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I. INTRODUCTION  
 
  
 

Bien que l’année 2008 se termine par un arrêt anticipé (octobre) de la ligne IF afin de 
réaliser l’agrandissement de la cabane SUV, tout le temps disponible en année pleine a pu être 
alloué via les comités. La nouvelle optique donne entière satisfaction, non seulement en termes de 
performances, mais aussi de fiabilité, de facilité de réglage et de reproductibilité. Aucun incident 
n'est venu perturber le déroulement normal des expériences.  
  
 Les publications listées en fin de ce rapport pour les deux dernières années montrent la 
qualité des recherches conduites sur la ligne. Une quinzaine d’articles ont été publiés dans des 
revues de rang A en 2008, dont un Science (facteur d’impact 26,4) , 2 Phys. Rev. Lett. (7), 2 Appl. 
Phys. Lett. (3,6), 3 Phys. Rev B (3,17). En 2007, une vingtaine d’articles ont été publiés  dans des 
revues de rang A, dont un Nano Letters (facteur d’impact 10), 1 Langmuir (4), 1 Appl. Phys. Lett. 
(3,6), 8 Phys. Rev. B (3,17), 1 J. Appl. Phys. (2,3),  4 Surf. Sci. (1,9) . Plusieurs thèses ont été 
soutenues, et 2 chapitres de livre publiés. 
 
 Pour l’année à venir, le projet majeur sur la ligne est l’implémentation de la croissance par 
en phase chimique (UHV-CVD) sur l’instrument SUV, couplé à un agrandissement de la cabane 
expérimentale, pour un coût total de 400 k€ (UHV-CVD : 180 ; agrandissement : 220). Les deux 
postes ont dû être ré-estimés à la hausse ; l’UHV-CVD du fait de contraintes de sécurité plus 
grandes qu’initialement envisagé, l’agrandissement du fait de l’augmentation substantielle des 
coûts de matières premières (plomb …) lors de la commande. Une partie du financement (250 k€) 
a été obtenue via le RTRA « Nanosciences aux limites de la nanoélectronique » de Grenoble.  
 Les 150 k€ manquants se décomposent en 50 k€ non dépensés sur l’investissement en 
2008, et 30 k€ demandés au titre de l’investissement « normal» sur SUV en 2009, plus un 
complément venant du CEA-INAC. 
 
 L’agrandissement de la cabane expérimentale SUV est en cours. La MBE initialement 
rattachée à l’instrument SUV a été déménagée au CEA-INAC en juillet 2008, puis la ligne a été 
arrêtée le 7 octobre, jusqu’à mi-février, pour réaliser les travaux d’agrandissement. A ce jour (fin 
octobre), la nouvelle cabane a déjà été montée. Restent tous les autres travaux (peinture, fluides, 
électricité …) à réaliser. Il est prévu de redémarrer la ligne mi-février, sur l’instrument GMT 
(Goniomètre Multi-Technique), durant la période de remontage de l’instrument SUV. 
 
 Nous avons un besoin urgent d’embaucher un technicien sur l’instrument SUV, poste laissé 
vacant par le départ Marion Noblet-Ducruet. La complexité de l’installation SUV et les très 
fréquentes reconfigurations de la chambre ultra-vide rendent indispensable la présence d’un 
technicien en CDI à plein temps sur cet instrument. Nous ne voyons pas comment continuer au 
rythme actuel sans ce support. 

 
Le budget demandé en 2008 pour la ligne IF, de 220 k€, et comparable au budget des 

années précédentes.   
 
 



II. Développements instrumentaux 
 
II.1.  Optimisation du 1 er cristal du monochromateur 

 
 Depuis la confirmation expérimentale (automne 2007) des performances mécanique du 
nouveau premier cristal monochomateur, la société ACCEL (fabricant de l’actuel monochromateur 
de la ligne IF) est intéressée pour un accord de licence. Toutefois, la société veut se persuader des 
performances par ses propres moyens et prépare dans ce sens une collaboration avec une ligne 
de Brookhaven (National Synchrotron Light Source (New York)). Au mois d’octobre 2007, le 
processus d’accord pourrait s’accélérer dans la réponse d’un appel d’offre d’une ligne du 
synchrotron anglais Diamond (Synchrotron Radiation Source, Royaume Uni). Un deuxième point 
positif est le projet de la ligne française CRG-D2AM d’utiliser comme la ligne IF un cristal optimisé 
à demeure.  
 

II.2.  Développements de monochromateur Germanium c ollé 
 

 Rappelons qu’il s’agit de la fabrication de monochromateurs hybrides constitués d’une 
couche de Germanium monocristallin reportée par collage moléculaire et amincissement sur un 
substrat porteur, par exemple en silicium. On bénéficie ainsi  des propriétés optiques du 
Germanium  (bande passante donc flux multiplié par trois) en conservant les propriétés 
mécaniques, thermiques et de coût du Silicium. 
Les derniers développements de ce projet sont les suivants :  
 -Nous avons réalisés la chaîne complète collage/amincissement sur substrat épais et 
optimisé le processus de collage recuit.  L’amincissement du film de Ge a été réalisé, ainsi que 
différents test de polissage de la surface Ge pour enlever les contraintes de surfaces. 
 -Les différentes mesures (diffraction haute résolution en laboratoire et topographie X 
(ESRF)) ont montré  des erreurs de pentes sur les plans cristallins du Germanium au-delà de nos 
spécifications (qui sont extrêmement sévères car il s’agit d’un élément de l’optique de la ligne) . 
L’origine des erreurs de pentes a été identifiée et une action corrective a été entreprise. Il a fallu 
pour cela approvisionner des plaques de Germanium 111 épaisses que notre fournisseur habituel 
n’a pu nous donner à un coût acceptable. Nous avons donc dû rechercher des sources 
alternatives. Une solution a été trouvée récemment  et le processus de polissage des surfaces a 
été relancé. Compte-tenu de l’expérience acquise, nous pensons atteindre, avec ce deuxième jeu 
de cristaux, les spécifications nécessaires pour une focalisation de faisceau synchrotron dans nos 
conditions. 

 
II.3.  Détecteurs 
 

 Depuis l'origine de la ligne IF nous nous efforçons de maintenir à niveau les systèmes de 
détection, afin de toujours proposer les systèmes les plus adaptés aux types d'expériences et 
permettant de développer de nouvelles techniques. C'est avec cet objectif que nous avons acheté, 
il y a 7 ans une caméra CCD pour développer le GISAXS tant sur SUV que sur GMT, puis en 2007 
un détecteur linéaire performant pour les mesures de diffraction sur SUV. Ce système est utilisé 
couramment sur SUV et il a été amélioré cette année pour pouvoir contrôler le système de filtre 
automatiques, ce qui permet, d'une part de protéger le détecteur lors du passage sur un pic de 
diffraction, et d'autre part d'augmenter considérablement la dynamique du système. 
 

II.4.  Réalisation de la nouvelle tête porte échant illon pour SUV 
 

 Rappelons que la tête porte-échantillon actuelle manque de précision sur les berceaux 
d’alignement, et surtout sur l’alignement en translation (z) de l’échantillon dans le faisceau. 
Nous lancé en 2006 avec Pierre Taunier du SERAS le projet de réaliser une nouvelle tête très 
précise sur ces trois mouvements, et comportant en outre deux petites translations x,y 
perpendiculaires au faisceau. 50 k€ avaient été alloués pour cette opération en 2006, mais, 



compte tenu de la charge de travail au SERAS le projet avait dû être décalé sur 2007. L’étude 
(Pierre Taunier, SERAS) a été terminée fin 2007, début 2008. La figure ci-dessous présente une 
vue tridimensionnelle de la tête. 
La mise en plan a été finie en mars 2008, et les pièces fabriquées (Patrick Tabaugat, SERAS) 
durant l’année 2008. La tête est à présent en cours de montage/tests au SERAS, et sera montée 
sur le diffractomètre au redémarrage de l’instrument SUV, en février/mars 2009.  
 

 
Figure : Vue 3D de la nouvelle tête goniomètrique de l’instrument SUV, conçue au SERAS par 
Pierre Taunier. 
 
  

      II.5. Développement de fentes de précision po ur SUV 
 

 Le travail d'étude et de conception du système de fentes fait par un stagiaire en 2007 a 
permis de lancer la fabrication d'un premier bloc de fentes au SERAS. Ce projet a pour but de 
remplacer l'ensemble des fentes de SUV, soit 2 jeux complets en entrée, et 2 jeux sur le bras 
détecteur, avec pour une des fentes une ouverture plus grande pour 'être positionnée en amont du 
détecteur 1D. Ces fentes mettent en oeuvre des ensembles de micro-mécanique de haute 
précision pour atteindre des résolutions inférieures à 1µm avec une reproductibilité meilleure que 
1µm, des courses de 10mm en ouverture et 5mm en offset, un défaut de parallélisme des lèvres et 
d'équerrage entre les deux jeux d'un bloc inférieur à 0.2°. Ce travail de micro-mécanique a été 
réalisé en partie au SERAS, et le premier bloc de fentes est en cours de montage. Les  tests de 
métrologie sont prévus fin novembre. Les électroniques de pilotages seront réalisées par nos soins 
pour intégrer des contrôleurs performants avec une interface réseau. Le coût initialement prévu de 
15k€ sera dépassé. En effet vu les tolérances requises, les usinages sont coûteux en temps, et, le 
SERAS ayant une trop forte charge de travail, il ne pourra pas produire les autres systèmes. Nous 
devrons donc faire appel à la sous-traitance ce qui explique le budget complémentaire demandé. 



