atomes provenant des couches inférieures el ceux provenant des couches

supérieures.

Par des considérations de symétrie, (08) huit configurations accrochées on pu étre
dénombrées. La figure (IL9) illustre les différentes possibilités faisant intervenir les huit types

d’atomes accrochés.

ﬁ_—_;ﬂ_.__—____—_
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inferienres

B} Les guatre types de conficurations Accrochées provenant des couches supérieures

X Atome du substrat Atoma c%’.&rsmic de
la deuxiemea couche

@ Atome du Gallium

dlo T prémitbes Oondhe A\ Atome du Gallium de

la troisigme couche

Fig. 11-9: Les différentes possibilités de configurations Accrochées infervenant dans les
diffusions inter-couches.
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I-3- Les événements élémentaires impliques dans la Simulation:

Dans la croissance cristalline, les atomes de Gallium et les molécules d’Arsenic se
trouvent dans deux phases: gazeuse ou adsorbée. Les évenements sont supposés étre
indépendants dans chacune des phases et effectuant des échanges au travers des mécanismes
d’adsorption et d’évaporation. Les «Arrivées » d’atomes sur la surface et leurs adsorptions
obéissent 4 la cinétique de la phase gazeuse, alors que les événements «Hors Arrivées » qui se
deéroulent sur la surface obéissent a la cinetique de la phase adsorbée.

Nous avons considéré dans notre simulation 48 types événements élémentaires dont la

description est présentée dans I’ Appendice B.

La figure (IL10) explicite les principales possibilités offertes @ un atome quittant la phase

gazeuse pour étre adsorbé sur la surface de croissance.

g
{r
z Atomes de la phase gazeuse
—_— T
Réflexion ( Evapuraﬁﬂn\}
“‘“m,_____ ___ﬂ_ﬂf"
§ ( Adsorption
> g
{
g Incerporation
d
€ R T P i ki o
Diffusion intra-couche ) C Diffusion inter-couches )
_ —— “'H-hh______ ) ___ﬂ___f"';

Fig II-10: Les événements probables intervenant dans le mécanisme de croissance

|
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1-3-1- Evénement Arrivée (Adsorption):

Cest ’adsorption d’un atome de Gallum (Ga) ou d’une molécule d’Arsenic (Asy)
heurtant la surface en un site non occupé (vide), avec probabilités Ag, pour le Gallium, et Aa.

pour |’ Arsenic. Cette probabilité est donnée par la relation suivante [35]

iy =3.513.102 PESX -2

M Tg

X est Despéce adsorbée Gallium ou Arsenic

M. est ko masse molnire de Vesnéce adsorhée * X'fen gramme)

Tr  est la température du gaz incident (en degré Kelvin)

o. estlasurface d'un site d'impact de 'espéce adsorbée ' X (en centimétre carré)
Pr  est la pression du gaz incident (en Torr)

Ces probabilités sont lides d’une part aux propriélés physiques de la phase gazeuse et
d’autre part 4 la configuration du site d’adsorption (configuration favorable ou non favorable &
I’adsorption de I’arrivée). Nous supposons, dans nos calculs, que I"adsorption se fait toujours en

position diédrique.

1-3-2- Evénements « Hors Arrivée » :

Comme nous "avons indiqué au (I-3), un nombre important d’événements peuvent avoir
lieu en surface entre deux impacts d’atomes (Fig. II-10). Pour définir la probabilité de réalisation
des événement « Hors Arrivée » on utiliscra la relation d” Arrhenius [36-37]

—AE
R =v,eSBT -3

avec Kg qui désigne la constante de Boltzmann, T la iempérature de croissance, AE est
'énergie d activation et vy un préfacteur représente la fréquence de vibration des atomes.

1-3-2-1- Evénement Evaporation :

L’évaporation, c’est le passage d’un atome de Gallium ou d’une molécule d’Arsenic de
la phase adsorbée & la phase gazeuse. Par hypothése, nous avons considéré deux types

d’évaporation pour 1’atome de Gallium adsorbé en surface :
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e Une évaporation diédrique : correspondant & I’évaporation de 1'atome du Gallium (Ga) a

partir d'un site de configuration diédrique

e Une évaporation accrochée : elle correspond a I'évaporation d’un atome de Gallium 4 partir

d’un site de configuration Accrochée

Dans les deux cas, 'atome de Gallium quitte lz surface en cassant ses deux liaisons avec les

atomes plus proches voisins.

Les configurations de surface de ces deux types d’évaporations de l'atome de Gallium sont

representées surla figure (I1.11).

Quant aux atomes d’Arsenic adsorbés. nous avons considéré |'évaporation diatomique. forme

d’atomes provenant de la méme surface de croissance & partir de deux sites adjacents de

configuration d’adsorption Diédrique. La figure (11,12} illustre ce type d’évaporation,

X Atome du

& Atome du gallium

de la pramiére eouche

Apres évaporation g

EE—
X—0—x X X X

(a) : ivaporation de Ga en configuration Diédrique

Aprés évaporation
>

> 4

(b) . Evaporation de Ga en configuration Acerochée

substrat ﬁ Atome  d”Arsenie
dela deuxiéme couche

2\ Atome du gallium
de la troisieme couche

Fig. II-11 : Schéma illustrant les différents types  d'évaporation de Gallium
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X8 X%—8 X

Aprés évaporation
—— % Ae—xn—e—X

(a) : Evaporation des atomes d'arsenic suivant dewx chaines atomiques.

Xx——X
Aprés évaporation
—— X—o—X
K-—-r—}( Ki——X

(b) : Evaporation des atomes d’arsenic suivarn une seule chaine atomigque.

X Atome du substrat @ Atome du galhum Atome d’Arsenic

Fig. II-12: Schéma illustrant |'évaporation de I'Arsenic.

1-3-2-2- Les diffusions intra-couche :

C’est les diffusions atomiques avant lieu sur la méme couche. Ces types d’événements

sont pris en compte dans la premiére version du logiciel [34].

Un atome isolé & la surface, effectuera plusieurs diffusions intra-couche pour atteindre les sites
atomigues les plus stables énergétiquement (coin ou amas). L’importance de ce type de
diffusion réside dans la formation d’amas de grandes tailles qui permettent 'évolution de la
croissance des couches supérieures. On distingue quatre types de diffusions intra-couche

(Fig. T1-13) -

e Diffusion droite : Patome du site sélectionné effectue un saut vers le site voisin droit (1).

o Diffusion gauche : atome de site sélectionné effectue un saut vers le site voisin gauche (2).
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ite voisin avant (3).
e sélectionné vers le site vois
te Selﬂﬂ}tlﬂmﬂ
un atome de st

i 51 iere (4).
ite selectionne le site voisin arri
t le saut d’un atome de site selectionne vers
iffusi 1ere | cest le
Diffusion ammere |

X x"”TX B

<L N >
Ko A Xa) *

% %G X

Fig. 11-13: Les quatre types de diffusions infra-couche

sclectionné et celle du site voisin occupé aprés diffusion est Diédrigue.

1-3-2-3-  Les diffusions inter-couches
L'originalité de ce travail est I'introduction des événements

de saut de marches qui
decrivent les diffusions inter-

couches des atomes dy Gallium et d’ Arsenic.

les plus directes olfertes & un atome
cela, nous avons

1l s"agit d'inventorier
les possibilités uche & une autre. Poyr

€lé amengs 3 décomposer le saut de marche (événement complexe) en deyy

évinements élémentaires.

La figure (IL.14) illustre bien cet événcment,

Elle montre e cas d'une diffusion de
I'atome (1) situé sur

la couche supérienre VErs un site situé deux couche

§ plus bas. I atome (1)
transition vers la couche inférieure, occuper
¢ la pasition (3) qui

S¢ trouvant en hord de marche, vient dans sa

une position 'mterstirielle{E} pour atteindre ensuijt

est une position normale
du réseay.

La diffusion des atomes des couches inférieures vers les couches superieures suit Je

méme raisonnement,

______————_____-
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/] t.\\ etvémement 1 :\

¥

\. ﬂ evénement 2
i
| Y
3

Fig. ll-14 : Représentation en 31) d'une diffusion inter-couche par saut de marches décomposé
en deux (02) événements élémentaires

Une projection sur le plan (100) du schéma de la figure (I1.14) est représentée sur la
figure (I1.15). Celle ¢i montre les différentes étapes suivies lors d’unc transition inter-couches

par saut de marches.

lere étape:
Pagzage d'une configuration
di¢drique vers unc

Configurabon  acsrochés

X ’

2eme étape :

Passage d'un accroché  vers
Lin diédrique sur la eounche inféreure

— N

Fig. I1-15 : Les deux étapes d'un saut de marche
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Sur cette figure, on montre I existence d’une position intermédiaire ‘accrochée © entre
I’atome B (deuxiéme couche atomigque de GaAs, ‘As’) et 'atome C (atome du substrat *As ) qui

facilite les diffusions vers les couches supérieures ou inferieures. La distance BC esl

typiquement celle du tétracdre regulier.
Le processus cst donc le suivant Iatome de Ga (symbole A ) dela troisieme couche

atomique de GaAs, occupant un site au bord d’une marche, casse la lizison numérotée 1 et
établit une liaison avec 'atome C. Dans cette position accrochée, 'atome est contraint et de ce

fait, il rompt la faison numéroteée 2 pour ctablir une liaison avec l'atome D, en devenant ud

atome (symbole @ ) de la premicre couche.

I-4- Description du modéle énergétique utilisé :

Le modéle énergétique est basé sur les interactions du premier ordre entre les atomes de
Gallium (Ga) du groupe 111 et les atomes d’Arsenic (As) du groupe V du tableau périodique des
¢léments. Pour le caleul de I'énergie totale d’un adatome dans une configuration donnée, nous

faisons I"hypothése que celle ¢i comporte deux contributions qui sent ;

v L’énergie chimique
v’ L’énergie de contrainte

1-4-1-  Calcul des énergies de ligisons (L’énergie chimique):

Da » 3
" ns le cas d’ume structure cristallographique de GaAs dy type Zinc Blend
Alators: 2Jj en e
s sont modélisés selon une forme tétraddrique hybridation Sp3 i S e, les
pPpendice ().

Ainsi en r i
etenant que les termes d’interactions entre premiers et

v = seconds voisins, e ;
liaison totale d*un adatome de Gallium ou d’Arsenic est [13] - TR

B :rl_‘-.»'rf_}a_ﬁls +mVg, o s
E-#.s :]’1"‘,,,-".‘3_:l +m'
! - _ Az m"V A
ol RA -5

(ia i

-uvr v E = -
s Ca » A Mg 4 !

e — .
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n (ou n’) représente le nombre de liaisons cation-anion (ou anion-cation) entre premiers plus

proches voisins, et m (ou m’) représente le nombre de liaisons cation-cation (ou anion-anion)

entre seconds proches voisins.

L ¢énergie dinteraction est supposée étre de I'ordre de la chaleur de formation du solide, cette

hypothése fournit une ligne de guide sur le choix du Vaa.ca, Vacas et Vagc, [38].

Sur le tableau (11.3) sont rassemblées des différentes valeurs des énergies d’interaction données

par plusieurs références.

Viagalev) | Vacas (ev) Via.as(8V) Réferences
0,1 0,1 0,7 [12][13]
0,17 0,17 0.8 [39]
0,2 0,2 I [10]
1,008 1,16 1,76 [32]

Tab. II- 3: Les différentes valenry des énergies d'interactions utilisées dans
plusienrs références.

Les énergies d'mteractions (énergie chimique) permettent la deétermination des énergies
d’activations. Dans notre simulateur, ces énergies dépendent de la configuration locale des

atomes déposes 4 travers les lermes n, n', m et m' des relations (11-4) et (11-3).

1-4-2- Calcul de I'énergie de contrainte :

Le caleul de I’énergie de I'adatome en position accrochée a été fait en utilisant le modeéle
d’interaction de champ de forces de valence (V.FF) 1l est simple et parfaitement adapté aux
matériaux de structure zine blende et diamant [40][41]. De plus, les constantes de force du

modéle ont ét¢ déterminées dans la littérature pour de nombreux semi-conducteurs [42-44).

il
1l
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ale conserve la notion de liaison chimique et les déformations des liaisons et des

ation des contraintes mécaniques. L expressi

ple [45] dans le cas d’une structure zinc blende est trés

simplifiée de Martin [42] de I'énergie de contrainte

Ce mod
angles pour la détermin on compléte du modele
VFF établie par Musgrave et To
complexe (Appendice D). La formulation
pour un adatome est cxprimée par
@:i&@f+immﬁf
i=l

i f=1

-6

-k et kg sont les constanies de forces de compression et de flexion reliées aux constanies

élastiques des matériaux.
Ar, est la variation de longueur de la ligison i avec Ar, =(r—rg).

rp est la distance entre proche VOIsi.
- NG, est'angle formé entre deux liaisons i el .