  

fig 1 : jeu de micro-fentes en cours de montage fig 2 : tête porte échantillon en cours de montage 

  
 
 II.6.  Instrument de micro-diffraction 
 
 Les principaux développements portent sur la diminution des vibrations, l'amélioration des 
programmes d'acquisition, et l'intégration de machines de traction. 
 Les vibrations ramenées par le système de refroidissement de la caméra CCD de détection 
ont été coupées en découplant le châssis portant le système de focalisation KB et l'échantillon de 
la caméra. Pour cela nous avons construit un nouveau support pour la caméra. Le système est 
moins compact et plus long à mettre en place, mais ceci nous permet d'atteindre de manière 
routinière des tailles de faisceau de 1x1µm2. Avec un temps de réglage plus long, des tailles plus 
petites sont accessibles. En jouant sur la taille de la source secondaire, on constate que les 
limitations pour l'obtention de tailles beaucoup plus petites sont les erreurs de forme  et de 
polissage des miroirs KB.  
 Un gros effort a été fait sur les programmes et procédures d'alignement. Nous disposons 
maintenant de routines d'optimisation du flux sur l'échantillon, et de procédure simples pour la 
production du micro-faisceau. 
 De nombreuses mesures ont été faites avec des machines de traction, et pour certaines en 
dehors du plan focal; ceci  au détriment de la taille. On a ainsi  montré que malgré la place exiguë 
il reste tout de même possible dans la majorité des cas d'insérer un tel équipement. Nous avons 
aussi testé  avec succès le montage d'un four permettant de chauffer l'échantillon, en théorie 
jusqu'à 900°C. Nous achèterons cet équipement en 20 09 (budget ANR) pour offrir cette 
fonctionnalité en standard. 
 Au vu des premières séries d'expériences il s'avère qu'un temps non négligeable est 
nécessaire pour repérer les zones à mesures sous faisceau. Ce repérage est actuellement fait sur 
le banc de micro-diffraction avec l'excellent microscope dont nous disposons et qui permet de 
distinguer des objets de 0.5µm. En 2009 nous nous équiperons d'un banc identique hors faisceau. 
Les utilisateurs pourraient ainsi préparer la série de mesure suivante, sans "gâcher" le temps de 
faisceau X. 
 



  

fig 3 : Banc de micro diffraction avec potence séparée pour CCD fig 4 : machine de traction et  four 

 
 
  
 
  

 



III Goniomètre Multi-Techniques (GMT)  
 

III.1. Introduction  
 
La station GMT abrite outre les expériences « traditionnelles » de diffraction réalisées à 

l’aide du goniomètre multitechnique les expériences de microdiffraction. Le personnel intervenant 
sur ces expériences comprend un ingénieur de recherche (J.S. Micha) ainsi que des chercheurs et 
ingénieurs CEA (F.Rieutord (resp. GMT), O. Robach, O. Ulrich, X. Biquard). Ils accueillent  les 
utilisateurs et assurent le fonctionnement, la maintenance et le développement des instruments. 
L’instrument reçoit les étudiants de Master 2 et d’Hercules (et Hercules spécialisé HSC3) pour des 
travaux pratiques de réflectivité, diffraction de surface et micro-diffraction Laue. 

 
Les expériences de « commisionning » (micro-diffraction, optique de ligne, performances 

monochromateur) utilisent pour des raisons pratiques les moyens instrumentaux de GMT. En 
outre, la cabane GMT et son équipement accueillent les expériences de micro-diffraction 
demandant un déplacement et une immobilisation du goniomètre pour laisser place au châssis 
supportant l’ensemble miroirs focalisants, échantillon et caméra CCD.    
 

L’activité expérimentale a consisté cette année en une très forte majorité d’études de la 
matière dite dure. Trois expériences ont porté sur la matière dite molle (Assemblage de brins 
d’ADN, cristaux liquides et fluctuations de membranes, et une sur l’étude de surface in situ (voir 
M.-C. St Lager et al.). D’autres avaient pour sujet d’étude des matériaux des micro et nano 
technologies (Rieutord et al, Eymery et al, Labat et al) ou structure (Pesci et al). Les techniques 
générales employées sont la diffusion aux grands angles (diffraction de surface compris), la 
réflectivité et la diffusion centrale en incidence rasante (GISAXS). La mesure des contraintes 
macroscopiques par la méthode des sin2ψ est utilisée de plus en plus fréquemment (2 expériences 
cette année : Pesci et al et Labat et al). Les comités français et ESRF ont sélectionné une grande 
majorité d’expériences conduites par des utilisateurs confirmés, maîtrisant les techniques de 
diffraction et diffusion des rayons X. 
 L’ouverture de l’instrument de micro-diffraction en faisceau blanc aux utilisateurs français et 
internationaux a suscité toujours un grand intérêt : cinq expériences « extérieures » ont été 
acceptées sur les deux comités. Du temps de faisceau a permis de remédier radicalement aux 
problèmes de vibrations et de trouver les modes opératoires optimaux en terme de flux et de taille 
de faisceau (largeurs à mi hauteur : H <1 µm V=1 µm sans perte de flux). Il a permis d’augmenter 
la facilité d’utilisation, le degré d’automatisation des mesures et d’accélérer la transition du mode 
monochromatique au mode blanc. 
 Le développement de l’expérience de microdiffraction bénéficie du soutien de l’Agence 
Nationale de la Recherche  par l’intermédiaire du projet PNANO de métrologie/instrumentation 
MiDiFaBl , alloué aux trois partenaires CEA-INAC, CNRS- Institut Néel et CEA-Institut LETI.  
Grâce à ce soutien très important, nous avons entrepris ou entreprendrons différentes actions 
d’optimisation des performances et d’équipements de cette expérience notamment : achat d’un 
détecteur 2D haute performance (pixel ou CCD à anti-blooming),  achat et réalisation 
d’équipements annexes (four, mécanique etc…). L’ANR finance également un postdoc sur la 
thématique dans ce cadre (Pierre Bleuet).  
 

Deux études majeures cette année peuvent retenir l’attention. Celle de F. Rieutord et al, sur 
le collage moléculaire bénéficiant des rayons X de hautes énergies (30 voire 45 keV) et apportant 
un éclairage important sur les mécanismes et les paramètres gouvernant l’adhésion de wafer de 
Silicium. Les expériences menées par J. Eymery et al sont à l’image de l’arsenal de techniques de 
diffraction/diffusion des rayons X qu’il est possible de déployer afin de caractériser des systèmes 
complexes à plusieurs échelles. 
 

Nous donnerons à la suite un descriptif d’expériences réalisées avec le goniomètre 
multitechnique et l’instrument de microdiffraction. Les expériences décrites par la suite 
correspondent à du temps alloué par le comité français (FR) et international (ESRF). 
 



III. 2. Résultats scientifiques importants sur GMT 
 
Etude du rôle de l’eau dans le collage moléculaire Silicium/Silicium 
F. Rieutord, L. Libralesso      FR 32-02-685 
 
 Nous avons étudié l’évolution d’interfaces de collage de silicium hydrophile au cours du 
recuit en température. Nous rappelons ici que l'effet du recuit est d'augmenter l'énergie 
d'adhérence. Malheureusement, le recuit produit également des défauts à l'interface, motivant des 
recherches pour comprendre les mécanismes en jeu à l'interface au cours de cette étape 
technologique importante. Nous avons effectué des expériences de réflectivité à haute énergie 
(30keV) sur des interfaces collées ayant reçu différentes préparations et traitements thermiques. 

 
Fig.0 :  Géométrie et taille typique d’échantillon dans une expérience de réflexion d’interface solide/solide à 
haute énergie 
 
Ceci permet d'extraire le profil de densité électronique à travers l'interface, par inversion directe 
(collage symétrique) ou par des procédures d'ajustement (tous les cas). Des données typiques et 
les profils de densité électronique extraits sont montrés ci-dessous :  
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Fig.1 Courbes de réflectivité d’interface pour différents recuits (représentées en q4R(q)) 
Fig.2. Profils de densité électronique obtenus par inversion directe des données de la figure 1 
 
De tels profils donnent des informations sur la largeur et la profondeur de l'interface de collage, 
mais également sur les couches d'oxyde. La largeur et la densité de l'interface sont liées à 
l'interaction entre les deux distributions d'aspérité des surfaces en vis-à-vis, et à la quantité de 
l'eau présente dans l'intervalle. La largeur et la densité des couches d'oxyde peuvent également 
être obtenues, permettant un bilan détaillé des espèces réagissant près de l'interface  
De telles données ont été obtenues pour les collages Si/Si et Si/SiO2th. (NB: dans Si/Si,  Si 
signifie silicium couvert d'oxyde natif). Les données ont montré clairement une évolution d'interface 
à une température environ de 150-200°C où l'énergie  de collage augmente. Nous pouvons 
observer une augmentation de la densité d'interface à cette température (fig. 3) ainsi qu'une 
croissance de l'épaisseur d'oxyde natif (Fig.4). La largeur de l'interface ne change pas de manière 
significative dans ces cas (non montrés). 
En conclusion, utilisant la réflectivité de rayons X complétée par des données de spectroscopie de 
FTIR-MIR, nous avons pu déterminer le mécanisme de fermeture du collage hydrophile de silicium 
(ci-dessous) : 
 - dans une première phase, le scellement procède par extension des points de contact pilotés par 



l'établissement des liaisons chimiques entre les wafers. La densité de l'interface augmente car plus 
de silicium entrent dans la zone d'interface  
- dans une seconde étape, l'eau s’échappe de l'interface, avec une diminution de la densité 
d'électrons.  
Pendant les deux étapes, l'eau emprisonnée à l'interface ou produite par la réaction de scellement 
est consommée par oxydation de silicium après diffusion au travers de l'oxyde natif seulement, 
comme démontré par l'augmentation de l'épaisseur d'oxyde natif. Ceci libère de l'hydrogène 
gazeux qui est à l'origine des défauts de collage 

. 

21

 
 

 Fig.5: Schéma du mécanisme de fermeture de l’interface de collage au cours du recuit. 
 
Reference: C.Ventosa, F.Rieutord, L. Libralesso, F. Fournel, C.Morales, H. Moriceau,  J. Appl. 
Phys. (2008) , accepted. 
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Fig.3: Evolution de la densité d’interface. Le maximum est dû à une compétition entre scellement  de 
l’interface (qui tend à augmenter la densité) et départ de l’eau. 
Fig. 4 Evolution de l’épaisseur d’oxyde natif dans les cas Si/Si et SiO2//Si. L’eau ne peut oxyder le 
silicium qu’au travers de l’oxyde natif conduisant à une augmentation deux fois plus importante 
lorsqu’un seul silicium est oxydé 



Impact de la contrainte sur des nanofils verticaux enterrés. 
J. Eymery, V. Favre-Nicolin      32-02-677 
CEA-Grenoble, INAC  
 
Nous reproduisons en premier lieu la première page d’une publication scientifique marquante dans 
« Nano-Letters », relative à des résultats obtenus sur GMT en 2007. 

 



 



 



 



 





 
Figure 4 : Mesure des tiges de troncatures (0 -1 l) (CTR) de la reference 
et des structures core/ pour deux incidences rasantes (a) α=0.05° and 
(b) 0.4°. l est l’unité du réseau réciproque (rlu) du substrat(S). 
cubique InAs(111) (noté S). 
 

 Après avoir étudié les 
hétérostructures longitudinales de 
nanofils InAs/InP nous avons 
focalisé nos études sur des 
structures de type coeur/coquille 
qui sont à la base des 
architectures de transistors et 
d’émetteurs optiques. Cette 
expérience a été conduite avec 
des échantillons provenant de 
l’Université de Lund (Suède), 
leader dans le domaine des 
composés III-V (croissance CBE) 
et plus particulièrement sur des 
empilements radiaux de 
diélectriques et de métaux (HfO2 
et Cr) sur des fils d’InAs (111). 
Ces structures sont dès à présent 
utilisées dans des transistors 
verticaux et donne de bonnes 
caractéristiques électriques. Un 
des points primordial pour ce type 
de structure est de ne pas 
rajouter de défauts en reprenant 
la croissance latérale et de 
maîtriser la contrainte introduite 
par les procédés technologiques. 
Ces deux points ont été étudiés 
par diffraction de rayons X en 
incidence rasante lors de 
différentes étapes technologiques 
de la création d’un transistor: 
InAs NW nus (i.e. référence), 
HfO2 / InAs NWs et Cr / HfO2 / 
InAs NWs (Voir Fig. 1). 

 
Plusieurs techniques de caractérisation ont été effectuées durant 18 shifts : Diffraction de surface 
(diffraction dans le plan de la surface et tiges de troncature), réflectivité et diffusion centrale en 
incidence rasante (GISAXS). 
La diffraction dans le plan a été effectuée en géométrie GIXRD, la qualité de l’épitaxie 
permettant de définir une matrice d’orientation par rapport au substrat InAs (111) cubique. Les fils 
d’InAs sont hexagonaux et ont des pics de diffraction dans le plan comme nous l’avons montré 
dans une publication précédente. Les expériences ont montrées que pour toutes les variantes 
étudiées, le déplacement des pics dans le plan était très faible (dans la barre d’erreur des 
mesures), ce qui indique une déformation faible dans le plan. Un point plus remarquable 
correspond à l’élargissement de ces pics de diffraction pour des balayages radiaux des réflexions 
h 0 0. Cet élargissement est notable surtout pour les dépôts de Cr, avec une augmentation linéaire 
en fonction de h. Comme le montre la figure, cette largeur est d’autant plus importante que 
l’incidence est rasante. L’analyse de ces données permettra d’obtenir la taille des domaines (i.e. 
les fils, à comparer avec les images MEB) ainsi qu’une « mosaicité » liée essentiellement au dépôt 
de Cr qui doit rendre les contraintes plus inhomogènes. 
D’après les mesures précédentes, la déformation radiale est faible. La déformation longitudinale a 
été estimée grâce à l’analyse des tiges de troncature (0 -1 l ) pour les quatre échantillons. La 
Figure 4 présente quelques mesures pour les angles d’incidence α=0.05° et 0.4° respectivement 
en dessous et au dessus de l’angle critique de réflexion totale. Comme on l’a déjà montré dans ce 
système, ces mesures permettent de séparer les contributions des différentes phases de 
l’échantillon (voir indexation sur la Figure 4: N nanofils, TW recroissance sur le substrat et S 



 
Figure 5 : Mesures aux petits angles (pour 
des incidences etémergences de 0.27°)  
pour plusieurs orientations (psi= 0 est 
perpendiculaire aux facettes de la forme 
hexagonale de l’échantillon) d’un dépôt de 
Cr sur coquille HfO2  autour d’un nanofil  nu 
(croissance 250°C).  
 

substrat). Pour α =0.4° et l =4, on voit que la position du pic du substrat est insensible au dépôt 
des diélectriques et du métal. Cela fournit une référence interne à l’échantillon et permet de vérifier 
l’alignement du goniomètre et de baisser la barre d’erreur. Ainsi, la barre d’erreur de la position du 
pic S est estimée à ±0.065% en considérant trois incidences rasantes (0.05°, 0.2°, 0.4°), deux 
CTRs ((0 -1 l ) , (0 -2 l ) ), et quatre valeurs de l (1, 2, 4, 5). 

 
 
Les nanofils ont des pics distincts (appelés NW) de 
ceux du substrat et des recroissances (TW) ce qui 
permet de mesurer la déformation le long de l’axe de 
croissance. Pour α =0.4° et l =4.5, les pics NW sont 
faiblement déplacés pour les nanofils avec HfO2 et 
beaucoup plus lorsqu’on a la coquille supplémentaire 
de Cr. La contraction le long de la direction de 
croissance est de 0.95 % ±0.07 pour Cr/HfO2 
(T=250°C)/InAs et de 0.13 % ±0.07 pour HfO2 (T= 
250°C)/InAs. Des mesures similaires ont été 
effectuées avec des températures de dépôt de 
100°C pour le HfO2 et donnent une contraction 
d’environ 0.26 %. Ces valeurs de déformation ne 
sont pas du tout négligeables et affectent les 
propriétés de transport. Pour nous en convaincre, le 
laboratoire (Y.M. Niquet dans le cadre du projet 
Européen NODE) a étudié des structures coeur 
coquille dont les conditions aux limites du problème 
d’élasticité sont mieux définies : i.e. des structures 
coeur/coquilles radiales en épitaxie cohérente 
InAs/InP. Ces calculs atomistiques et de structure 
électronique avec des liaisons fortes ont montrés que dans ce cas aussi, la déformation dans le 
plan était un ordre de grandeur plus faible que celle hors du plan. Cette déformation a pour 
conséquence d’augmenter la mobilité des trous par un facteur deux si le rayon de la coquille est 
suffisant grand (voir les rapports publics de NODE). Le problème élastique mesuré dans cette 
expérience est plus complexe avec la couche intermédiaire d’oxyde et la couche de Cr 
nanocristallisé, mais il obéit aux mêmes tendances. 
 
Cette expérience a aussi fait l’objet de mesures aux petits angles (version dégradée du GISAXS 
de SUV) comme le montre la Figure 5. Ces mesures nous permettent de confirmer la forme 
générale des nanofils, à savoir hexagonale au départ, puis de voir une modification avec les 
dépôts de coquilles successives. L’analyse sera conduite avec le programme IsGISAXS pour 
extraire les différentes épaisseurs de dépôt. La structure avec le Cr sera la plus complexe à 
analyser. 
Enfin, des mesures de réflectivité ont également été effectuées sur tous ces échantillons. La 
densité des fils étant faible, on a encore suffisamment de réflectivité spéculaire pour extraire 

 

 
Figure 1 : géométrie utilisée dans les 
nanofils et image MEB de l’épitaxie sur 
InAs.  

 



l’épaisseur des dépôts bidimensionnels réalisés sur le substrat. La comparaison entre les 
épaisseurs radiales sur les fils et les épaisseurs 2D sera très intéressante pour estimer la 
sélectivité de la croissance sur le fil. 
 
Conclusions générales: 

• L’expérience s’est très bien déroulée et a donnée de nombreux résultats qui sont en cours 
de rédaction pour publication. Une suite sera demandée. 

• Le dépôt de Cr contracte d’une façon significative le fil le long de son axe de croissance. 
Ce niveau de déformation doit être étudié en détail pour comprendre son impact sur les 
propriétés de transport. 

• Les déformations dans le plan (radiales) sont beaucoup plus faibles, comme on peut 
l’expliquer par des calculs de déformation continue. Nous observons un élargissement des 
pics probablement du à l’hétérogénéité de contrainte du Cr. 

• La diffusion aux petits angles et la réflectivité spéculaire ont été utilise pour accéder à la 
géométrie des fils et des dépôts planaires. 

 
 

III. 3. Résumés scientifiques GMT  
 
DNA Organization in a neutral lamellar: a supported  film experiment.  
L. Navailles, F. Nallet, E. Grelet, E. Andreoli de Oliveira    FR-32-02-655 
C.R.P.P  CNRS/ Université Bordeaux/ Universidad da Sao Paulo (Brazil) 
 
Gene therapy is a very promising technique which consists in introducing a nucleotide sequence 
(DNA) into the cell nuclei that will control the expression of a given gene. A strategy must be 
envisioned to deliver the genetic material into the nucleus, since the DNA does not do it naturally. 
During the last decade, different approaches to the elaboration of synthetic vectors have been 
tried, e.g. cationic phospholipids (CL). Some of them have been successful for in vitro applications; 
however the transposition to in vivo applications has not yielded the same performance. It has 
been shown that such DNA-CL systems have an ordered liquid crystal structure due to 
electrostatic interactions between the negatively charged DNA and the cationic membrane. For 
such formulations, although the encapsulation ratio is high, the main problem is toxicity due to the 
cationic behavior.  