Le premier terme de ’expression (11-6) décrit la variation de la longueur de liaison entre atomes 1

et le deuxieme terme traduit la variation d'angle entre les liaisons (flexion)

En absence de toute varati 2 e
| toute vanation des longueurs de fiaisons et en ne considérant que les variation
zidé g

angulaires, exprassion (11-6) se réduit 4 -

4
b = z K, [ﬁl’?ﬂ }2
it -7

Avec
kg=1.1ev pour GaAs [42]

En posant (A8,)* = (@ .
ALY =6 -8.) ou 8 est I"an is dé
e 7 gle aprés deformation et @
! o €st I"angle a I’squilibre

égale & 109728’ Seri
9728', on peut écrire la relation (11-7) comme suit -

4
E. = Y K 6,-0,)
I f=q [I_S

avans trouve une éner

7 Y '

37 e ——



Chapitre 11 Modélisation et simulation de la croissance cristalline

I-4-3- Calcul des énergies d’activations AE :

En théorie, lors d’un déplacement d’un adatome d’un site a I'autre, la barriére d’énergie
AE (énergie d’activation) se définit comme la ditférence entre I"énergie totale de 1'état initial et

le maximum d’énergie qui est un état intermédiaire (Fig. 11-16).

e 1 . e
Potentiel Etat intermédiaire

,:'J.._..

b Etat final
- B

Fig. TI-16: Schéma illustrant le passage d 'wn adatome d 'un site vers un auire site  [46]

La hauteur de la barriére de potentiel AE est de I'ordre de I"électron volt dans le cas du GaAs.
La distance « b » entre les barriéres de potentiel successives est du méme ordre de grandeur que

celle entre les mailles cristallines qui est de quelque angstroms.

1-4-3-1- Calcul de AE dans le cas d’une configuration Diédrigue :

Dans le cas ou 'adatome est en configuration Diednque, pour les diffusions intra-couche
et les transitions diedrique-accroche, I'énergie d’activation n’est fonction que de 'énergie de
liaison de I'adatome avec ses proches voisins. Pour expliciter le principe de calcul de AE,
prenons I'exemple de la figure (IL17) qui montre la migration & droite d’un adatome de
Gallium de la troisiéme couche.

L énergie d'activation mise en jeu est alors

AE = Eq,,(Etat Tntermédiaire) — E,(Etat Initial)
AE = -[Vgaas T 2Viacal H [2Voeas T MV 6a]

AE = Vioaas + (m - 2) Voo
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Etat Initial

Eca= -[2VGeas + MVGaca]

Etat Intermédiaire

Eg,= -[‘\"G-:-.-‘ls +2Vf'ﬂ-—'33]

| Ftat Final
H—K—i—x—i—x Eca=-[2Vau.as + mVea )
K Atome du substrat [] Atome d’Arsenic

de la deuxieme couche

A\ Atome du gallium
de |2 troisiéme couche

® Atome du gallium
de la premiére couche

Fig. 1I-17 : Etapes de calcul dz 1'énergie d’activation pour une diffusion & droite
d 'un adatome de Gallium.

[-4-3-2- Calcul de AE dans le cas d’une configuration Acrochée :

Dans cette configuration, "adatome est en position contrainte et I"énergie d activation des
diffusions inter-couches correspondant & un passage d’une configuration Accrochée a une
configuration Diédrique TLa figure (I1.18) montre le cas d’une diffusion d’un adatome ce
Gallium en configuration Accrochée vers la couche inférieure.

L’énergie d’activation mise en jeu est alors :
AE = Egi(Etat Intermdédiaire) — Eg,(Etat Initial)

ﬁE = _[P:'.Fu—.-l: ¥ zVﬂu--{?ﬂ] t [EVﬂq Ax + {3 + B:I.;' 4

Fa—Ca

1< E
AE = [Voeas + (1#B)Vaugs] - Ec

Si le site (a) est vide B égale 0, si il est oceupé par un atome de Gallium alors 1a valeur de B=1.
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(a) X Etat Initial

Eci= -[2Vgaas 1 (31B)Veaas] tEc

% X

A Etat Intermédiaire

g 5 Ecs = -[Voa-ast 2V 6aGal
X
A

Etat Final
;
* X El_-'_-, = 'i_:-"!l{i'u-ﬂ.s Tl "'. ':Jd—l:_llll
X Atomzdu  suhstrat @ Atome du Gallium [] Atome d Arsenic

Fig. ll-18 : Etapes de calcul de Uénergie d'activation pour un passage d'une
configuration Accrochée a une configuration Diédrique

II- METHODRE DE MONTE CARLO POUR PROBLEME PROBABILISTE :

La manipulation des nombres aléatoires est la procédure de base de la méthode de Monte
Carlo. Pour un probléme probabiliste, 1’approche de Monte Carlo consiste & manipuler des
nombres aléatoires choisis de telle fagon qu'ils simulent le processus physique aléatoire du

probléme étudié [47][48].

Dans notre modéle de simulation, nous avons envisagé une approche probabiliste basée
sur la méthode de Monte Carlo pour la gestion de I"aspect aléatoire des événements ayant lieu
sur la surface de croissance. Le temps d’occurrence de chague événement est régi par la loi de
Poisson [11] ¢

1
t.=——DLog(z &
; ) 2(z,) 11-9
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Pour notre modéle noys avons choisi b=31, nombre nous paraissent

fon renouvelable d'un tirage qui dépasse 5*10* nombres g¢énérés (Appe

Nous avons effectué un rest sur

des nombres

i iss: istalline
Modélisation et simulation de la eroissance cn
Chapitre Il

ili salisation d’un
habilité de realisation
mbre réel aléatoire variant entre 0 et 1 et Reest la pro :
O0 =z est un no

i T _
iffusi intra- he (diffusion a droite,
urface tel que . 'adsorption, les diffusions intra-couc (
evénement en surface !

a 2
g‘a ¥

; Srieures
inférieures et vers les couches supéricures)

-aléatoires !
I1-1- Générateur des nombres pseado-aléatoire

i i nue en utilisant des
‘nération des nombres pseudo-aléatoires et uniformes est obte !
R ilisé est de forme modulaire
formules mathématiques itératives, L’algorithme le plus utilise e
Satol p e par la
tiplicative [47] [49]. Une suite pseudo-aléatoire peut étre engendrée p
muitiplica ]

recurrence suvante ;
1-10
Niip =L xN; (modulo M )

r 1 r [ Y - im o &
Ni: estle nombre aléatoire généré 4 1a i itération.

Les valeurs de L et M sont choisies de telle fagon a obtenir un maximum d'uniformité et
d’indépendance des nombres generés alors que Ny est un nombre positif impair,

Le formule (11-10) caractérise ce que 'on appelle les «méthode de cengruence multiplicatiy
de genération des nombres pseudo-aléatoires [49), U

plus M termes

e

ne telle svite se répétery clle-méme aprés ay

et sera donc périodigue. On doit

toujours s assurer que la période est supérieure
aux nombres aléatoires Necessaires i un

@ seule expérience.

Le cas le plus fréquent est M = 7* car les

caleuls arithmétiques peuvent alors étre faits (res

ion faible). b étant

10 denne alors une période de M/4 3

aisément sur un calculateur. Travaillant e numeration binaire (multiplicat

généralement au voisinage de 30 ou 40, [ ‘equation 11-

condition que L soit de forme 8xt+3, t étant un entier

suffisant pour une période
ndice E),

un échantillon des nombres générég,

aléatoires. Nous avons pris N,

pour exarminer I'uniformité
N cgale 4 5 et b égale 31
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Ainsi nous avons reparti I'intervalle [0, 1] en vingt sous intervalles, puis nous avons
comptabilisé la proportion des nombres aléatoires dans chacun des vingt sous intervalles, comme

le montre la figure (11.19)

iz

g

<,
]

)

¥

1 010"

g 10"
4

B0 10"

k2

[

®

Gl'
|

gperiiar deum nam Eres mldniolres

i

=

2

=
1

o]
[ ]
i

Fig. H-19 : Test de I'uniformite des nombres aléatoives (tirage de 3x1 0° nombres)

Sur la figure (I1.19) nous remarquons que la distribution des nombres aléatoires dans chaque
sous intervalle ne présente qu'une faible fluctuation par rapport a la moyenne qui ne dépasse pas

0,5%. Ce qui nous permet donc de considérer la génération de nombres aléatoires du modéle

utilisé comme étant uniforme,

M- LA SIMULATION :

Notre simulateur «SimGaAS2» de la croissance cristalline de quatre couches
monoatomiques GaAs/ GaAs (100) sarticule comme le montre la figure 11-20 sur trois modules

essentiels -

¢ Module d’Entree.
¢ Module de Base.
o Module de Sortie.
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Chapitre I
Illput : Module d’Entrée
(Utilisateur Simulateur )
—>
Simulation Module de Base
ut - ._——-J-———"
o Module de Sortie

(Simulateur — Utilisateur)

Fig. [1-20 : Les trois modules essentiels du simulateur

m-1- Meodule d*Enirée :

Le module d’entrée de notre simulateur est compoes¢ de deux niveaux ;

A/ Niveau physigue : ou sont introduits les paramétres physiques tels que :

¥" Latempérature T de croissance de GaAs/GaAs (100)

" Les pressions partielles des flux incidents - Pz et Pe, (ou g, et o A
v" La fréquence de vibration des atomes adsorbés v = 3x10'% g
¥ Les énergics d’interaction Via-gs, Vas-as €t Vgaas (Tab 111-1)

v" Le temps final du dépét tr (quelques secondes)

B/ Niveau géométrique: ou sont introduits orientation cristallographique initiale du

substrat, le nembre de site du substrat pour définir sa taille et le parametre de maille de GaAs.
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M

1m-2- Module de Base :

Ce module permet la gesiion événementielle de I"adsorption des atomes et molécules
provenant de la phase gazeuse, ainsi que les diffusions en surface des atomes de la phase solide

en tenant compte des énergies de diffusion qui dépend de I’environnement de "atome.

M1-2-1- Gestion des Arrivées :

[11-2-1-1- Traitement des deux calendriers des Arrivées :

Aprés que les deux calendriers du temps des Arrivées (Cal Ga et Cal As) sont établis par
la formule (11-9), nous sélectionnons le temps minimum (Tmin) et le site d’impact correspondant

T T = * g 4= =, . 4. 1% A& T . NS W, | (PR o bR B R s B
(1SC ), 0 TTNTILTILUTIL QA0S SIS Uil 1l tatuie be i A nvooy G dila wed e g, et g,

{jal.Ga)—H Tf;‘;“ﬁgﬁ T,mfﬂiﬂ » Cal As
f 150G,

Test sur les Tmins

;

Le temps minimum d’impact Tmin et
le sitc correspondant isc

lig. H-21 : Gestion des dewx calendriers d'Arrivées Cal.Ga et Cal.As

[11-2-1-2- Réactualisation du calendrier des Arrivées :

Aprés que le temps minimal (Tmin) soit sélectionne et que le site correspondant (isc) est
déterminé, nous procéderons & une remise 4 jour du calendrier des Arrivées. Le temps réactualise

sera alors donné par I"expression suivante

sy =T (G )~ Hlf_.nzj IEH
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isc : le site d'impact choisi

t(isc) : le temps réactualisé an site choisi

Tmin :de temps minimal sélectionné au site choisi

7, : nombre aléaivire uniformément réparti sur {0, 1]

A : probabilité de réalisation d'un événemeni Arrivée. Son expression est donnée par 'équalion
[I-2.

m-2-1-3- Configuration des Arrivées:

La configuration consiste & représenter 1'évolution de la couche adsorbéc aprés
I’occurrence d’un événement. Ainsi aprés la réalisation de chaque événement, il faut remettre a
jour la cunfiguration du cristal. Cette configuration est caractérisée par trois (03) matrices -

1. La matrice des occupations ’Oce”” qui décrit 1"état d"occupalion du site.

2. La matrice des liaisons qui donne le nombre de liaison libres de chacun des atomes adsorbes.
Ellc est symbolisée par la variable NLL(i, nc), i étant le site d’adsorption et nc le numéro de
couche.

3. La matrice de numéro de couche *"Numcouche™ elle représente |'altitude du site.

L’adsorption d’un stome du Gallium venant de la phase gazeuse se fais sur un site vide,
alors qu’une Arrivée d'Arsenic (As;), étant donné la nature moléculaire de |"Arsenic, le site
sclectionne pour 'adsorption de la molecule As; doit avoir un site voisin vide, en cas de
présence de deux configurations équiprobable on fait appel au générateur des nombres aléatoires
(GENERA) pour définir le site adjacent a occuper par la molécule (As;), cette procédure est

illustrée sur la figure ci-contre.

stzi e ]0,0.5] le site choisi est le voisin arriére.
sizi £ 10.5,1] le site choisi est le voisin avant.

De méme, on procédera pour désignation le site adjacent au site choisi entre le site voisin
gauche et voisin droit.

ﬁ._ 0.5
|

J'I—

st ze ]0,0.5] le site choisi est le voisin droit.

si ze ]0.5,1] le site choisi sera le voisin gauche.
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M

I1-2-2- Gestion des Hors Arrivédes :

11-2-2-1- Les Sites & Probabilités Modifiées (S.P.M)

Lorsqu’un atome est déposé sur la surface, il change les conditions de son
cnvironnement. [l bloque, par exemple, la diffusion d’un atome voisin, Ce ci nous améne i parler
des Sites a Probabilités Modifiées (SP.M). Ces SPM sont comptabilisés aprés chague

événement. Ensuite, les événements probables sont déterminés pour chacun de ces sites.

Cette procédure de recherche des S.P.M nous évite de recalculer les probabilités de transition et

e £ - 1|"'

3 Vv G T A Rt
I"ql"'lnﬂi". I‘PE 1'P'I"|'I:'1I'.'. r'nrrrig]’\.*_\ﬂd_ﬁ_ﬂf_g e 11_'.;\1_'71_.?3 q!unl no oeer of an o na o by by R SucEloa il

en cours. Ceci nous permet ainsi d’économiser le temps de calcul sans étre moins précis,

11-2-2-2- Exemple de recherche de S.P.M :

Une maniére simple d’intreduire la notion ce qu’est un Site & Probabilité Modifiée
(5.P.M) est de suivre une configuration locale dans le temps. Nous avons sur la figure (I1.22),
une configuration prise au temps & et & tiv, I’atome de Gallium du site 9 de la premiére couche
subit une diffusion & droite. 11 s’agit alors d’énumérer les sites occupés qui sont concernes

directement par cette diffusion a droite

[E_J (—b}

Fig. 11-22 : Schéma illustrant un exemple pour déterminer des sites a probabilités modifiées
Pour une diffusion droite :

(a) : Configuration locale de surface a Uinstant t, avant la diffusion

(8) : Configuration locale de surface & 'instant t,.; aprés la diffusion
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L'exemple de figure (11.22), donne les sites suivants: 2, 3, 4, 7, 11, 15 comme Sites &
Probabilités Modifiées. Ces sites ont tout enregistré une possibilité de transition de plus ou de
moins ; par exemple, une fois que I'atome du site 9 a diffusé & droite, "atome d’Arsenic de la
deuxiéme couche du site 2 ne peut plus diffuser 4 droite. Par contre I'atome de Gallium de la
troigieme couche qui occupe le site 7 peut passer en accrochée par saut de marche. Le site 7 a

donc une possibilité de plus et le site 2 unc possibilité en moins.

IM-2-2-3- Recherche des événements probables pour un site d probabilité modifiée :

Chaque événement modifié Penvironnement de 'atome en mouvement par un
changement des paramétres n et m définissant respectivement le nombre de liaisons de chague
site & probabilité modifiée avec ses premiers et seconds voisins. Ainsi, aprés chaque évenement,
nous délerminerons les énergies d’activation correspondants & chaque 5.P.M, et par li, un calcul
des nouvelles probabilités de réalisation de tous les événements possibles est effectue.

Nous donnons un exemple sur la figure (I1.23), o0 nous dénombrons les événements probables
pour "atome (A) deéposé.
Six événements sont probables dans I"exemple cité, Cette recherche se fait pour chaque site a

probabilité modifige.

06 événements probables pour U'atome A ©
1-évaporation
2-diffusion & droite
3-diffusion vers I"avant
4-diffusion vers I’arriére
S-passage Dié-Acer3
6-passage Dié-Accrd

Fig. [1-23 : Evénements probables pour l'atome 4.
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1i-2-3- Synthése de déroulement de la croissance :

L’évolution de la configuration de la couche épitaxiée se [ail par les événements d’'une
maniére atomique. De ce fait, les mouvements en surface sont une suite d’événements
élémentaires o il n'y a pas de mouvement collectif. Nous pouvons décrire le processus dune
maniére succincte. A chaque événement, il y a reconfiguration de la surface. Donc de nouvelles

positions atomiques sont déterminées par un nouveau calcul de I’énergie minimale.

Ainsi nous pouvons résumer un cycle de Monte Carlo, qui est un enchainement des differents

événements, par les étapes suivantes :

1- Le premier événement produit dans la simulation est le dépot d’un atome de Gallium sur le

substrat stabilisé Arsenic. Cet atome est positionné dans un site du réseau parfait.

2- Une nouvelle configuration locale est produite.,

3- Un nouvean temps d’occurrence est calculé relatif aux  événements « Hors Arrmivée »

possibles . diffusions, évaporation, passage en accroché, Clest I'événement de temps
minimum qui est retenu.

4- Tous le " il
Tous les temps minimums caleulés ponr chaque atome adsorbé seront classés sur e calendrier

des evénements «Hors Arrivics:.

5L éve
L’événement le plus probable en surface sera I’événemeny correspondant au t
! , ? au temps
mimmal (Tmin) sur "ensemble des adatumes de toute la surface
6- Lo ; : X
ctape finale se fait par comparaison du temps minimal (Ttnin) avec le temps  d’Arrivée
prochaine (Tmin pro).

1= T & - H t I = g L4
ATV o I,

- Si Tmin => Tmj -
min I'min pro, alors le prochain ¢vénement sera un gvénement « Arrivée »

Ce cycle est répété 2 I’ :
: L repete a 'occurrence de chaque événement

- ——
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I1-3- Module de Sortie :
Les résultats de notre simulareur « SimGaAs2 » sont présentés, selon le bemin: sous forme :

e Représentation Numeérique

e Représentation Statistique

e Représentation Morphologique

111-3-1- Représentation numérique :
1a forme numérique représente les résultats de la croissance, sous forme :

o D’un fichier de réenltate duénementicle rni précente tong lee dudnamants avant lien cor ba
surface en précisant le numéro d’ordre, le type d’événement et son site d’impact. Ces
résultats sont affichés dans un tableau de quatre colonnes

1- La colonne « clich »(Cliché) : affiche le numéro d’ordre de I’événement qui est realisé,
¢’est un paramétre qui comptabilise lc nombre d’événements réalisés.

2- La colonne « Tew»: cest le temps d’occurrence d’un événement ou le moment de
réalisation de |'événement en cours.

3- La colonne « Evenm » « Evénement » : affiche le type d’éveénement réalisé. A chaque
type d’événement est affectée une valeur, (voir I'appendice B).

4- La colonne « Sc »(Site Choisi » ; cette colonne affiche le site d’occurrence de
I'eveénement qui est reaiise.

e Une sortie pour le taux de couverture : cette sortie est matérialisée par un tableau qui
affichera le nombre d’atomes de Gallium et d”Arsenic adsorbés en surface et le taux de
couverture en pourcentage a chaque instant de croissance.

I11-3-2- Représentation Statistique :

Cette représentation consiste 4 tracer la vanation des proportions des types d cvenements

en fonction du temps. Cette sortic s¢ résume par le trace des histogrammes.
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111-3-3- Représentation Morphologigue :

Ce type de résultat nous 2 permis de visualiser parfaitement la croissance In-Situ des
quatre couches atomiques. Un exemple de présentation bidimensionnelle de cette morphologie

est illustrée par les figures (I11-31) et (II1-32) du chapitre I11.

IV- STRUCTURE GENERALE DU PROGRAMME SIMGaAs2 :

SIMGaAs2 est constitué d’un programme principal et de plusieurs sous-programmes.
Chacun de ces derniers s’occupe d’une lache bien spécifique. Sa structure est illustrée par la

(Fig. 11-24).

v

CONFIGURATION 5PM J PM

Energies

Fig. II-24 :Diagramme illustrant les différentes communications entre les sous
programmes et le programme principal,

PP ; Programme Principal.

GENERA ' scus programme de générateur des nombres aléatoires,
CONFIGURATION : sous programme décrivant la configuration de la croissance.
SPM : sous programmes pour le caleul des Sites & Probabilités Modifides.

PM : sous programme pour la recherche des Probabilités Modifides.

Energie : sous pregramme pour le caleul des Energies.
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IV-1- Programme principal :
Le programme principal est un programme permettant :
- Lalecture des données.

- L’allocation et désallocation de la mémoire, vu le nombre trés important des martrices
utilisées.

- La détermination de deux calendriers du temps, un pour le Gallium (Ga) et 'autre pour
I"Arsenic (As).

- Le calcul du mimimum des temps des deux calendriers,

- La réacualisation du calendrier pour le site d’impact.

- il assure la commumication enire les differenis SOUS-programimes pour un bon

déroulement de Ia croissance

IV-2- Catégories de Sous Programmes :

-

- INITIAL . cpp : ce sous programme permet la mémorisation de la structure initiale
de la surface du substrat, la détermination du voisinage de chaque site. Pour conserver les
propriétés du eristal infini, les conditions aux limites périodiques de la surface sont aussi

appliquées.

e

» GENERA. cpp: est un programme de génération des nombres aléatoires

uniformément répartis sur I'intervalle [0,1]

F CONFIGURATION : C'est un ensemble de 48 sous programmes, qui sont

désignés dans le guide de 'utilisateur par les noms suivants |

Confighvenl .cpp, Confighven2 .cpp, ..., ConfigEvendS.cpp

Ces sous programmes permettent de reconfigurer la surface de la couche de dépdt apres

I'occurrence de chaque événement.

- SPM : C’est un groupe de 48 sous programmes désignés dans le guide de

I'utilisateur par leg noms :
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SPMEven! .cpp, SPMEven2 .cpp, ...,.SPMFEven48.cpp

permettant la recherche des sites a probabilités modiliées lorsgu’un événement aura lieu.

¥  PM: Chaque type d’occupation des sites 4 probabilités modifiées posséde un sous
programme de PM désignés dans le guide de l'utilisateur par les noms
PMDeidrigueGa.cpp [ PMDeidriqueAs.cpp,
PMAccrochéGal.cpp ..., PMAccrachéGad.cpp,
FPMAccrochéAsl.cpp ..., PMAccrachéAs4.cpp.

Ces sous programmes permettant de recalculer les nouvelles probabilités des sites

complabilisés par le programme SPM.

= Energie : C'est un ensemble de sous programme qui calculent les énergies relatives

a chaque événement.

V- ORGANIGRAMME GENERAL DE SIMGaAs2

e deéroulement de la croissancc homoepitaxiale de quatre couches atomiques de

GaAs/GaAs (100) suit généralement I’organigramme de la (Fig. 11-25).
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Chapitre [1

e . B e e e e et
Lecture des données
= Physiques
- geometriques .

v

Définition par tirage aléatoire par
des (02) calendriers des temps
d" Arrivées des Atomes incidents
pour tous les sites du substrat.

Determmation du site d impact (isc)
Et le temps correspondant ( Tmin).

Reactulisation du calendrier

nemr e eita -"1’;71\!1.-:1.5-_-1_- fice)

v

Identification de “instant( Tminpro)
Pourl’arrivée prochaine.

v
NON i Oul
-

= Exécution de I"evénement et
op reconfiguration du surface.

v

Détermination des SPM
assoacies al’événement,

v

Determination des instants
des évenements les plus
probables pour chaque SPM.

N

Mise au point d’un calendrier
des événements “HorsArriveet
pour tous les sites du substrat.

t

Fig. II-25 : Organigramme de SimGas?2. ¥

Choix de I'instant minimal
TEmin définissant 1'événement
« Hors Armivées ».

out

TEmin <Tminpro

| NON
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Chapitre 111 Fésultats et Discussions

INTRODUCTION

Dans ce dernier chapitre, nous présentons les résultats obtenus par la mise en oeuvre de
notre modeéle de simulation de la croissance cristalline de quatre couches moncatomiques de
GaAs sur une surface GaAs (100).

MNous presenterons les paramétres caractérisant le phénoméne de diffusion intra-couche
et inter-couche des adatomes de Gallium tels que la longueur moyenne de difTusion (Lnoy) et le
coefficient de diffusion (D) des adatomes de Gallium.

Nous illustrerons aussi P'influence de la température de croissance et de la pression des
flux incidents sur I'évelution du taux de couverture de la surface, la rugosité de la surface, la

densité de marches en surface et le comportement de Mintensité RHEED lare de 1a ernissance

I- CONDITIONS ET PARAMETRES DE LA SIMULATION :

Parmi |es exigences auxquelles doit répondre notre simulation, il en est des conditions

(ue nous résumons ainsi;

- La surface de croissance des conches de GaAs (100) © est une surface plane et stabilisée

Arscnic

- La distinction entre les deux types d’atomes, représentant les atomes d’Arsemc (As) et

ceux du Gallium (Ga), se it dans notre simulateur, par le numéro de la couche sur laguelle
ils s"adsorbent. Comme nous partons d’une surface terminée Arsenic, I'armivée des atomes
de Gallium {Ga) se fera sur les couches impaires (numérotées 1 ou 3) et celle de I’ Arsenic

(As) sur les couches paires (numérotées 2 ou 4).