  
DNA hexagonal lattice in lamellar phase  Figure 2(a) and (b): parts of GISAXS patterns 

showing superstructure Bragg reflections of 
DNA (green) and lamellar phase (white). 

 
Recently, we have demonstrated that a large amount of DNA can be incorporated in lamellar 
phase of neutral lipids, with the DNA intercalated between the lipid lamellae. In particular, it was 
shown that multilamellar vesicles in a close-packed structure can be obtained as a result of a 



 
 
Azimuthally-averaged intensity for figure 2a as a function of the 
scattering wave vector.  

hydrodynamic instability specific 
to L

α 
phases. The vesicles, 

obtained by shear, are called 
onions or spherulites, and 
consist of regularly stacked 
membranes. In a second step, 
biological molecules can be 
attached to the neutral surfaces 
of the onions to interact with a 
specific protein in the cell 
surface. Using the neutral lipid 
system seems to be a very 
promising strategy in order to 
obtain non-cationic and non-
viral DNA vector. A theoretical 
model, based on the Flory 
model, has been proposed to 
explain the ternary phase 
diagram observed for the DNA-
neutral lipid-water system

 

considering mainly steric 
(excluded volume) interactions.  
The aim of the present 

experiment was to obtain new information about the structure of the DNA/neutral lipid/water 
system. In particular, we planned to monitor the DNA-DNA correlation peak as a function of the 
water concentration. Using well oriented samples of freely suspended films, we expected to 
obtain—for the first time—the complete structure of our system including layer-to-layer 
correlations, 2D or 3D organization, and evidence DNA phase transition. 

X-ray scattering experiments were performed on the BM32 beam line at the European 
Synchrotron Radiation Facility (ESRF). We worked with the selected energy of 12 keV, 
corresponding to a wavelength of λ=1.0332Å. The final beam size was 50 × 500 µm2 (V × H) at 

sample position, hence fixing the vertical resolution in reciprocal space to 2.6 x 10
−3 

Å
−1

. The 
scattered X-rays were recorded either on a low background scintillation detector (NaI) located at 
about 600 mm from the sample, or on a 2D CCD array detector (Princeton 1242*1152 pixels). In 
order to optimize the accessible domain of wave vectors, the sample-to-detector distance has been 
fixed to 1138 mm when using the CCD detector. Only 1/4 of the surface of the detector was 
irradiated. In order to check the film orientation, we made reflectivity scans with the NaI detector. A 
special humidity control chamber designed at Centre de Recherche Paul-Pascal for free standing 
films [relative humidity (rH) +/- 1%] was mounted on the goniometer. Two different geometries 

were used: freely suspended films and open supported films. The size of the film was 10 x 2 mm
2 

and 10 x 30 mm
2 

respectively. For both geometries, the chamber was oriented with the bilayer 
plane parallel to the x-ray beam, along the y axis. 

The various samples were prepared and controlled at CRPP before the run. We drew films 
using samples at different compositions. We finally extensively studied 4 suspended films with a 
lamellar phase without DNA (45% of water or more) and 3 open supported films with weight % lipid 
/ weight % DNA = 2.  

In addition to humidity calibration, the experimental procedure was to draw a film with the 
neutral lipid / DNA / Water system. Figure 2-a is an example of the images obtained in the 
reflectivity geometry, while figure 2-b displays the azimuthally-averaged intensity of the same 
image as a function of the scattering wave vector. We clearly distinguish the second and third 
order for the lamellar phase. The signal is clearly anisotropic with the Bragg peak reflections on the 
vertical axis, proof of a very well oriented sample, as expected from a supported film. 

The data shows the two harmonics of the lamellar scattering at q
20 

= 2 nm
-1 

and q
30 

= 2.96 

nm
-1
, which corresponds to a first order peak (inset of figure 2b) of q

10 
= 1.04 nm

-1
, very close to q

20 



/ 2. The associated spacing is d = 6.28 nm
-1
, consistent with the thickness of the lipid bilayer (δ = 

3.7 nm
-1
) plus a hydrated DNA diameter (2 nm). After a beam stop translation (inset of figure 2a 

and 2b) we were indeed able to visualise the first order peak (q
10 

= 1.04 nm
-1
) of the lamellar 

structure. In a more spectacular way, three additional peaks are observed on these images and 
cannot be attributed to the lamellar structure. These additional reflections cannot be explained 
either by an in-plane positional correlation of an intercalated DNA rod lattice, a centered 
rectangular columnar DNA lattice or an inverted hexagonal phase as described in detail in the 
literature for cationic systems.  

The peak positions can be indexed to a 2D, hexagonal DNA lattice with q
hk 

= √ h
2 

+ k
2 

+ hk inside 

the lamellar neutral lipid phase as shown in figure 3.  
The three DNA scattering peaks are indexed (1,1), (2,1) and (3,0) respectively. For the 2D 

hexagonal phase of the DNA/water system, the systematic absence of the (2,0) reflection, which is 
normally observed for such a lattice, could be due to the form factor.  

As expected for an oriented hexagonal lattice with the DNA long axes parallel to y, the (1,1) 
and (2,1) reflections are off the z axis. For a perfectly oriented sample (as shown in figure 1) the 
(1,1) reflection (6 positions allowed) is expected to be +/-30 deg with respect to the z axis and the 
(2,1) reflection (more intense with 12 positions allowed) will appear in the reciprocal space for +/- 
11 deg with respect to the z axis modulo 60 deg. In the other case, an oriented sample with the 
DNA long axis perfectly oriented along x will only show the (1,0) and (3,0) reflections along z. Our 
data seems to indicate a DNA orientation degeneracy in the xy plane since the (1,1) and (2,1) 
reflections appear at 18 and 36 deg with respect to the z axis respectively. 
With this experiment, we got new information about the structure of the DNA/neutral lipid/water 
system. Most importantly, we obtain for the first time a hexagonal DNA organization in a neutral 
lamellar phase. This new phase has been found in a very concentrated system—that is to say with 
a small amount of water. To our knowledge, this new phase has not yet been described in the 
literature for any cationic system. Indeed, the cationic vectors are obtained by mixing together the 
constituents in a one pot process. In contrast, we obtain directly a DNA condensation by controlling 
the concentration and the mixing protocol in a lamellar phase of phospholipids. With this new kind 
of DNA organization, the neutral (i.e. non-toxic) lipid system shows once again all its originality and 
seems to be an excellent alternative to the cationic systems for non-viral vectors.  
Using a home-made special chamber designed for humidity control, we obtained oriented samples 
with supported films. This geometry allows the accurate description of the DNA orientation with 
respect to the lipid bilayer. Our data demonstrate degeneracy for the DNA orientation in the (xy) 
plane. High resolution is crucial in order to allow an accurate measurement of the scattering wave 
vectors: the reflections on the z axis for the DNA and for the lipids signals are very close. The use 
of the BM32 beam line was crucial for this experiment in order to obtain sufficiently high 
instrumental resolution, maximum intensity and 2D detection. The relatively long experiment time 
of 18 shifts was essential to be able to prepare the films, to change slowly and continuously the 
relative humidity and to wait for the equilibrium. Following the success of the experiment, a 
publication is currently in preparation.  
 
 
Evolution de l'état de contrainte dans la cémentite  de l'acier de cuve 
16MND5 au cours d'essais de traction à basse tempér ature (-150°C) 
R. Pesci, M. Wary, D. Bouscaud      FR 32-02-686 
ENSAM/LPMM Metz 

 
Alors que le remplacement de la plupart des réacteurs nucléaires est prévu aux alentours de 2010-
2015 (durée maximale d’exploitation atteinte), les aciers de cuve représentent un enjeu important, 
car se pose aujourd’hui la question de l’augmentation de leur durée de vie ou leur remplacement 
par de nouveaux matériaux. De vastes programmes de recherche expérimentaux et numériques 
ont donc été lancés (en particulier par EDF et le CEA), afin d’analyser et de prédire le 
comportement et les mécanismes de rupture de l’acier 16MND5 (notamment à basses 
températures, caractéristiques d’un refroidissement brutal du réacteur ou de la perte de réfrigérant 



 
Balayage en 2θ: pics de cémentite et ferrite 

primaire, car sous l’effet de l’irradiation, sa courbe de résilience est décalée vers les hautes 
températures) : ces derniers dépendent en particulier de la distribution des contraintes par phase, 
car la ferrite et la cémentite - respectivement phase molle et phase dure - n’ayant pas les mêmes 
propriétés mécaniques, elles ne vont pas se comporter de la même façon. Cela passe par une 
approche multi-échelles sur laquelle repose une meilleure identification de la microstructure et des 
sites d’amorçage des fissures, la détermination de contraintes critiques, et que ce soit dans la 
caractérisation expérimentale ou la modélisation. Grâce à des manipulations « in-situ » novatrices, 
il a été possible d’identifier les mécanismes physiques d’endommagement de cet acier et de 
déterminer par DRX les états de contrainte dans la phase ferritique qui y sont associés ; la faible 
fraction volumique de cémentite (1 à 2%) rend en revanche impossible toute mesure directe dans 
cette phase (aucun pic « exploitable »). Il faut donc un flux de rayons X beaucoup plus important 
pour parvenir à exploiter les pics de diffraction associés à la cémentite : c’est pourquoi le seul outil, 
la seule technique qui permette d’envisager ce type d’essais est le rayonnement synchrotron. Son 
utilisation étant cependant « limitée », de nombreux modèles numériques très performants ont été 
développés, capables de reproduire correctement l’influence de la température constatée 
expérimentalement, et de prédire par conséquent le comportement de l’acier 16MND5. 
Qu’ils soient de type Mori-Tanaka ou autocohérent, qu’ils prennent en compte la taille de grain ou 
utilisent le calcul par éléments finis, tous ces modèles prédisent que l’état de contrainte dans la 
cémentite à basse température peut atteindre des valeurs proches de 3500-4000MPa (figure 1), 
voire plus : ces valeurs peuvent se justifier assez facilement, puisqu’une simple loi des mélanges 
utilisée au cours du chargement permet d’envisager les mêmes niveaux de contrainte (fraction 
volumique de cémentite estimée entre 1 et 2%). 
Or, aujourd’hui beaucoup de personnes se demandent s’il est réaliste de penser que cette phase 
peut effectivement supporter de tels chargements. C’est pourquoi nous avons essayé « lever cette 
indétermination », pour valider définitivement les différents modèles développés, car la question de 

la distribution des contraintes est 
fondamentale : elle conditionne 
tout le comportement de cet 
acier et les « prédictions » qui en 
découlent (tenue en service des 
composants, durée de vie en 
fatigue, contrainte maximale ou 
à rupture…). 
 