- La température T; du substrat : est choisi dans la gamme [530°C - 620°C] o d’unc part

expérimentalement 1'adsorption des molécules d’Arsenic (As;) est dissociative (dissociation
de la molécules As; et chimisorption de ses radicaux dés son adsorption sur la surface) et

d’autre part I’évaporation du Gallium est négligeable [50-51].

- La fréquence v, : de vibration des atomes adsorbés intervenant dans la relation d” Arrhenius

R=v, exp(——)

est prise égale 4 3.10""Hz [51-52].
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- Les énergies d'interaction entre les atomes premiers et seconds voisins Viaas Viacs

de Gallium et Vasga , Vasas de I"Arsenic sont rassemblées sur le tableau (IT1.1).

Encrgie d’interaction Valeurs (ev) Reéférences ]
Vst 0.16 [53]
Visas 0.2 [53]

| Viaas 1.7 [54][55]

Tab. [II-1 : Les différentes énergies d’interaction entre lArsenic et le Gallium utilisées
dans notre simulatenr « SimGads2 ».

Nous avons évalué 'énergie de contrainte F de I'atome en configuration Accrochée a travers le

modéle V.F.F. Nous avons trouvé une éncrgic d’environ Ec= 1.5 ev,

- Llintensité du flux Iy des atomes (ou molécules), provenant de la phase gazeuse donné par
la relation suivante :
Pe

Jy =35x%10%
M. Tp

111-1

X est l'espéce adsorbée Gallium ou Arsenic

My est la masse molaire de I'espéce adsorbée (en gramme)
I estla température du gaz incident (en degré Kelvin)
Pr estla pression du gaz incident (en Torr)

est introduite dans notre simulateur, sous forme d’un paramétre o, :

D‘.x - JK‘GK IH-2
ou

Oy est la surface d'un site d'impact de l'espéce adsorbée ‘X' (exprimée en centimétre carré)

- Ladurée de la croissance tyest de Iordre de Ja seconde.

- La dimension de la surface du substrat simulée est {30 % 30) sites.

L
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e ey

I1- MINIMISATION DES FLUCTUATIONS STATISTIQUES ASSOCIEE A LA
SIMULATION DE MONTE CARLO :

L’évolution temporelle du taux de couverture 8(t) de la premiére couche de Gallium
tracée pour Liois séries ou chemins différents de nombres aléatoires correspondant a N=5, N=11
et N=21, est représentée sur la figure (1I1.1a) dans le cas d’un substrat de dimension (10x 10}
sites

Sur cetle figure, on voit clairement 'importante fluctuation des courbes 3(t) par rapport 4

leur moyenne. Les fluctuations desordonnées caractérisent la dispersion des valeurs du taux de

crwverture S antonr dime valene movanna G (1) ot cont colonlées nor le farmabiome Oz
[ T Eeiy b I ke

I’écart quadratique moyen o [56]
K|
c=1—,l Q.8 -8, 0" -3
4=

ot

8. est le taux de couverture suivant fi chemin aléatoire |

B oy €81 da moyenne de couverture effectuce sur lrois chemins aleatoires

En répétant la méme expérience de simulation sur des dimensions de plus en plus €levees
(Fig. 1TI-1), le taux de fluctuation (Tab. HI-2) diminue de 1,4% dans le cas d’un substrat de
dimension (10x 10} & 0,75% pour un substrat de (30 x 30) sites qui représente, selon certains
auteurs [31] ¢t les travaux de A.Madhukar et al [11], la taille minimale de I'échantillon simule
entrainant la convergence des résultats avec ceux obtenus expérimentalement. Afin que les
résultats saient convergents dans un temps de calecul raisonnable sur PC, nous avons choisi pour

toutes nos experiences de simulation une taille de (30 = 30) sites

Taille de substrat Ecart quadratique moyen o
10x 10 sites 1.4%
15=15 sites 1,01%
| W =20 sites 0 84%
30 %30 sites 0. 75%

Tab, [11-2 : Les fluctuations statistiques pour différentes tailles de substrat

|
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Chapitre 11
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Fig. HI-1 : Evolution du iaux de couverture pour 1=530°C et un rapport de flux AvGa = 9
Le taux de couveriure est tracé pour trois chemins aléatoires différents
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Chapitre ITI

m- ETUDE DE L’EVOLUTION DE LA COUVERTURE :

mi-1- Mécanisme de croissance .

le cas d’un mécanisme de croissance multico

Dans
d’une surface a é1¢ formule théoriquement par Kaschiev [57]:
Bty = [1 ~g’
L

7

m est un entier égal a I ou 3
g est le taux de germination (cm's’ .
p est le nombre de sites par umité de surface du subsirat (cm )

v, est la vitesse radiale de la croissance (cm's)

uches, le taux de couveriure 0(1)

H1-4

111-5

La figure (111.2) donne une représentation graphique de 8(1) dans les deux cas m =1 et m =3

m=1
- a
[ i . o
= : : < :
H : ' 2 |
1 i !
fu i e _— % |
: 1 : i % !
L8 l: ] o :
I I fﬂ} a i
s |1 |I l :
= i : , |
I 1 :
:-"" i L] I
=i i i w !
e 1 | * I
= ] I = 1
1 e !
< : | = '
i i !
i 1 i
1 : :
i |
—_ a
N b
temps 5

Fig. 111-2 : I'évoluy ‘ort

j jc,r SR !'évolution théorique du taux de converture Pourm=1 e
va) - faux de couveriure pour m—| - )
(B) = Tawe de conversure potr m—3

m=3
: :
T RS
c) :
o
o (b)
L |
|I y
-
== i B
temps

Im=3 en fonction de femps
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En comparant I'allure de ces courbes avec celles obtenues par notre simulateur (Fig. 111-
3), confirmée par les travaux de A Madhukar et al [58] sur la croissance dé GaAs basé sur le
modeéle CDRI (Configuration Dependent Reactive Incorporation)(Fig, 111-4), nous constatons
que I’évolution de la premiére couche suit la loi donnée par la relation I11-4 avec (m=1), et m

égale 3 pour les couches supérieures (la 2, 3™, ... . 16™ couche) de GaAs (100).

L
e
b= |
ey
L
@
o=
=
o
o
=]
=
=
= |
&
-
) 1
DD{FE:B: T T T T T T T T ¥ T 1 T T L}
o 2 4 B & in 17 14 16
tempsi(s)

Fig, HlI-3 ; Taux de couveriure des couches de Ga et d'Ax en fonction du temps a
I'=370°C et pour un rapport de flux As'Ga 20

Taux de recouvrement

4
temp s {unite de Ty, )

Fig. Ili-4 les taux de recouvrements des couches de Ga et d'As en fonction du temps exprimé en
uniié de tyy Les chiffres impairs correspondent auxx couches de Ga ef chiffres pairs aux couches
d'As (d'apres [38]). Modele CDRI Ri=0(i=123.4)
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e e —

L’interprétation de ce résultat revient au fait que les deux premiéres couches atomiques

(Fig, ITI-2a) présentent un taux de couverture qui passe par trois phases

- Une phase de croissance linéaire progressive (I): qui correspond av début de la

crolssance, avec une vitesse de recouvrement constante

- Une phase curviligne (I1): qui représente la phase de transition entre le régime de

recouvrement progressif et uniforme et le régime stationnaire (phase finale 111)

Par contre, I'évolution de [a troisitme couche atomique et la quatriéme couche passent

par cing phases de croissance (Fig. 111-2b):

- 17" Phase de croissance (o-a): elle correspond au début de I’évolution de la premiére et
deuxiéme couchc atomique de GaAs et I'absence de configurations favorables a I’adsorption
des molécules d’Arsenic (As;) de la troisiéme couche. Soulignons essentiellement que dans
notre calcul, "adsorption de I’ Arsenic ne se fait que si au moins trois atomes de Gallium lui

sont accessibles.

- 2" Phase de croissance (a-b): elle correspond a I'apparition dcs premiéres configurations
favorables aux atomes des troisiéme el guatriéme couches. Les diffusions inter-couches

entraine une évolution lente de ces couvertures.

- 377 Phase (b-c): elle correspond a une évolution uniforme des troisiéme et quatriéme

couches

- 47 Phase (c-d) : c’est la phase de transition de I'érar d’évolution uniforme de la

couverture vers un &tat stationnaire,

- 5™ Phase 5 (d-e): c’est 1'état final de la croissance de la couche étudide (phase
stationnaire). Dans cc demnier cas, les deux types de diffusions intra el inter-couches sont trés
rares

Ainsi. ce mécanisme de croissance correspond 4 un mode de croissance 2D. De plus, la
couverture des couches en Gallium est suivie de pres par celle des couches d’Arsenic indiquant
ainsi les conditions d’une croissance riche en Arsenic, Un résultat similaire (Fig. 11-5) a éé

obtenu plus tard par N. Fazouan[59]pour le méme systéme de croissance avec R;=R;~0.

e e e e
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'y
PR3
J

Recouvrement de la surface [%]

temps (u.a)
Fig. III-5 : Le laux de couverture des couches de Ga et d'4As en foniction du temps
(d aprés 39]). Modéle CDRI (R,=R:=0)

D'autre part, en comparant les courbes représentant 'évolution temporelle du taux de
couverture #(/) dans la premigre version du simulateur [34 ] limité & deux couches atomiques
GaAs/GaAs (100) (Fig. ITI-6) avec cette derniére version correspondant a la croissance ds quatre
couches atomiques GaAs/GaAs (100), nous remarquons que la troisiéme couche atomique peut
activer Pévolution de la premiére couche a travers les diffusions inter-couches qui renforcent
Pintensité du flux incident arrivant sur la premiére couche. De méme, la quatriéme couche peut
servir de source d’atomes pour la deuxiéme couche a travers les configurations acerochdes qui

favorisent les diffusions inter-couches.
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temps(s)
tig II-6 : Je taux de couverture obtenu dans la premiére version de logiciel
pour T=570G°C el un rapport de flux As' Ga=20

m
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1M-2- Effet de la température sur I'évolution des couvertures : -

L'influence de la température sur le taux de couverture est illustrée par la figure(IIL7),

pour un rapport de flux As/Ga égale 4 9 (g, =15") et pour trois températures de croissance

différentes 530°C, 580°C et 620°C.
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Fig. HI-7 : Tawx de converture obtenu pour différentes valeurs de temperatures ef un

rapport de flux As'Ga=9
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Nous remarquons que Pévolution du taux de couverture de la premiére couche
moléculaire (Ga et As) en fonction du temps de croissance pe varie que légérement. Nous
constatons, également, que le mode d’évolution de Ia Couverture n'a pas subi un changement
avec Pinfluence de la température.

Quant a la deuxiéme couche mokculaire (Ga et As), nous notons que la vitesse de
recouvrement (phase linéaire) est plus rapide 4 une température égale & 620°C qu’a celle de
330°C. De méme, le taux de couverture ep fin de manipulation (phase stationnaire) est plus
€levé dans le cas de Ia tempeérature 620°C que celui correspondant & ung température de 530°C.
Cette élévation est due au taux eélevé des diffusions (inter-couches) des couches supéricures vers

les couches inférieures (Fig. I1I-8).

350 D diff-inter(3_1)Ga
g SUG*; B diff-inter(4_2)As
£ 88 050, ®
8§58 |
=35 200-
= ?E
238 150
T
E 2 8 100/
50 4 o
0. ey |
580 620
Température{°C)
80- O diff-intar(1-3)Ga
70 B diff-Inter{2-4)As (b)
3
588
5w o
o § o
L =
EE3
]
530 580
Température(*C)

Fig I1I-8 :Effet de la température sur les diffusions inter-couches pour le Gallium et | Arsenic
(a): Les diffusions des couches supérieures vers les couches inférieures
(h): Les diffusions des couches inférieures vers les couches SUpérienres
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I11-3- Effet de intensité des flux incidents sur I’évolution des couvertures :

Ce paragraphe traite I"influcnce de intensité du flux de Gallium et d’ Arsenic sur le taux

de couverture des quatre monocouches atomiques de GaAs.

Sur la figure (II1.9), nous avons représenté a une température de 530°C, I’évolution du
taux de couverture en fonction du temps pour différentes intensités de flux. Le rapport de flux

choisi dans ces expériences simulées est égal a 1.
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Fig. JTI-9 : Tawx de couverture a une température T=530°C obtenu pour différentes intensités des
flux :

fa): Joa=5 1 0" atomelen? s correspondent € o, = tos
(b): Jou= 5107 atome/cm’.s correspondent d Gy =15
(e Joa=2, 5.10°"°  atome’cm’.s correspondent a o, = 0. 557

—
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Pour des flux de Gallium et d”Arsenic élevés, soit agy = 108" et s, =105 (Fig 111-9
a) nous constalons que les trois phases de croissance ont €té reproduites aprés un temps de

croissance égale a 1,5 secondes

Pour des flux moins élevés (Fig. 111-9 b), la phase stationnaire relative a la quatriéme

couche n’est atteinte qu’aprés un temps de 9 secondes, alors qu’avec un flux faible o, = 0,55
et aag =038 (Fig TI1-9¢), Iévolution des couvertures des 4 couches est lente et le temps

correspondant 4 la phase stationnaire dépasse 16s.

o | | 3 |

Flux ¢leve Flux moyen Flux faible

Premiére couche ) _ _ V= 307 Vo= 270

(Ga) V= 3071 atome’s = ciformesy IS arome:'s
deuxiéme couche |

{!ﬁuﬂ "I."rgl-'| =(} 5 1".J'Tj,.-[={:l 52 V:.-'| = 48
troisiéme couche

(Ga) V=035 V31=0.33 | Vi1=0.31
quatriéme couche

{As) Va=0.26 Vi1=026 V=027

Lab.11i-3 ; Vitesses de croissance durant 'évolution uniforme el progressive de la converture des
chacunes de couches pour différentes valeurs du flux et pour une température de croissance
=330°C
s ar -1
Flux éleve correspond (tg, = 0ag=105")
: , ) _ R
Flux moyen correspond ( a;, =a, =15)

Flux faible correspond (g, =0, =05 51

Sur le tableau (I11.3), on voit bien que les vitesses de I'évolution de la phase linaire
progressive diminuent considérablement quand l'intensité du flux incident devient faible. Par

i ; W n ;
contre les vitesses relatives Vg = E—: de chacune des couches (i=1,2.3.4) calculées par rapport
1

a la premiere couche sont presque indépendantes de Uintensité du flux incident. Nous en
concluons que Dintensité du flux incident peut accélérer ou ralentir I'évolution globale de la

croissance, mais n'affecte pas la vitesse de croissance d’une couche par rapport 4 une autre.
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IV- ETUDE DE LA DIFFUSION-DES ADATOMES DE GALLIUM AU COURS DE
LA CROISSANCE GaAs/ GaAs (100) :

1V-1- Calcul de la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium :

Un adatome peut effectuer plusieurs sauts, inter-couches et intra-couche de longueur de
diffusions |, avant son incorporation. La longueur de sa Lrajecloire sera définie 4 la fin de son

parcours par la relation suivante :
L=>1 I11-6
!

n est le nombre toal de sauis de 'adatome depuis son adsorpiion jusqu 'a son incorporation.
I est la longuear du [ saut de D'adatome.

Le schéma de la figure (111.10) monire un exemple de calcul de la longueur de diffusion
¢’un adatome de Gallium, passant du site d’adsorption (i) de la troisiéme couche atomigque
(symbole A de ’adatome) vers le site vacant (j) de la premiére couche atomique (symbale

O de P'adatome).

La longueur d’un saut intra-couche 51 ou 52 est égale 4 :%

-+

J3a

e Lalongueur d’'un saut inter-couche 83 est égale a
£

5 A : . da
La longueur d’un saut inter-couche 54 est égale a g

L]
a représents le parametre de maille du GaAs qui vaut 5,65A [60]
. % o H\E £
La longueur de diffusion de cet adatome est donc donnée par . L - E_f_ + 5 5
T

Fig HI-10 : Schéma montrant un exemple de trajet d'un adatome de Gallium
passant du site (i) de la mroisiéme couche vers le site (j)de la premiére couche
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ﬁ,

Comme les trajets des adatomes qui subissent des diffusions lors de la croissance sont différents,

alors le formalisme statistique pour le calcul de la longneur moyenne de diffusion est:

1E-7

avec
N est le nombre d'adatomes de Gallinm avant effectuer des diffusions
i estle muméro de adatome  suivie dans ses diffusions

Ly la longuenr totale de diffusion effectué par 'adatome i

La longueur moyenne de diffusion peut étre exprimée soit en centimétre (systéme inte.uaional

C.G.5), soit en ‘l.o” (systéme utilisé) qui vaut -».?E dans lc cas de la croissance GaAs/GaAs
(100).

1v-2- L’évolution de la longueur moyenne de diffusion du Gallium au cours
de la croissance :

[L’evclution temporelle de la longueur moyenne de diffusion (Ly,,) des adatomes de
Gallium au cours de la croissance multicouches GaAs/GaAs (100) a été déja décrite par certains
auteurs tels que A, Madhukar et al [36] ainsi que N.V. Peskov [53]. Ces derniers ont donné une

representation oscillante de cette grandeur (L) en fonction du temps (Fig. IT1-11).

L {l.)
10
5
5
ﬂ T T 1] T L§ T T Y -3 T ] T T ™n T ¥ T r
2 4 6 8 10 12 14 16 20

temps (s)

Fig. I-11 : La longuenr de diffusion des adatomes de Gallium en fonction de temps de
croissance (d'aprés [53)]).
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Dans notre simulation de la croissance des quatre couches atomiques de GaAs/GaAs (100), la

variation de Ly, en fonction du temps de croissance est représenté sur la figure (IT1.12)

L‘nlé_.l"c :'

temps(s)

Fig. IIl-12 ; Varation de la longueur moyenne de diffusion I, des adatomes de Ga
en fonction du temps pour 1=600°C et un rapport de flux AsGa=2 ( Oga =15, tag=25")

Nous remarquons qu’au début de la croissance et au voisinage de t=0,2 s, la longueur

moyenne Ly de diffusion des adatomes de Gallium est maximale de ordre de 15 le

(6 107 cm) | et puis elle commence & diminuer progressivement avec le temps jusqu’a atteindre

un minimum qui est de lordre de 41.¢ (1,6 !E"?cm} at=Il s

Nous interprétons ce résultat par le fait qu'an début de la croissance, les premiers

adatomes de Gallium adsorbés de la premiére couche peuvent diffuser sur toute la surface du

substrat d’on la valeur élevée de Loy La forte diminution de la longueur moyenne de diffusion

au voisinage de t=1 s est due a 'adsorption des molécules d’ Arsenic (As;) sur les adatomes de

Gallium de la premiére couche, Rappelons que chaque arrivée de As; entraine I'incorporation

d’au moins de trois adatomes adjacents de Gallium et par suite une diminution du nombre de

diffusion intra-couche des adatomes de Gallium au niveau de la premiére couche (Fig. T11-

13)
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Fig. HI-13 : Variation du nombre d'événement de diffusion pour chague couche de
Gallium en fonction de temps pour 1=600°C et un rapport de flix As/Ga=2

I : est le numéro de la premiére conche atomique de Gads (100.)

3 est Ie numéro de la troisiéme conche atomique de Gads (100.)

Ensuite la courbe remonte jusqu'a un deuxiéme maximum (L., de Uordre de 9 1.} qui
est atteint a t =2 s. A partir de cet instant, une deuxiéme rediminution de la longueur moyenne
Ly, de diffusion de Galhum. De méme, au cours de la formation de la troisiéme couche
atomique de GaAs (100) duramt Uintervalle de temps 1 s< t <2 s, le nombre de diffusions
atorigues de Gallium de la troisiéme couche dominent les événements en surface (Figlll-13).
[’adsorption des atomes de la quatriéme couche atomique de GaAs (100) et I'évolution de ceite
derniére couverture ralentirons les diffusions intra-couches des adatomes de Gallium, d’oi la

faible valeur de la longueur moyenne de diffusion 4 la fin de la croissance.

IV-3- 1’effet de la température sur la longueur moyenne de diffusion :

La figure (I11.14) represente la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium

en fonction du temps de croissance pour un rapport de flux As/Ga égal & 20 (ag,=1s" et

Cpg =20s") et deux températures de croissance qui sont 580°C et 620°C
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Fag. Ill-14 : La longuenr moyenne de diffusion des adatomes de Gallium en fonction de temps
pour un rapport de flux As'Ga=20 et deux températures 380°C et 620°

On voil clairerment que 'allure générale des courbes de cette figure, ainsi que la perode
des oscillations et les positions des maxima et minima de la longueur moyenne de diffusion des
adatomes de Gallium ne sont pas affcerés par la variation de température, Seule les valeurs des
pics se trouvent plus élevées & la température 620 °C qu’a S80°C. Ce resultat est en accord

avec les travaux de Nagata et Tanaka [61].

D autre part, pour généraliser le résultat sur une gamme de température de [330°C
620°C] et un rapport de flux F As/Ga fixer & 9, nous avons calculé la longueur moyenne de
diffusion des adatomes de Gallium pour un temps de croissance de 3 secondes qui correspond

au deuxiéme minimum et nous I"avons représenté sur la figure (I11.15).

T0
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o : 12 .
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Fig. II-15: Ia variation de la longueur mayenne de diffusion des adatomes de Gallium obrenu
par notre simulateur(LsimGads2) comparer au résultal de simulation de N. V. Peskov (1. peskov)

Nous remarquons sur la figure (I11.15), une évolution progressive de . moy en fonction
dec la température. Ce résultats cst similaire 4 celui  trouver par Peskov [53] Sur le plan
qualitatif, la longueur de difTusion des adatomes de Gallium dans la gamme de température

[530°C — 620°C] varie de 3.3 1.¢ (1,3 107 cm ) a 11 Le (4.4 107 cm).

V- ETUDE DU COEFFICIENT DE DIFFUSION DES ADATOMES DE
GALLIUM :

v-1- Calcul du coefficient de diffusion des adatomes de Gallium :

Un atome de Gallium provenant de lz phase gazeuse adsorbé en un site quelconque peut
effectuer plusieurs diffusions intra-couches et inter-couche. Dans notre simulateur, les atomes de
Gallium subissent un suivies des lewrs adsorptions jusqu'a leur incorporation. Ainsi, pour chaque
adatome de Gallium (i) en surface, on déterminera le temps t; et le longueur de diffusion 1;. Le
coefficient de diffusion qui représente I'aire balayée par 'adatome par unité de temps est donne

par la relation [53] [62] ¢

D = 111-8
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ﬁ

ol <1? > est le parcours L‘l_uadranq_ue muyen calculé comme suit :

Z'“

<= HI1-9
N

N est le nombre d’adatomes de Gallium ayant réalisés des diffusions mtra-couche ou inter-
couches avant incorporation
|, est la longueur de diffusion de adatome i calculée par la formule I11-6
1 esl le temps moyen de diffusion définie comme suit

™

2T

S ] e

T=- II1-10
N

o T, estle temps diffusion de I"adatome i réalisant le parcours |

v-2- L’évolution du coefficient de diffusion du Gallium au cours de la
croissance !

La figure (111.16) montre |"évolution lemporelle du coefficient de diffusion des adatomes

de Gallium pour une température de 600°C et un rapport de flux As/Ga egald 2.

' 1 . i T B T —
4] 1 2 3 4

temps(s)

Fig 11I-16 : Variation du coefficient de diffusion De, des adatomes de Ga en fonction du
femps potr | =000°C el un rapport de flux As Ga=2 {agy =1 5 L oga =241

!

P m——————————T L S e S e e R T S e R . et L S
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On remarque que le coefficient de diffusion des adatomes de Gallium est maximal au
début de la croissance soit pour 0 <t < 0.2s. Ceci correspond sur la figure (IIL17) aux premiers
instants de D’évolution de la premiére couche atomique de Gallium sur une surface lisse du
substrat. Ainsi les adatomes diffusent librement sur toute la surface avant la formation des
configurations adéquates (trois Gallium adjacents au minimum) nécessaire pow adsorption de

1" Arsenic formant la couche suivante,

Au fur et a mesure, que les adatomes de Gallium sont adsorbés sur le substrat, les
molécules d’Arsenic s’y fixent et couvrent le Gallium de la premiére couche en entrainant la
diminution de la diffusion et le minimum est atleinl juste avant le commencement de la troisieme
cotiche arnmifque soit quand ie substrat est couvert de 02% de Gailium de ia nremiere couche et

42%d’ Arsenic de la deuxiéme couche (Fig, 111- 17},

codverture

d e

Tauzi

temps(s)

Fig, L11-17 ; Tawx de couverture pour une lempéraiure de 600°C ef rapport de flux As/Ga égal 2

La réaugmentation du coefficient de diffusion des adatomes dans I'intervalle de temps
Is< t<2s est justifiée par le début de I"évolution de la couche atomique de Gallium numero 3.
Le deuxiéme maximum est atteint au voisinage de t=2s. Une rediminution de Dy, 4 partir de
t > 25 qui est due a I'adsorption des molécules de la quatriéme couche atomique en nombre

suffisant entrainant Pincorporation du Gallium de la couche inférieure,

13



Chapitre 111 Résultats et Discussions
M

Ce résultat esl en accord avec les travaux de N.V. Peskov qui a étudié le méme systéme de
croissance (GaAs/GaAs (100). Tl a montré que le coeflicient de diffusion fluctue dans le temps

comme le montre la figure (1IL18).