La géométrie de la machine de 
traction (éprouvette plus basse 
que certaines parties de la 
machine) combinée aux 
mouvements du goniomètre 
présent sur BM32 ne 
permettaient pas des analyses à 
des angles ψ suffisamment 

élevés et variés. En outre, la présence éventuelle d’une texture dans la cémentite était inconnue. 
Les éprouvettes ont donc été chargées ex-situ à froid jusqu’à la contrainte maximale, puis la 
contrainte dans la cémentite a été déterminée après décharge, afin de conforter la validité de nos 
mesures (angles ψ compris entre 0° et 70° dans ce cas). 
Les mesures ont été réalisées juste en dessous du seuil d’absorption du fer, à une énergie de 
7keV. Après un balayage en 2θ, les plans {211} de la cémentite ont été choisis, car ils présentaient 
le meilleur compromis « pic de diffraction intense/temps d’acquisition raisonnable et angle 2θ le 
plus élevé possible » (figure 2b) ; les utilisateurs ont également décidé d’acquérir 
systématiquement les 
pics {110} de la ferrite (temps de comptage beaucoup plus faible), afin d’avoir une idée de l’état de 
contrainte dans cette phase et un point de comparaison avec les analyses in situ réalisées au 
préalable par « DRX conventionnelle » dans cette même phase. 
Les analyses de contrainte ont donc été réalisées dans la ferrite et la cémentite après décharge, et 
les écarts de contrainte constatés entre ces deux phases et la contrainte macroscopique ont 
ensuite été 



 
Figure 1 : Grazing incidence Small X-ray Pattern of 0.8 and 0.2 Au monolayers deposited on rutile (left) 
forming nanoparticles as shown on STM image (right). 

reportés au dernier point de charge (figure 3). Les résultats montrent que la contrainte dans la 
ferrite reste proche de la contrainte macroscopique, avec un écart qui ne dépasse pas 120MPa +/- 
40MPa, ce qui est tout à fait comparable à ce qui a été déterminé auparavant par DRX. La 
cémentite, elle, est beaucoup plus chargée, puisqu’elle atteint des valeurs de contrainte proches 
de 2200MPa, avec une erreur estimée toutefois à +/- 300MPa : cette valeur de 2200MPa est bien 
plus faible que celle prédite par les différents modèles, qui l’estiment supérieure à 6000MPa si l’on 
considère une fraction volumique de cémentite de 1,2% (fraction volumique déterminée par 
diffraction en dispersion d’énergie ; une deuxième estimation par diffraction des neutrons est 
également en cours). 
Ces expériences nous ont donc permis d’estimer la contrainte maximale que peut atteindre la 
cémentite au cours d’un chargement à -196°C : 2500MPa. Toutefois, l’objectif initial étant la 
détermination in situ de l’évolution de la contrainte dans la cémentite de l’acier de cuve 16MND5 à 
-150°C (premiers essais de traction in situ de leur  genre), des analyses complémentaires vont être 
demandées par l’intermédiaire d’une nouvelle proposition d’expérience. Pour cela, nous 
envisageons d’installer un berceau d’Euler supplémentaire sur la ligne BM32 et nous allons 
construire une nouvelle petite machine de traction capable de solliciter les éprouvettes à sa 
surface (donc permettant des analyses de contrainte in situ « sans obstacle », à tous les angles 
ψ): cette dernière spécificité étant visiblement très recherchée - notamment au sein de l’ESRF -, 
des discussions ont déjà eu lieu avec des responsables d’ID15, afin que sa réalisation se fasse 
conjointement. 
 
 
Size and structure dependence of the catalytic acti vity of supported 
gold nanoparticles for CO oxidation    32-02-688 
M.C. St-Lager, R. Lazzari, P. Dolle, S. Garaudee, M . Mantilla, J. Jupille,H. Cruegel,I. Laoufi      
CNRS- Institut Néel Grenoble/ Institut des Nanosciences Paris 
 

In the previous experiments, equivalent gold thickness between 0.4 to 3 gold monolayers (ML), 
were explored (RE n° SI1459, n° 32 02 648 and ref [ 1]). The quantitative analysis of the GISAXS 
pattern was performed using the dedicated IsGISAXS software. The growth was found 3D and the 
particles were best modeled by a truncated sphere. The size of the nanoparticles, in UHV, ranged 
from 2 to 5 nm. The reaction rate per Au atom measured at 470 K was seen to increase as the 
cluster size decreases. Particles of size lower than 3 nm were stable under oxygen but sintering 
occurs when CO is added at 470K. That dimension coincides with the switch which was previously 
observed from nucleation-growth, with particles pinned on defects, to coalescence where particles 
become independent of defects. However we did not succeed to simultaneously measure the 

activity and the size of the clusters by GISAXS. The link between them was obtained by 
complementary experiment at the laboratory. During the June campaign at ESRF on BM32, we 
succeeded to do simultaneously such measurements; moreover we also performed GIXS (or 
Surface X-ray diffraction) and get the structure and the lattice parameter in the gold nanoparticles. 



We extend our study to smaller coverage, down to 0.1 ML. Figure 1 shows examples of collected 
GISAXS patterns. For coverage, higher than 0.4 gold ML, there is one correlation peak on each 
side of the beam shutter footprint (which masks the reflected beam). In that case the interparticles 
spacing is centered around one value. In the case of thinner coverage, as illustrated for 0.2ML, 
there are two correlation peaks which correspond to two distances (one being close to the 
beamshuter). This is consistent with STM images (see right hand of figure 1), recorded for similar 
coverage, that shows clusters localized along the step of the substrate terraces, with two mains 
distances: along the step and perpendicularly. 
As previously, we observed, that under exposure to millibars of the reactive gas, particles were 
stable for equivalent coverage thicker than 1 ML, even under the reactive mixture O

2
+CO at 470K. 

This 1 ML corresponds to particles with 3 nm size. Below they are instable and sintering occurred. 
Data were collected under CO and O

2 
alone, and CO+O

2 
at several temperatures in order to 

understand the sintering driving force, especially to determine the role of the increase of the local 
temperature due to the exothermic conversion of CO into CO

2. 
The analysis is presently under 

progress. 
Whatever the gold coverage thickness, we were able to measure at 470K the CO conversion into 
CO

2 
even for 0.1 ML. Figure 2 shows the rate per Au atom as a function of the deposited quantity. 

The results, obtained during the preparation at the laboratory follow the same variation as this 
found at ESRF during x-ray measurements, with a maximum for around 0.2ML. On figure 3, the 
rate (green curve) is plotted with nanoparticles parameters, as deduced by GIXS performed in the 
same time as the reactivity: diameter (horizontal axis), cluster height (red curve with the right hand 
vertical axis) and gold nanoparticles lattice parameter (black curve with the left hand vertical axis). 
The ESRF experiments being recent, the whole analysis is not complete, but first very important 
conclusions can be already drawn: 

 - The rate of CO conversion into CO
2 
presents a maximum around 2.5 – 3 nm 

 - At the maximum, the particles clearly kept a 3D-character with at least 6-7 atoms-heights. 
- A significant lattice contraction is evidenced. 

The rate variation confirms the maximum in turnover frequency (TOF) observed by Valden et al [4] 
but it discards the metal non-metal transition (quantum size effect) as suggested by these authors. 
On the other side it seems to be contradictory to models that attribute the activity to the increase of 
low coordinated sites concentration when decreasing the size, with no maximum. However, 
previous work shows that surface activity diminishes with a lattice contraction. 
The open questions are thus: Is the measured lattice contraction enough to explain the observed 
drop of the activity for the smaller sizes? Does the substrate reducibility play a role or not in the 
behaviour of the activity versus size curve? 
 
 
Grain Orientation and Full Strain/Stress Tensors Ma pping 
in He Implanted UO2 Nuclear Fuel Using µ-Laue Diffraction 
H. Palancher, P. Martin       ESRF MA 452 
CEA-Cadarache/Dir. Energie Nucléaire 
 
This work is part of the PRECCI project (CEA, EDF) dedicated to the study of nuclear fuel (UO2) 
microstructure evolutions in conditions of long term and interim storage. In that framework, one of 
the main issue is related to the behaviour of the significant quantity of the helium produced by the 
actinides alpha decay in the UO2 pellets. The main aim of this work was to derive mechanical data 
from He implanted UO2 polycristalline disks. 
After anneling of He implanted UO2 polycristalline disks (9 µm in diameter), it has been recently 
shown by nuclear reaction analysis at the micrometer scale (µ-NRA) that [1]: 
- grain boundaries act as short cuts for He diffusion, 
- He diffusion is furthermore significantly enhanced in the vicinity of grain boundaries from a 
temperature of 900°C. 
 