D[ (1.c)* fms |

0 r 1 ¥ 1 | ¥ I | L] ] | 1 ] L] | | L] ] | L] L
10 2 4 [ 8 10 12 14 TEPE {3

Fig. II-18 : La variation dn coefficient de_diffusion des adaiomes de Gallinm en Jfonction de

femps de croissance (d'aprés [33]).

v-3- L'effet de la température sur le coefficient de diffusion des adatomes
du Gallium :

La figure {111,19) montre Iévolution du coefficient de diffusion en [onction de la
température prise dans la gamme [530°C - 620°C], pour un temps de croissance égal 3 seconds

etun rapport de flux  As/Ga etant fixca 9

o5 ;
« [, (SimGaAs2]
= = D (Peskov) =
E
& :1_':_ 16 - a
H o
2~
E = 12:= -
SE pin o
= E =
o
= w g u]
e & -
53 =R
2 E o
5 o
L o O " "
L]
v T T T y T ¥ T
&0 580 EBOD Gzl

Température ("C)

Fiw., [H1-19 . la variation du coefficient de diffusion des adatomes de Galliwm dans la gamme
de température [330°0 - 620°C]
Do (SimGeads2) : résultar obtenu par notre sindatenr (SimCrads2)
Dy (Peskov)  : résultat de simulation de N, V. Peskov [33]
—— e e i e
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Sur cette figure, nous constatons clairement la tendance similaire des deux courbes qui suivent
laloi d’Arrhenius donnée par la relation -

—Eqa
D =Dge XTs [I-11

Dy est une constante, T, est la fempérature du substrat (en Kelvin) et F, est une énergie

d activation relative & P'événement de diffusion.

Pour déterminer la valeur de 3y a travers notre simulateur, nous avons représente sur la
figure (I1120) la variation du logarithme népérien du coefficient de diffusion des adatomes de

Saliwn en function de inverse de la tempeérature du substrat,

-280
i |
L

260

-:IHI.E"'I

Ln (Gg)

=270

215

-]
20,01

B T

T T
1.24 126

b e, (N | T T T T T T T T
110 1,12 1,14 1,18 1.8 1,20

10°T (°K)

122
Fig. III-20: Diagramme d'Arrhenins de In (Do) en fonction de 1/T

La courbe est une droite d’ordonnée i Iorigine (In Dy ) et de pente (-E./K) commne le montre

le développement de PPéquation (IT1-11) :

InD =1nDg —%—{Tl) 11-12

Nous constatons que la valear Dg= 1.4 10” em’ls obteru du graphe de la figure (111-20) est de

méme ordre de grandeur que celle obtenu par N. V. Peskov qui égale 4 2.4 107 ems.

_——————————
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VI- ANALYSE DE LA SURFACE :

Les oscillations de I'intensité RHEED en cours de croissance correspondent a des
variations de la réflectivité de surface par meodification de la rugosité de la surface [63]
D Vvedensky ef al [64-65] ont décrit 'évolution de 'intensité RHEED & partir de la densit¢ de
marches en surface, alors que F.Kaspi et S.A Barnett [51] trouvent que la longueur moyenne de
diffusion des adztomes de Gallium est un paramétre ¢lé pour déterminer la rugosilé de la surface
oll a travers on peut estimer la qualité de la surface, ils montrent que la diffusion des adatomes

de Gallium joue un réle important pour déterminer la morphologie de la surface.

Vi-1- Analyse de la surface en terme de rugosité et de densité ue marches:

Vi-1-1- Calcul de la Rugosité de la surface :

Dans "approche a I"échelle atomique, la rugosité est calculée par la formule suivante [66] ©

R, =|KJ%Z(;:;{:} < 1) })JT’ 1-13

r

]

N est le nombre toral de sites a la surface.

t représente le temps courant de la croissance.

hyt) est la hauieur du film mince obienu au site i et a instant 't ' de la croissance de
GadsGaAs(100)

5

<h(t)= est la hauteur moyenne de la croissance a I'instant "t © et donnée par

<hi{t) >= IL S hy(1) 1-14
i

Notre simulateur de la croissance GaAs/GaAs (100) est limité 4 quatre couches, et le nombre N

de sites en surface est ¢gal a 900.
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Vi-1-2- Calcul de la Densité de marches en surface :

La densité de marches représente une autre source d’information sur la morphologie de
la surface. D.Vvedensky et al, [64] ont montré que la densité de marches fourmt une
représentation qualitative excellente de I"évolution de Uintensité¢ RHEED. Dans notre €tude, ceite
information est comparée avec la rugosité de la surface. Nous avons calcule la densité de

marches le long de la direction <01 1> sclon la formule survante [60] -

DAM(1) = #@1_5{&]{; VA (0)) [M-15

v s

oit S(i, j)est la foneciion de Kronecker, h, est la hantenr du site §, k est le sire voisin .
swivant la divection < 110> et N est le nombre total de sites a la surface.

Site 1

VI-1-3- Correspondance entre Rugosité et Densité de marches en surface :

Nous avons représanté sur la figure (111.21) ["évolution en fonction du temps de la rugosité et de

densit2 de marches pour une temperature de 580°C et un rapport de flux As/Ga egal 10
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Fig. HI-21 : Evelution de la Rugosité et de la Densité de marches en fonciion du lemps
de croissance ponr wne température de T=380°C el un rapport de flux As Ga=10
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La figure (I11.21) montre I"oscillation de la rugosité et la densité de marches au cours de
la croissance. Nous constatons une ressemblance entre le made de I'évolution de la rugosité et la
densité de marches. [ a coincidence des temps correspondant aux maximums et aux minimums
de la rugosité et ceux de la densité de marches en surface montre qu’a I"échelle atomique, la

surface est d'autant plus rugueuse que la densité de marches est maximale.

VI-1-4- Correspondance entre Rugosité et la longueur moyenne de diffusion des
adatomes de Gallium ;

L évolution de la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium et la variation
de la rugosité de la surface en fonction du temps sont représentées sur la figure (1IT.22). pour une

température de 620°C et un rapport de flux As/Ga egal a U,

—+— Lmay
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_ 1 re : " 2m1a°
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= G881 | _
— . 4
g 1,510
3% —
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Fig M11-22 : Evolution de la Rugosité et de la tongueur moyere de diffusion en fonction du
temps de croissance pour T 620°C et wn rapport de flux 4s'Ga=10

Nous remarquons sur cette figure, qu'au début de la croissance, la rugosité de la surface
cst minimale et la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium cst maximale.
Au fur et 4 mesure que les atomes de Gallium sont adsoibés en surface. 0 <1 < 1, I"espace libre
sur la surface du substrat. non recouvert par les atomes du Gallium de la premiere couche,
devient de plus en plus faible et la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium

atteint la valeur minimale a t=1s.
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L’augmentation de la longueur moyenne de diffusion des adatomes de Gallium dans
l'intervalle de temps 1s < t < 2g correspond & la diminution de la rugosité des surfaces par
I'évolution de la couche d’Arsenic au dessus du Gallium. Cette derni¢re favorise I’adsorption du
Gallium de la troisiéme couche atomique et par suite leurs diffusions intra-couche et inter-

couches deviennent de plus en plus élevées que la surtace d’Arsenic est plus large.

La rediminution de Lmoy des adatomes de Gallium 2 partir de t > 2s correspond a
I"évolution de la quatriéme couche atomique (Arsenic) entrainant Pincorporation du Gallium de
la troisieme couche (Gallium) d’ot Ia tendance vers les tres faibles longueurs de diffusion dans

la gamme de température [530°C — 620°C].
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V1-2- Analyse de la surface par la technique RHEED :

Vi-2-1- Etude cinétique de la croissance de quatre couches atomiques du
systéme GaAs/ GaAds (100) par RHEED :

Pour analyser la structure de la surface d’un semi-conducteur ou d’un matériau solide, en
général, différentes techniques de dillraction d’électrons sont utilisées : LEED (Low Energic
Diffraction), MEED (Middle Energie Electron Diffraction) et RHEED (Reflection High Energy
Electron Diflraction). Cette derniére constitue la technique la plus utilisée pour le suivi de la

croissance cristalline en temps réel [67].

L'étude de Dintensité de la tache spéculaire du diagramme RHEED montre des
oscillations de forte amplitude qui s'atténuent progressivement pendant la croissance.
L’amplitude de ces oscillations dépend des conditions de croissance qui sont : température du
substrat, I'intensité du flux d*Arsenic et 'intensité du flux du Gallium. Lorsque la croissance est
arrétée, selon Neave et al. [63] le signal revient exponentiellement & son niveau de départ (Fig.
111-23)

1 GalAs/ GaAs

Intensité Spéculaire (u.a)

temps (¥) :

Fig IM1-23 : Oscillations RHELD lors de la croissance  de Gads’ Gads, avec récupération
de {intenyité initiale & Varrét de la croissance

Joyce et Van Hove [68] ont interprété les oscillations RHEED comme caractéristique d'un mode
de croissance bidimensionnel. 1ls suggérent que l'intensité de la tache spéculaire dépend de la

réflectivité  de la surface au cours de la formation d’une couche compléte. La craissance d'une
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monocouche diminue la réflectivité par formation d’ilots bidimensionnel en surface et I'intensité
de la tache spéculaire passe par un minimum lorsque environ une demi-couche est formée,

La monocouche achevée_ la réflectivité devient 4 nouvean maximale. La durée qui sépare deux
maxima successifs correspond d la croissance d’une monocouche, Progressivement, il arrive
qu’une nouvelle monocouche commence a se former avant que la précédente soil complée. Ce

processus entraine ['atténuation des oscillations (Fig. T11-24),

(A) Surface Idéale Statique
Linien

Im.ln: ‘

\J/f*____f

————
temps
(B) Surface Réelle Statique (formation d’ilat)
IRHEE”A
\\—‘// Io
= "
: Ga = .
As : : :
b=
temps
(C) Durant la croissance (analyse In-5itu)
IRAEED 4
"'?--_
| i 2
a1 temps

Fig. 111-24: Schématisation de la velation enire les oscillations RHEED et la morphologie
de fa surface
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VI-2-2- Calcul de l'intensité RHEED :

Dans le cadre de la théorie cinématique, "amplitude diffractée par la surface d’un cristal
est donnée par la relation [69]
A(g) =D exp(j§ #) I-16
ou I
q= "E:J - £
k, et k sontlesvecteurs d’onde respectivement incident et diffusé
Lintensité RHEED ( { gyppr ) 8'exprime par le module au carré de la différence entre le taux de

couverture & des couches paires et impaires 4 la surface.

| 3
{ e = Ilz (Sn ﬂn.,]}ﬂxp {j&’_Lﬂfi| m-17

L. approche basée sur la simulation de la croissance a I"échelle atomique prend en consideration
la présence 4 la surface de deux types d’atomes Les taux de recouvrement &, et &, dela
relation (I11.17) correspondent respectivement & des plans adjacents de Ga et d’As separés d'une
distance réticulaire dg,_ag et ayant une différence de phase de nn/2, (qdg, A= nm/2). Ainsi
I'intensité RHEED dans le cas de cette approche s’écrit ;

Pi
|

‘rHH.':'r-:.-'_l :]E {Ei-r _gnn}(j}ni =18

Notre simulateur étant limité 4 quatre couches, n varie done de 0 4 4. L’equation (1I1.18) se
réduit alors a expression suivante

/

EHERD

=1+20] +6"+6+6, -0, 6, 16, +8,— 2606, -26,0,) [I-19

vi1-2-3- Variation des oscillations RHEED avec les conditions de croissance :

Comme nous avons mentionné précédemment, les oscillations RHEED dépendent des
conditions de croissance. Dans ce paragraphe, nous allons essentiellement examiner Peffet de

différents parameétres sur les oscillations RHEED
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- Nombre de couches atomiques déposées sur la surface du substrat GaAs (100).
- Température de croissance.

- Pression du flux incident,

VI-2-3-1- Effet de nombre de couches atomigues déposées sur le RHEED :

[.e nombre d’oscillations de RHEED représente le nombre de couches déposées dans une
croissance bidimensionnelle Dans la premiére version du logiciel [34], relative a la  simulation
de la eroissance cristalling de deux couches atomiques GaAs/GaAs (100), une seule oscillation

est obtenue comme le montre la figure (111.23)

i
0.8 |

a8 |
[
04 -

Intensiia RHEED

02 -

O e e
0 1 2 3

Temps{s)

Fag. J1-23 :Vearration de P'intensite RUD en fonction dir iemps Pour 1T-600K ei
nrt rapport de flixe As Ga-1 o aprés fa premiére version du logicielle j34]

La figure (111 26) monire deux oscillations de RHEED obtenues par notre simulateur qui déerit |a

croizsance ¢ristalline de quatre couches monoatoniques GaAs/GaAs {100}

1.0 1
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Ch -
L
W osd ®
T |
I =
g 0ed |
E | '.. -
RS T e -"..'-
X 4 '--"'. =y ....".
‘h.‘l‘l"
DI:} i . T ’ T » T . L] k T v 1
0 1 2 3 4 5 &
IEITIF}S { 5}

Fig =26 Varigrion de Pintensité REEFD en fonction du temps Pour 1T=380°C
el b rapport de fhie As Ga =1
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VI-2-3-2- Effer de la température sur les oscillations RHEED :

L influence de la température de croissance sur les oscillations RHEED est illustrée sur

la figure (I11.27) pour un rapport de flux As/Ga=20, et pour deux températures du substrat S80°C

et 620°C. Le flux de Gallium a ét& maintenu constant (correspondant 4 g, - 15™)

1.0
T T=580%C
qae F As/Ga=20
- |
= 11
) * 1
T i
w 11 T | o**
o i )
_E:f 04 | o®
2 ° < et od
c E Y] I .g‘
'J:IJ_. - .. H . |r A -]
= az * X e | ® ! Ll
| -
4 & .'- { '..‘ |I 'I..-.
™ L] i -y
o0 orr ' Salosst® . )
0 2 < i 5 B
fempsis;
0 -
] T=620"C
& sl | F As/Ga=20
= 4L T ] .
(] - o wiEg
ﬁ OF .I - » A .-‘-‘. )
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.'-% 0.4 ."". ii "- .'.
E i ® i . A ..'.
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Fig. 111-27:Courbes correspondant anx  oscillations RHEED prises pour denx

tempéraiures de croissarice 380°C et 620°C ef un rapport de flux As Ga=21
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Nous remarquons sur la figure (IIL27) que 'amplitude A de I'intensité RHEED est plus élevée
a4 620°C qu’a 580°C, alors que la période t d’oscillation a légérement diminué par élévation de
température

Ainsi 4 une température €levée (620°C), la diffusion des adatomes intra et inter-couches de
Gallium (Fig. IT1-28) devenant suffisamment élevée entraine le remplissage des lacunes de la
premuere couche en croissance et formation des surfaces de gualité meilleure. Ceci explique
alors I'augmentation de 'amplitude des oscillations RHEED avec une élévation de température

dans la gamme [530°C — 620°C].
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Fig. III-28: Nombre de diffusions en surface pour deux température :380°C et 620°C
et un rapport de flux As/Ga =20
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VI-2-3-3- Effet de la pression sur les oscillations RHEED :

Pour étudier leffet de la pression d’arsenic sur les oscillations RHEED, nous avons

considéré trois valeurs différentes du flux d’Arsenic correspondant (otps =157, oge =55" et

aas = 2057). Le flux de gallium & été maintenu constant ( oGy =15™)

1.0

04

I enité RHEED(u.a)
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Fig. [T]-29 : Variation des oscillations RHEED en fonction du temps de croissance pour
différentes valeurs de pression d 'Arsenic obtenus a travers notre simulateur « SimGads2 »
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Fig. INI-30 : Variation des oscillations RHEED en fonction du temps de croissance

pour différentes valeurs du pression :
(A) : Résultats de simulation du modéle CDRI de A. Madhukar et al [38].

(B) : Les résultats expérimentaux [11[[70]f71].
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T e e e T e e,

Nous remarguons sur la ﬁgurf:_ (I11.29) que pour une pression d’Arsenic trés faible (de
ordre de 4.5 107 Torr) amplitude des oscillations RHEED est faible p&r rapport 4 celle
obtenue dans le cas d’une pression d’Arsenic plus élevé (de ordre de 2,2 10 Torr).

En élevant la pression d’Arsenic 4 une valeur encore plus élevée (9,1 10° Torr), on observe
une rediminution de 1'amplitude de ces oscillations.
Ceci nous permet de dire que pour une température de croissance donnée, il existe une pression

optimale du flux d*Arsenic pour laquelle la qualit¢ des couches est meilleure.

La dépendance des oscillations RHEED aux variations de la pression d’arsenic, a été déja
confirmée expérimentalement [11][70][71] comme le montre la figure(IIL.30B). Il a été montré
qu'a température du substrat et flux de gallium constants il existe une pression optimale
d’arsenic (As;) pour laquelle la surface est moins rugueuse. De méme sur le plan theorique,
Madhukar et al [38] dans leur modéle CDRI (Configuration Dependent Reaction Incorporation)
ont remarqué P'existence d’un flux d’arsenic eptimal qui fournit des oscillations plus durables

(Fig. [TI-30A).

Vil- REPRESENTATION DE LA MORPHOLOGIE DE LA SURFACE :

La représentation graphique s’avére un moysn utile et commode pour le traitement des
résultats obtenus (le volume de fichier ‘résultat’ est considérable) et pour une meilleure
compréhension de la croissance cristalline.

Nous avons représenté la morphologie de la surface pour une température de 620°C et deux
rapport de flux. Les figures (111.31) et (II1.32) montre une représentation bidimensionnelle de la
morphologie de surface, ainsi chaque couche est caractérisés par une couleur, Dans cette

représentation nous avons utllisé cing couleurs :

D

La couleur «jaune » correspond 2 la surface du substrat.
<+ La couleur «vert » caractérise la premiére couche.
<+ La couleur «rouge » caractérise la deuxiéme couche.

La couleur «bleu » caractérise la troisiéme couche.

&

%+ La couleur « gris » caractérise la quatriéme couche.
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[ substrat deuxiéme couche (As) [ ] quatriéme couche (As)
D premigre couche (Ga) @ troisidme couche (Ga)

Fig. III-31: Représentation bidimensionnelle de la morphologie de la surface de Gads de
30 x 30 sites entre 0.1 et 4 secondes. La température est de 620°¢ et le rapport des flux égal a [
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Fig. {II-32: Représentation bidimensionnelle de la morphologie de la surface de Gads de
30} x 30 sites entre (.1 et 4 secandes. La température est de 620° et le rapport des flux dgal i 10
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Nous remarquons pour les deux temps t, =2 s et t. =4 s correspondant aux minimums dg
rugosité de la figure (T11-22), que la densitd de marches (représentées sur les figures par le
passage d'une couleur & I'autre) dans le cas d’un rapport de flux égal 10 est faible & celle ot le
rapport de flux es égal al.

Sur la figure (ITI-32) montre bien une surface pesque plane pour un rapport de fllux
As/Ga =10 et une rugosité importante de la surface pour un rapport de flux égal & 1 (Fig. I11-31).

Ainsi, pour un rapport de flux As/Ga =10 (Fig 111-32), la surface est toujours riche en
Arsenic alors la croissance se produil par germination puis par coalcscence d’amas
bidimensionnels d’atomes d’Arsenic. Dans ce cas les atomes de Gallium qui se déposeront sur
les amas seront plus mobiles et migreront vers les coins des marches pour s’incorporer dans les

couches inférieures. Suivant ce 1.l canisme, le mode de croissance est un mode 2D.

Pour un rapport de flux As/Ga égal 1 (Fig III-31), le taux de couverture de la surface en
Arsenic est faible et ainsi la diffusion des atomes de Gallium vers les couches inferieures se
trouve limitée. La croissance s’opere par formation d'ilots tridimensionnels et le mode de

croissance est un mode de 3D.
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Conclusion Générale

CONCLUSION GENERALE

La croissance des couches minces est up phénoméne exirémement complexe. La
formation des facettes, la formation de défauts aux interfaces, la rugosité de la surface, sont des

phénoménes qui conditionnent le hon fonctionnement des dispositifs,

Dans cette thése, nous avons consacré Pessentiel de nos efforts & métre en ouvre un
simulateur de la croissance homoépitaxiale de quatre couches atormiques de GaAs(100) sur une
surface plane stabilisée Arsenic en se basant sur les travaux expérimentaux d’Arthur [22-23].
1TEG el Juyee [24-20] ans que les travaux de simulation de J. Singh [27], A. Madhukar [10] et
N.V. Peskov{53]

Une grande partie de notre travail &iait consacree 4 la programmation. Le logiciel
SimGaAs2 que nous avons mis ay point permet de simuler, & I"échelle atomique, la croissance
de GaAs/GaAs(100) a partir d’une source atomique (Gallium) et d’ure source miléculaires
(Arsenic As2) en utilisant la méthode de Monte Carlo pour reproduire le mouvement aléatoire
de chacun des alomes adsorbé sur la surface. Ce travail préscnte Poriginalité d'introduire la

notion des échanges atomique inter-couches par saut de marche.

Lexploitation de Sim{iaAs2, sous cette nouvelle Version, nous a permis d'étudier la
p ; pe
dynamique de eroissance de GaAs et Ieffet de chacun des paramétres de croissance, tel que la

pression du flux et Ia temperature du substrat, sur le degré de recouvrement de Ja surface

Nous avons aussi étudié Pévolution du coefficient de diffusion De, et la longueur
moyenne de diffusion des adatomes de Gallium Lmay en fonction du temps ainsi que P'effet de
la température du substrat, prise dans la gamme [530°C —620°C], sur ces derniers. Ces résultats
sont en accord avec les travaux de NV Peskov[53].

L’étude phénomérologique de la diffusion intra-couche et inter-ouches lors de la
croissance du systéme GaAs/GaAs(100) et la compréhension de ces phénoménes de base s'est
avéré d'un intérét particulier permettant d'¢laborer des stratégies de contréle de Ia morphologie
des filims,
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Une étude comparative a été établie pour une meilleure analyse de la croissance da
GaAs/GaAs (100). Nous avons montré a travers nos résultats que la longucur moyenne de
diffusion des adatomes de Gallum a un comportement inverse 4 celui de la rugosité de la

surface et que la rugosité de la surface et la densité de marches ont un comportement similaire.

Nous avons montré & travers I'¢tude de la dynamique de croissance GaAs/GaAs par la
technique RHEED, yue pour un flux de Gallium et une température du substrat donnés, il existe
une pression d’Arsenic optimale pour laquelle la qualité de la surface est meilleure. Ce résulta: a

été confirmé expérimentalement [70-71] et théoriquement par la simulation de A .Madhukar [38].

En dernier une préser’.:ion phénoménologique et morphologique de la surface en cours

de croissance est envisagé par SIMGaAs2.

PERSPCTIVES

Pour la continuité de 'effort, trois axes de travail doivent &tre envisagds ;

® Au passage a4 16 couches atomiques de GaAs/GaAs(100) le logiciel pourra étre considéré
complet et pourra étre exploité dans la croissance homoépitaxiale multicouches.

® L'exploitation compléte des possibilités de la représentation graphique pour en faire un
moyen efficace de traitement des résultats.

® Les questions d’interfaces, des défauts en volumes et effet des contraintes, par la
genéralisation a d’autre systémes (GalnAs par exemple) sur la croissance cristalline. Un

travail approfondi sur ce dernier point devra étre cngagé dans les années a venir.
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Aggendfce

Appendice A

Techniques expérimentales (LPE,VPE)[21] :

L'épitaxie en phase liguide (LPE):

Cette technique consiste & faire croitre le cristal par la mise en contact du substrat avee
une source liquide. C'est le méme principe que le tirage d'un lingot par la méthode Czochralski.
Il faut bien contrBler les échanges thermiques pour éviter de liquéficr le cristal existant. Celte

- . m

L

méthode présente lavantage d'érre triss rapide laviteess da crodorancs o oo Ao Wl g 8

micron par minute mais bien st n'a pas du tout la méme précision que I'EJM.

solutions
liquides graphite

substrat Glissiére en graphite

Fig A.1: Dispositif multibain d'épitaxie en phase liquide. Les solutions peuvent éire
de matériau ou de dopage différents pour réaliser une heétéroépitaxie [21].

L'épitaxie en phase vapeur (VPE ou CVD):

Cette opération consiste & faire croitre le cristal & partir de sources de gaz contenant les
éléments dopants. Dans le réacteur, les gaz se dissocient pour fournir par exemple le silicium qui
se dépase 4 la surface des plaguettes. Pour assurer une bomne croissance ces dernidres sont

chauffées, Notons que suivant la température de croissance, les réactions mises en jeu sont trés
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différentes et qu'elles peuvent méme conduire 4 des effets négatifs. Il faudra done aussi contréler

les équilibres chimiques par injections de gaz résultant de la décomposition de la source.

Cannes d'injection

substrats

< 7

carrousel
¥O
D OO T chauffage
% olol o
: Ee
4l , Fe
r .
pﬂﬂlpﬂgﬂ

Fig A.2 : Banc d'épitaxie en phase vapeur. Les gaz injectés contiennent en général du
trichlorosilane, du HCI et de Ihydrogéne[21].
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- Appendice B

Le tableau (B.1) montre les différents types d’événements possibles pour un atome de

Gallium, le symbole et la valeur de chaque type d'événement considérée par notre simulateur.