 
Fig. 2: Grain orientation map compared with an optical micrograph 
of the same UO2 polycristalline sample (He implantation followed by 
a 1 hour annealing at 1000°C). Numbers written on t he grains help 
for comparison. 

Experimental scattering geometry for GISAXS.  
 

 

Figure  2: 

 
 Figure 3: (left & black) d

Au-Au 
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& red) Au nanoparticles height (in number of 
atomic plane)              

 
 
 
The main aim of this work was to characterize the full strain/stress tensors in the UO2 in the centre 

of the grain and at its periphery. 
In that view, 2D mapping using 
micro-focused Laue X-ray 
diffraction measurements were 
required since this technique 
enables the localization of grain 
boundaries and also the 
determination of the 
strain/stress tensor. 
The samples of interest were 
UO2 sintered polycristalline 
disks, the average grain size 
being around 9 µm. He (500 
keV) implantations and 
annealings were performed at 
the CEMHTI laboratory. Three 
kinds of samples have been 
analyzed during this 
experiment: (1) non-implanted 



(fresh) samples (mono and polycristals), (2) as He implanted samples, (3) He implanted and 
subsequently annealed samples. Based on µ-NRA results, two kinds of annealing conditions were 
selected: 
- in the first no He depleted zone had been observed at grain boundaries (typically 1 to 4 hours at 
800°C), 
- in the second thick depleted zone were evidenced: this is the case for temperatures higher than 
900°C and short durations. 
The influence of sample preparation on the stress/strain in these three kinds of samples has also 
been evaluated. 12 samples have thus been characterized. They were conditioned under kapton 
tape for safety reasons. 
The conventional set-up of BM32 set-up for µ- focused X-ray diffraction in Laue mode has been 
used. The size of the pink X-ray beam has been reduced down to about 1×2 µm² (H×V). To be 
more sensitive to the He 
implanted volume in the sample which is located at 1.0±0.5 µm under the sample surface, the 
energy range of the X-ray pink beam has been restricted: at the beginning the natural range was 
used (5-28 keV) and successive limitations were performed first at 16 keV and then at 13 keV. This 
energy range reduction does not affect significantly the accuracy of the calculated mechanical 
data: the number of Bragg peaks measured 
on the CCD camera remains large enough for good statistic. On the UO2 single crystal used as 
reference, 21 Bragg peaks have been found with the 5-13keV energy range (cf. Fig.1). At 13keV, 
X-ray penetration depth into UO2 was about 7 µm (IR/I0=10%). 
During this expriment, 2D µ-XRD mapping has only been performed using a pink X-ray beam; for 
this reason only the deviatoric part of the strain tensor could be determined. Preliminary analysis of 
these data shows that whatever the sample preparation methodology, only as-implanted samples 
present a streaking of Bragg peaks (espacially those measured at high 2q angles). This streaking 
is directed towards the center of the camera. For annealed samples this streaking has not been 
observed demonstrating that only elastic deformations remain. To illustrate the strong deformations 
in UO2 caused by He implantation, it must be added that average von Misès stress in the as 
implanted samples is close to 1000 MPa whereas this value reaches only 100-200 MPa in fresh 
polycristalline UO2 disks. This stress in the as-implanted samples has been obtained by taking into 

account only the corresponding Bragg peak part . 
 
Conclusions: 
In this first experiment, the interest of Laue diffraction using micro-focused X-ray beams for 
strain/stress study in polycristalline He implanted UO2 has been demonstrated. Specificities of the 
UO2 matrix have been 
overcome. Further calculations are ongoing to characterize quantitatevely the stress gradients 
along the grains after the different annealing treatments to establish definetly whether this variation 
may be correalated with the He depletion. 
On each of the 12 polycristalline samples, a 58×30 µm² µ-XRD mapping (H×V) has been carried 
out using this last energy range (5-13keV). XRD Laue images were analyzed with the Xmas 
software package. If only the most intense Bragg peaks are considered, the automatic indexation 
procedure leads to grain orientation maps in excellent agreement with optical micrographs (cf. Fig. 

            
Influence of the energy range of the X-ray beam on the number of peaks measured on the same UO2 single 

crystal. From left to right: 5-28keV (129 peaks found), 5-16keV (43), 5-13keV (21 peaks found). 



2). However, it must stressed that despite the band pass reduction of the X-ray beam energy, a 
very large amount of Bragg peaks can be found on all images collected on polycristalline samples: 
about 200 peaks are identified that correspond to an unexpected high number of grains (10 grains 
defined by more than 10 Bragg peaks). It is very difficult to interpret those results by just comparing 
the measured size of the X-ray beam (2×1µm²), the crystallite size (6 to 9 µm diameter) and the X-
ray penetration depth into the matrix (7µm). Most probable hypothesis at this step is that the 
conventional method for defining the X-ray beam size which is based on the full width at half 
maximum, is not relevant when dealing with the characterization of a matrix containing heavy 
scatterers like U (Z=92e-). In this case, the X-ray beam appears to be larger. 
 

III. 4. Autres expériences menées en  2007-2008 sur  GMT 
 
X-ray microdiffraction on a single-crystalline copp er micro-tensile specimen 
J. Keckes, O. Thomas, C. Kirchlechner, N. Vaxelaire , K. Martinschitz  ESRF MA 451 
Universität Leoben/ E. Schmid Insitute of Materials Science (Austria)/ CNRS –Université Marseille 
IM2NP 
 
Stress tensor determination and crystal orientation  evolution during uniaxial loading of  
a copper bicrystal 
T Hoc et al.          ESRF MA 555 
Ecole Centrale Paris 
 
Grain growth during annealing of sub-micron copper lines used for interconnections 
S. Labat, B. Kaouache, O. Sicardy, O. Thomas      F R 32-02-676 
CNRS-IM2NP Marseilles/CEA-Grenoble-LITEN   
 
Commensurate - incommensurate phase transition in c hiral liquid crystals investigated by 
resonant scattering of x-rays 
P. Barois et al         ESRF SC 2457 
C.R.P.P. CNRS/Université Bordeaux 
 
Analyse de coupes stratigraphiques de peintures de chevalet par micro-diffraction de Laue. 
E. Dooryhee, P. Martinetto, C. Dejoie, E. Wellcomme , J.L. Hodeau  FR 32-02-681 
Institut Néel, CNRS Grenoble/ LRMF CNRS Paris  
 
Thin film delamination study during in situ compres sive testing by Scanning micro X-ray 
Diffraction 
P. Goudeau, G. Geandier        FR 32-3-687  
LMP, UMR 6630 CNRS - Poitiers 
 

 
III. 5. Développement de l’analyse de la microdiffr action 
 
Contexte et objectifs : 
Depuis deux ans nous développons un code d’analyse et de traitement des données de 
microdiffraction adapté aux images collectées sur la ligne BM32 et dans le but de répondre 
rapidement aux demandes des utilisateurs pour des besoins et des outils spécifiques. Il s’agit à 
terme de disposer d’un outil comparable à celui développé par N. Tamura (ALS, berkeley). Nos 
motivations nous poussent à réaliser un logiciel ouvert, flexible, modifiable, évolutif permettant 
ainsi : 

- d’accueillir facilement de nouvelles fonctionnalités 
- d’améliorer notamment les performances de calculs en terme de rapidité (cf. analyse en vol 

à l’image de ce qui se fait en Electron Back Scattering Diffraction (EBSD)) 
- de donner la possibilité à une communauté de contrôler toutes les étapes de l’analyses et 

les modèles théoriques employés.  
-  



Nous avons choisi un développement en langage python (OpenSource) qui facilite le 
développement d’un code scientifique et de prototype logiciel. Il bénéficie d’accès simple à des 
bibliothèques graphiques et de calculs rapides (C, Fortran). L’avantage de ce choix est qu’il l’offre 
la possibilité aux utilisateurs d’analyser les données à l’aide d’une interface graphique ou par le 
biais de commandes (mode intéractif ou sous forme de macros). 
 
 

Le développement de ce logiciel s’inscrit aussi dans une démarche générale à l’ESRF 
(l’ « upgrade » de l’ESRF comporte un volet de traitement de données) d’analyse des données 
toujours plus volumineuse et orientées vers le traitement en ligne. Certaines méthodes 
développées ici peuvent être adaptée pour d’autres techniques de caractérisation à l’aide de 
rayons X ou non (diffraction neutron, microscopie électronique, kossel) 
 
Le traitement des données issues des mesures de microdiffraction comporte les étapes 
essentielles suivantes: 1) recherche et mesure des angles de diffraction 2) la calibration du 
détecteur 3) l'indexation et 4) détermination des déformations/contraintes 5) la cartographie 
automatique. 
 
Cette année, une interface graphique à été réalisée permettant à l’utilisateur d’indéxer 
manuellement les images. Il peut au préalable déterminer les paramètres (et d’en apprécier les 
effets) en vue d’une indexation automatique. En plus de sa transparence, l’indexation manuelle est 
aussi un atout (par rapport au programme XMAS) car elle permet de résoudre des cas complexes 
(généralement beaucoup de pics ou pics éclatés au positionnement incertain), donnant la 
possibilité à l’utilisateur de fixer les paramètres avant et pendant l’indéxation (resp. choix du jeu de 
pics et seuils de décision). 
 
Au bout de deux ans de fonctionnement de l’instrument et d’écriture de méthodes d’analyses, nous 
pouvons dégager les besoins en fonctionnalités nécessaires et les axes de travail à suivre. 
 
Recherche et mesure de la position des pics : 
L’analyse des données repose au départ sur la mesure de la position de pics de diffraction sur le 
plan du détecteur 2D (image 2D intensité diffusée en fonction de x,y). La 
pertinence/dispersion/précision des résultats repose sur cette mesure qui correspond à l’extraction 
correcte des 2 angles de diffraction correspond à chaque pic. Si cette extraction est aisée pour les 
monocristaux, elle peut devenir difficile en raison de limitations instrumentales…: 
-résolution du détecteur (pixélisation des tâches) 
-statistique de comptage déterminant le nombre de pixels (émergeant du bruit) contenu dans un pic 

 
Interface graphique de simulation de diagramme de Laue de polycristaux. 



 
…mais aussi surtout celles liées au matériau étudié lui-même : 
 
-élargissement (dans une direction seulement) due à l'épaisseur de la zone sondée 
-forme non circulaire voire pic éclaté d'origines multiples: distributions de déformations et 

d’orientation, même dans un volume de quelques microns cube et élargissement dû à la 
présence de défauts (dislocation, plans de glissement, …). 

Objectifs 1: 
- Simuler en fonction de modèles prédéfinies ou entrés par l’utilisateur la forme des pics ou 

groupe de pics 
- Adapter alors l’extraction de l’information contenues dans chaque pic ou groupe de pics 

(barycentres, largeurs, ) en fonction de modèles prédéfinies ou entrés par l’utilisateur pour 
aider l’indexation et améliorer la précision sur la détermination des contraintes 

 
Calibration : 
Elle consiste a déterminer la relation entre tout point sur la caméra (coordonnées en pixel) et deux 
angles définissant une direction de diffusion (vecteur d'onde final). A partir d'un cristal de référence 
connu ou facilement identifiable (en général considéré comme non déformé), on cherche les 5 
paramètres de la caméra minimisant les positions calculées et celles mesurées (par une méthode 
des moindres carrés par exemple). 
Cette procédure est en cours d’achèvement. La détermination des paramètres est délicate et 
converge vers des solutions numériques sans réalité expérimentale si l’on part de valeurs trop 
éloignées de la solution. Des efforts sont donc fait actuellement pour rendre cette procédure la 
plus automatique possible. 
Objectifs 2 :  

- Prise en compte du décalage de position des pics en fonction de l’énergie (profondeur de 
pénétration variable) 

- Localisation de la profondeur des plans diffractant à l’origine des pics (cartographie 3D), 
par triangulation (détecteur à plusieurs distances) par la méthode d’ombrage par un fil 
micrométrique mobile et absorbant. 

- Auto-calibration (avec un nombre suffisant de pics, la calibration peut être effectuée à partir 
des pics d’un grain aux paramètres de maille inconnus). 

 
Indexation : 
Elle consiste à attribuer pour chaque pic un grain d'origine et une famille de plan réticulaire 
(indices de Miller (hkl)). 
aLa méthode de base  d’indexation, utilisée pour les monocristaux, consiste à choisir 2 ou 3 pics, 
à comparer la ou les distance(s) angulaire(s) les séparant à une table de données ; si aucunes 
correspondances n’est trouvée, on choisit d'autre pics, jusqu'à trouver une solution. Dans le cas de 
matériaux polycristallins, cette méthode peut s’éterniser et/ou par coïncidence aboutir à des 
résultats erronés. 

 
Morphologie de la réflexion de Bragg en fonction de la nature des plans réticulaires sondés 
pour un même grain. La détermination correcte des contraintes nécessite dans ce cas une 
analyse plus fine de l’origine de l’éclatement (distribution orientations et/ou déformations) afin 



 
Projection gnomonique des pics révélant immédiatement la contribution 
d’au moins 2 grains par l’intermédiaire des axes de zones (points 
alignés). A l’intersection des axes de zones denses se trouvent les 
principales réflexions de Bragg (faible indices hkl) : on remarque un pic 
de symétrie 3 (111) en haut à droite.  L’intensité des pics est traduite par 
la couleur et la taille des cercles. 

Pour remédier à ces blocages, nous avons implémenter des méthodes de présélection  d'un jeu 
de pics possédant une plus grande probabilité d’appartenir au même grain (par défaut sélection 
par ordre d’intensité des pics) : 

- algorithme de recherche de « cliques » de la théorie des graphes 
- reconnaissance des principales réflexions en fonction de la position caractéristique des 

autres réflexions au voisinage 
- reconnaissance d’un axe de zone fonction de la répartition angulaire caractéristique des 

pics qu’il contient) 
 
Après avoir indexer tous les 
pics appartenant à un grain, 
il est souvent souhaité 
d’indexer les pics restant 
correspondant aux autres 
grains. 
La méthode simple consiste 
à partir d’un jeu de pics ne 
contenant pas ceux déjà 
indéxés. Toutefois s’il existe 
une relation de symétrie 
entre les orientations de 
deux grains, des pics de 
Laue seront communs aux 
deux diagrammes 
correspondants. Dans ce 
cas, l’indexation du premier 
grain aura retiré des pics du 
jeu de pics pour l’indexation 
du second. Cette dernière 
peut alors ne pas aboutir ou 
donner une indexation 
partielle sujette à caution. 
Pour lever toutes 

incertitudes et répérer les pics non communs (possédant qu’un seul triplet hkl), nous avons donc 
construit des outils de simulation de diagrammes de Laue afin aider et d’achever l’indexation de 
grains en relations de macle , configuration assez courante dans les matériaux étudiés sur BM32 
(relaxation des contraintes après traitement thermique).  
 
Pour éviter cette démarche séquentielle, qui peut s’avérer longue et mener à des indexations 
érronées des derniers grains, nous avons élaborée une méthode alternative permet de reconnaître 
plusieurs grains à la fois.  
La réduction des données (positions des pics) dans un espace adéquat (cf. rapport au CA 
précédent) et leur comparaison à une base de données  préalablement établies en 
échantillonnant l’espace des orientations (par pas de 1° pour l’instant), pour une structure 
cristallographique donnée, permet de classer plus efficacement les pics en fonction de leur grain 
d’origine. L’indexation des pics de plusieurs grains est alors opérée simultanément, en étant moins 
sensible aux bruits et coïncidences de positions. Une méthode numérique ingénieuse élaborée par 
E. Rauch (CNRS SIMaP/GPM2 St-Martin d’Hères) réalise la comparaison de manière très rapide 
(moins d’une seconde pour une base de 180 Mo).    



 
Objectifs 3:  

- Mise en place de l’indexation automatique de plusieurs grains  
- Introduction générale des mâcles ou d’éléments de symétrie spécifique (règles sur les 

indices hkl) 
- Introduction générale des données matériaux (lecture d’une base) 
- Utilisation d’une indexation préalable venant de l’utilisateur ou d’une image adjacente de la 

cartographie où l’indexation est plus aisée. 
- Estimation des performances des méthodes en fonction du nombre de grains et du nombre 

total de pics (temps et taux de réussite d’indexation) 
 
Détermination des déformations : 
Des procédures ont déjà été écrites. Elles sont analogues à celles utilisées pour la calibration. Les 
premiers essais montrent que la convergence, rapide, vers une unique solution physiquement 
réaliste nécessite un soin particulier sur la précision des données (position des pics) et le nombre 
de pics impliqués lors de la méthode de minimisation.  
Objectifs 4 : 

- Achever l’ajustement des déformations 
- Laisser le choix à l’utilisateurs du jeu de pics impliqués (nombre, principales réflexions, en 

fonction de l’intensité ou de l’énergie correspondante,…) 
- Estimation des barres d’erreur sur les déformations/contraintes  

 
Automatisation et cartographie : 
La mise en place d’un tableau de bord pour l’automatisation de l’indexation pour une série 
d’images ne devrait pas poser de problèmes. La gestion du produit du l’indexation automatique, 
notamment la navigation à travers la base de données de résultats mérite réflexions afin de 
privilégier l’ergonomie et répondre avec souplesse à la diversité des demandes des utilisateurs 
présentes et futures.  
 

 
Diagramme de Laue (cercle pleins : données expérimentales, cercles vides rouges : simulation )   d’un 
polycristal de CdTe comportant deux grains en relation de mâcle possédant des pics communs (deux 
indexations possibles, exemple pic central : (111) et (-511)). Pour l’analyse des déformations des 2 grains, 
il faut considérer seulement les pics propres à chacun des grains.  



IV Surfaces/Interfaces/Nanostructures en ultra-vide   (SUV)  
 
IV.1. Introduction  

 
Personnel  
 

L’équipe SUV (Surfaces Under Vacuum) est composée de deux chercheurs CEA (T. Schülli 
et G. Renaud), d’un ingénieur de recherche CNRS (H. Tolentino) et d’un chercheur CNRS (M.de 
Santis).  Depuis le départ de Marion Noblet-Ducruet, le support technique sur SUV est très 
insuffisant. L’aide d’Olivier Geaymond et l’embauche pendant 9 mois d’un jeune technicien 
intérimaire ont permis de réaliser le plus gros du travail technique, mais aucune embauche stable 
n’a fait suite à ce contrat. L’instrument SUV, techniquement très complexe et demandant un suivi 
quotidien, nécessite le travail d’un technicien dédié, à plein temps. Il est donc urgent de débloquer 
l’embauche d’un technicien sur cet instrument. 
 
Développements 
 
 Les développements techniques majeurs de cette année, la nouvelle tête goniométrique et 
les nouvelles fentes, développées au SERAS, sont présentée dans le premier chapitre de ce 
rapport. La nouvelle tête goniométrique a été conçue pour apporter une bien meilleure précision 
que la tête actuelle, indispensable pour certaines expériences. Les nouvelles fentes de définition 
du faisceau et de détection sont elles aussi très précises, adaptées au fonctionnement sous 
vide et au très faible encombrement dont nous disposons.  
 