Type de I'vénement symbole de I'événement Valeur affectée
Arrivée de Gallium ArrivGa 1
Migration a’ droite migdrGa 2
Migration a" gauche migghGa 3
Migration vers 'avant migav(Ga 4
Migration vers l'arriére migarGa 5
lE' friclorpeiiioty I EvapuaH | o |

|
passage de diedrique vers ['accroché

Diedrigue-Accroche Ga 1 DAccGa1 7
Diedrigue-Accroche Ga 2 DAccGaz2 B8
Diedrique-Accroché Ga 3 DAccGa3 g
Diedrigque-Accroché Ga 4 DAccGad 10
Diedrique-Accroché Ga & DAccGab 11
Diedrique-Accroché Ga 6 DAccGas 12
Diedrique-Accroché Ga 7 DAccGa7 13
Diedrique-Accroché Ga 8 DAccGaB 14

passage de l'accroche vers diedrique

Accrocheé-Diedrigue 9 AccDGal9 15
Accroché-Diedrigue 10 AccDGz210 16
Accroché-Diedrique 11 AccDGa1l1 17
Accroche-Diedrique 12 AccDGalz2 18
Accroché-Diedrique 13 AccDGa13 19
Accroché-Diedrique 14 AccDGa14 20
Accroche-Diedrique 15 AccDGa15 21
Accreché-Diedrique 16 AccDGa16 22

Evaporation des Accrochés

vaporation AccrochéGa1 EvpAcDGa1 23
evaporation AccrochéGa?2 EvpAcDGa? 24
evaporation AccrochéGa3l EvpAcDGal 25
gvaporation AccrochéGa4d EvpAcDGad 26

Tab B.1 :Le symbole et la valewr affectés & chague nipe d 'événement possible & un atome de Gallium

e e
%6



AEEendice

Le tableau (B.2) montre les difféfents types d’événements possibles pour un atome de

Arsenic, le symbole et la valeur de chaque type d’événement considérée par notre simulateur.

Type de l'evénement symbole de 'événement Valeur affectée
Arrivée de |'Arsenic Arriasph 27
[Migration a” droite migdrAs 28
Migration a° gauche migghAs 29
Migration vers l'avant migavAs 30
Migration vers l'arriere migarAs 31
Evaporation chimisorbé evpchmol 32

passane de diedrigue vers l'accroché

Diedrique-Accroché As 1 DAccAs1 33
Diedrique-Accroché As 2 DAccAs2 34
Diedrigue-Accroché As 3 DAccAs3 35
Diedrique-Accroche As 4 DAccAs4 36
Diedrigue-Accroché As 5 DAccAsS 37
Diedrique-Accroche As 6 DAccAsE 38
Diedrigue-AccrocheAs 7 DAccAs7 ag
Diedrique-Accroché As B DAccAs8 40
passage de l'accroché vers diedrique
Accroché-Diedrique 8 AccDAsS 41
Accroché-DiedriqueAs 10 AccDAs10 42
Accroché-DiedrigueAs 11 AccDAs11 43
\Accroché-Diedrique As 12 AccDAs12 44
Accroché-DiedriqueAs 13 AccDAs13 45
Accroché-Diedrique As 14 AccDGa14 46
Accroché-DiedrigueAs 15 AccDAs15 47
Accroché-DiedriqueAs 16 AccDAs16 43

Tab B.2 :Le symbole et la valeur affectés & chaque type d’événement possible & un atome d’Arsenic
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APPENDICE C

HYBRIDATION SP*:

Dans les molécules a forte symétrie ou dans les sclides, les orbitales moléculaires
peuvent étre déterminfes A partir des considérations de symétrie. On peut ainsi passer
directement au caleul de Iénergic. Clest le cas de I'hybridation sp® que I'on rencontre dans
tous les semi-conducteurs qui ont une structure de Zinc Blinde
"oz nrhitalee hvhridee réanltent de Ia rombimaisnn d'une orhitale S et de trons orbifales P
pures. La forme de ces orbitales est notablement différents de celle d’une orbitale S ou d’une

orbitale P.
Dans le cas du GaAs les configurations électronigues sont données par le tableau suivant

Svmbole de I'élément N" atomique Configuration électronique
Ga 11 18 2 §72p%352 3Pf 3D 48! 4p!
As 13 18% 2 §22p352 3pf 3 487 4P°

Ces configurations sont déterminées par la régle de HUND, qui a ¢t¢ deduite des

observations spectroscopigues, et gui s’exprime de la fagon suivante :

« dans les atomes a ['état fondamental, les électrons d un méme état se

disposent de manitre & occuper le plus grand nombre possible d'orbitales

de cet état, et leurs spin somt paralléles dans la mesure du possible »
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Appendice D

L expression compléte de Musgrave et Pople [58] dans le cas d'une structure zinc blende est
une relation trés complexe mettant en jeu tous les types de contraintes comme le montre la

relation suivante ;

L. « 1 ,
Ec = 5K 2 @) +KnX@)@rk) + S Ko X (05)” + 0K (55)(6i5) +
19K 5o X (615;)(5€551) + 1§ Ko I (503 )(60551) + 1 K g T (805 ) (605y)
K, Ko, Kg. Ky, K. Kig, Kigg et 1) sont des constantes de force.

30y = B —Bp avec Bjjx est "angle forme par les trois atomes i, j et k
6 est I'angle & "équilibre égale 109° 28°.

oy =g — 1y avec §; est la longueur de liaison entre atome 1 ¢t "atome j.
r; est la longueur de liaison & I'équilibre égale ?ﬂ,
Neus donnons une expression plus simplifiée sous une forme guadratique ne considérant

que les variations angulaires et nous négligeons les déformation des longueurs de liaisons par

rapport 4 celle des angles, ce qui nous donne la relation D-2, utilisée dans notre simulation

E=) KdAO)): o

Kest la constante de force est égale a 1.1 pour le GaAs[42]
A@, estla variation de I'angle forme par les liaisons i ¢t ]

(AB)=(8,—&): ol & est I'angle aprés déformation et By est I'angle & I'équilibre.
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“Appendice E
La procédure de Génération des Nombres Pseudo-Aléatoires (GNPA)

Lalgorithme ci dessous ( nommé : GENERA) permet de Générer des Nombres Pseudo-
Aléatoires (GNPA) dans Dintervalle [0 - 1] avec une fréquence de M/4 [49] ot M est un
nombre de la forme 2",

Pour lancer la procédure de GNPA, la valeur de N est initialisée 3 une valeur donnée Ny (par

exemple Ny =5).

void GENERA(
f

Ny = (5xN)/M;
N= 5xN-N;*M;

Nz = (11 N)/M;
N = 11xN-Nax M:

N = (13xN)/M:
N = 13xN-N3xM:

=1, xNM:
1

N; : est un nombre pscudo-aléatoire réel généré & la i'™ itération,

Z : est le nombre pseudo-aléatoire réel et final utilis¢ dans la simulation,

Prenons I"exemple suivant :

IV b5 M=32

N® Z N° ] Z ]
1 £=7.187500e-01 13 | z=2.187500e-01
2 7=9.062500e-01 14 | z=4.062500e-01

3 2=9.687500e-01 15 | z=4.687500¢-01

4 | =6.562500e-01 16 | z=1.562500e-01

5 | 2=2.187500e-01 17 | z=7.187500e-01

6 2=4.062500¢-01 Tab E.T :Séquence de nombres
7 | z=4.687500e-01 pseudo-aléatoire générer pour une
9 | =7.187500e-01 ) )

10 | 2=9.0625002-01

11 z=0.687500¢-01 " .

| 12 | 7=6.562500e-01 | 24 | 2=1.562500e-01
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21 b=8 M=256

N° Z ' N® Z Ne° e i
1 | z=9.648438e-01 31 | z=9.335938e-01 61 7=6.523438¢-01
2 | z=8.632812e-01 32 | 2=5.195312e-01 62 7=4.257812e-01
3 | z=2.460938¢-01 33 | z=4.648438e-01 | 63 7=4.335938e-01
4 | 2=9.570312e-01 34 | 7=3.632812e-01 64 7=1.953125¢-02
5 | z=2.773438e-01 35 | £=7.460938e-01 65 7=9.648438e-01
6 | z=3.007812e-01 36 | z=4.570312e-01 66 7=8.632812e-01
7 | z=5.859375¢-02 37 | z=7.773438e-01 67 7=2.460938e-01
8 | 7=8.945312e-01 38 | z=8.007812e-01 68 7=9.570312e-01
9 | »x=5.898438e-01 39 | z=5.585938¢e-01 )
10 | 2=7.382812e-01 40 | z=3.945312¢-01
11 | z=8.710938e-01 41 | z=8.984375¢-02
12 | 2=8.320312e-01 42 | z=2.382812¢-01
13 | z=9.023438e-01 43 | 7=3.710938e-01

|14 | 17578100 01 34| 4=5.32031 2001
13 | 7=6.835938e-01 45 | z=4.023438e-01
16 | z=7.695312e-01 46 | 7=6.757812e-01
17 | z=2.148438e-01 47 | z=1.835938e-01
18 | z=6.132812e-01 48 | z=2.695312e-01
19 | z=4.960938e-01 49 | 7=7.148438¢-01
20 | z=7.070312¢-01 50 | z=1.132812e-01
21 | z=5.273438e-01 51 | z=9.960938e-01
22 | z=5.078125¢-02 52 | z=2.070312e-01
23 | z=3.085938¢-01 53 | z=2.734375e-02

[ 24 | z=6.445312e-01 54 | z=5.507812e-01
25 | z=8.398438e-01 55 | z=8.085938e-01
26 | z=4.R82812e-01 56 | 7=1.445312¢-01 . :
27 | 7=1.210938e-01 57 | 7=3.398438¢e-01 125 7=6.523438e-01
28 | 7=5.820312e-01 58 | z=0.882812¢-01 126 7—4.257812e-01
29 | #=1.523438=-01 39| #=6.210938e-01 127 7=4.335938e-01
30 | z=9.257812e-01 60 | z=8.203125¢-02 128 7=1.953125¢-02

|

Tab E.2 :Séquence de nombres pseudo-aléatoire générer pour wune valeur de M=256,

Un remarque que la suite des nombres generes se répéte aprés une période de 8 pour le premier

cas et 64 pour le deuxiéme cas qui correspond 4 une période de M/4.
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RESUME

L'objectif que ncus nous somme fixé, dans cette thése, est la mise au point d’un outil
informatique capable de simuler la croissance par épitaxic par jet moléculaires de quatre couches
atomiques de GaAs/GaAs (100), basé sur la méthode de Monté Carlo.

Dans cette simulation, nous avons envisagé deux approches : la premiére est basée la théorie de
la cinctique chimique ef la seconde qui est basée sur I’aspect aléatoire des événements ayant lieu
sur la surface, utilise la méthode de Monte Carlo pour le suivie temporel de I’évolution de la
configuration et par suite la morphologie.

Ce travail a abouti 4 la détermination pour le systéme GaAs/GaAs (100) -

I- L’evolution globale de la couverture en fonction du temps.

2- Les parametres et les conditions agissant sur la croissance des quatre couches atomigue du
systeme considére.

3- Le coefficient de diffusion Dg, des adatomes de Gallium au cours de la croissance,

4- La forme oscillatoire de Ja courbe décrivant I’évolution de la longueur moyenne de diffusion
des adatomes de Gallium en fonction dn temns

En vue d’analyser la croissance du systéme GaAs/Gaas (100), nous avons tenté de trouvé une

relation simple et directe entre le comportement de I'intensité RHEED et la dynamique de la

surface. 1l g’est averé que la densité de marches et la rugosité en surface fournissent des

informations qualitatives de I’évolution de ’intensité RHEED et du mode de croissance.

Mots clés : EIM, GaAs/GaAs (100), Monte Carlo, Dg,, Lmoy, Rugosité, RHEED, Maorphologie
de surface.

ABSTRACT

The objective that we have fixed in this thesis, is to devlep a computer tool able to simulate the
molecular beam épitaxy growth GaAs/GaAs (100), based upon the Monte Carlo method

In this simulation, we considered two approaches: the first one is based on the chemical kinetics
theory ard the second one is based on the random event that oceur on the surface, and ussd the
Monte Carle method to look at the temporal evolution of the configuration and hence the
morphology,

The results obtained from this study provided:

1 - the global covrage build-up as a fonction of growth time for GaAs/GaAs(100).

2 - the growh parameters and conditions for the deposition of four atomic layers of GaAs on
GaAs(100) substrate.

3 - the diffusion coefficient (Dg,) of the Gallium adatomeses during the growth.

4 - the oscillatory shape of the curve describing the evolution of the middle length of diffusion of
adatomeses of Gallium according to the time,

In order to examine the growth of the system GaAs/GaAs (100) via computer simulation we
have attempted at finding a simple and direct relation between the behavior of the RHEED
intensity end the dynamics of the surface morphology and growth mode

Rey words: MBE GaAs/GaAs (100), Monte Carlo, DGa, Lmoy, Reughness, RHEED,
Morphology of surface.
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