 Faute de support technique, les travaux d’amélioration de la chambre de caractérisation et 
ceux du support de la chambre ont encore été décalés. 
 
 L’instrument est actuellement (fin octobre 2008) complètement démonté, et les pièces 
stockées en divers lieus de l’ESRF, afin de laisser le champ libre aux travaux, en-cours, 
d’extension de la cabane expérimentale. 
 

 
Activité scientifique 
 
 Nous résumons ci-dessous les principaux résultats des expériences réalisées sur la 
période novembre 2007-octobre 2008.  De plus en plus, les expériences demandent des mesures 
combinées de GISAXS et de GIXD durant la croissance. Elles montrent les limites de l’installation 
actuelle, et le fort intérêt d’agrandir la cabane, de façon à améliorer et les expériences de GISAXS 
(longueur) et celle de GIXD (détection 1D et 2D). 
 
 In 2007/2008, the trend already visible in recent years, namely the growth of complex 
structures and co-deposition of several materials was confirmed to dominate largely classical 
surface physics topics. The combination of Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering 
(GISAXS) and Diffraction (GIXD) offers ideal and almost unique possibilities to access structural 
parameters on a vast length scale from subatomic distances to particles of 100 nm. It is especially 
the opto mechanical elements inside the UHV chamber that allow for low noise GISAXS recording 
and the extreme versatility of the chamber to connect multiple deposition sources that make the 
instrument attractive to our users.   
 

The following experimental reports and the examples of two publication highlights of the 
recent months underline clearly the trend of growth of complex nanostructures and the in situ 
tracking of their functionality.  
 



IV. 2. SUV highlights : 
 
 
Scientific Highlights in 2008: Publications on func tional nanostructures 
The following two publications give an example how in situ x-ray scattering can bridge the link 
between structural and functional properties of nanostructures. Catalytic nanoparticles in the first 
case, magnetic ones in the second case:  
 
 
P. Nolte, A. Stierle, N. Y. Jin-Phillipp, N. Kasper, T. U. Schulli,  H. Dosch,  
“Shape Changes of Supported Rh Nanoparticles During Oxidation and Reduction Cycles”,  
Science 321, 1654 (2008). 
 
 
 
 

 



 



 



 

 
 
 
 



- J. Penuelas, P. Andreazza, C. Andreazza-Vignolle, H. Tolentino, M. De Santis, C. Mottet, 
“Controlling structure and morphology of CoPt nanoparticles through dynamical or static 
coalescence effects”,   
Phys. Rev. Lett. 100, 115502 (2008). 

  



 



 





IV. 3. SUV : selected scientific results  

Self-assembling of magnetic nanoparticles on nanost ructured oxide 
templates: a GIXRD and GISAXS study.    FR-32-03-67 4 
Maurizio De Santis 1, Andreas Buchsbaum 2, Helio Tolentino 1, Marcio Soares 1. 
1 MCMF, Institut Néel, CNRS-BP166, 25 av. des Martyrs, 38042 Grenoble Cedex 9, France. 
2 Institut für Allgemeine Physics , Technische Universität Wien, A-1040 Wien, Austria. 
 

The aim of this experiment was to exploit the nanostructuring observed at the surface of 
ultrathin oxide layers for growing self-assembled magnetic nanoparticles.  

Self-assembling of metallic clusters on nanostructured templates is a very active surface 
science research area. Step edges or dislocation networks on single crystal substrates are used for 
preferential positioning of atoms during film deposition. Depending on the deposition conditions, 
compact or fractal shape, nanowires or three-dimensional islands can be prepared. This research 
is motivated by the new electronic, magnetic and catalytic properties expected for these extremely 
small nanostructures. Preferential nucleation sites, generated by a lateral strain modulation, were 
found in the Moiré pattern of FeO(111) layers grown on Ru(0001) [1] and Pt(111) [2], which was 
exploited for the preferential nucleation of Fe3O4 island-like domains, and of Fe and V clusters, 
respectively. 
 In this experiment we wanted to exploit the Moiré pattern observed during the growth of 
CoO/Pt(111) (fig.1) to self-organize magnetic clusters of nanometric size.  
 

 
Fig 1: STM image of the Moiré pattern of 1ML CoO/Pt(111).  
 

Preliminary results showed that clusters formed by evaporation of transition metal atoms 
(Co, Pd) do not self-organize at room temperature. At higher temperature (200°C) the Moiré 
pattern is irreversible destroyed during evaporation. 

 For this reason, we moved to a more stable nanostructured oxide film, the 
(√67×√67)R12.2° reconstruction obtained by oxidation of Ni 3Al(111) [3], thanks also to a 
collaboration of  the Institut Néel with the Technische Universität of Vienna. The experiment was 
performed recently and the data analysis is in progress. Deposition of Co on the (√67×√67)R12.2° 
resulted in the grown of self-organized nanoparticles in the low coverage regime, as shown by 
GISAXS of Fig. 2 and in agreement with previous STM measurements. GISAXS allowed following 
the nanoparticles coalescence. The structure of the final deposit (10 ML) was studied by GIXRD.  
 



 
Fig 2:  GISAXS of 1 ML Co on ultrathin (√67×√67)R12.2° aluminium oxide on Ni 3Al(111)  
 
The aim was mainly to establish whether the nanoparticles are fcc or hcp, the compact hexagonal 
atomic layer being parallel to the surface. The magnetic anisotropy is strongly dependent on the 
structure. A first analysis shows that the staking is random. 
 
[1] G. Ketteler and W. Ranke, Phys. Rev. B 66, 033405 (2002). 
[2] N. Berdunov, G. Mariotto, K. Balakrishnan, S. Murphy and I. V. Shvets, Surf. Sci. 600, L287 
(2006). 
[3] M. Schmid, G. Kresse, A. Buchsbaum, E. Napetschnig, S. Gritschneder, M. Reichling and P. 
Varga, PRL 99, 196104 (2007).  
 
 
 
X Ray diffraction study of self-organized tert-buty l- calix[4]arenes film 
deposited on Au(110)(1x2)      FR-32-03-674 
V. Abad-Langlais 1,2, Y. Gauthier 2, Maurizio De Santis 2, Helio Tolentino 2, Xavier Torrelles 3 
1 Departament de Física, Universitat Autònoma de Barcelona, 08193 Bellaterra (Barcelona), Spain 
2 MCMF, Institut Néel, CNRS-BP166, 25 av. des Martyrs, 38042 Grenoble Cedex 9, France 
3 ICMAB, 08193 Bellaterra (Barcelona), Spain 
 

The aim of this experiment is to investigate the growth and the structure of p-tert-butyl-
calix[4]arene molecules on the (1x2) reconstructed Au(110) surface by grazing incidence surface 
X-ray diffraction (GIXRD). The main applications of calixarenes reported up to date are their use as 
sensors1,2. Functionalized calix[4]arene derivatives exhibit, for example, sodium ion selectivity 
while calix[6]arene has shown excellent sensitivity to cesium ions. In supramolecular chemistry, the 
calixarene molecules are known for their properties as receptors of neutral and ion guests3-5. 
Although the ability of these molecules to accept guest species and/or to act as sensor highly 
depends on their structural properties, only indirect studies have been carried out up to date to 
determine their orientation with respect to the substrate and relatively to their neighbouring 
molecules. This study is of importance for interfacial supramolecular assemblies, since further 
interaction with organic or inorganic species could either be promoted or forbidden by the type of 
molecule-substrate interaction. 

We have deposited the tert-butyl-calix[4]arenes on Au(110). The molecule is 12 Å long and 
the initial substrate surface is a (1x2) missing rows reconstruction. The deposition temperature has 
been optimized following the disappearance of the 0 ½ fractional rods of the substrate and the 
optimum temperature has been found at in the range of ~ 200-250ºC. STM images obtained on a 
monolayer allow seeing a regular distribution of the molecules. They form long chains along the [1-



10] direction (fig. 1). Each molecule appears as 4 circular lobes which can be assigned to the 
phenol groups, which mean that in this configuration, the tert-butyl groups cannot be imaged by 
STM. The detailed analysis of the STM images is quite difficult and a full interpretation can only be 
achieved thanks to the X-ray diffraction results. GIXRD data allow us to identify correctly the unit 
cell. The STM visible chains are formed by two different molecular conformers. In the unit cell, the 
molecules are rectangular and their dimensions are similar to those in gas phase, while in the 
centre of the unit cell, they adopt a more elongated geometry. The LEED pattern is also very 
complicated and due to the distortions of the low working energy, its analysis requires additional 
information provided by the X ray diffraction results. The experiment carried out at BM32 permits to 
resolve the structure: the tert-butyl-calix[4]arenes are arranged into a rectangular cell with 4 
molecules per cell. Similarly to the « simple » calixarenes case, the substrate suffers a drastic 
reconstruction change and its surface became a (1x3) missing rows upon molecular absorption. 
The coincidence cell is a (21x14). In the [100] direction, the x14 corresponds in fact to a 4* (1x3) 
+1* (1x2), which is confirmed by the STM images (fig. 2) which show large bands assigned to the 
1x3 together with some narrower bands corresponding to the (1x2), but without real space 
regularity.  

 
Fig 1:  High resolution STM image showing the  Fig. 2:  STM Image showing the (30 nm x30 nm)  

molecular internal structure (10 nm x12 nm). bands width alternating.    
   
 In fig. 3, two scans acquired respectively in the H and K directions show the periodicity of 
the molecular overlayer. Due to the large surface periodicity and surface disordering, only some of 
the fractional rods are visible. The strongest reflexions arise from the averaged cells.  

In conclusion, the gold substrate suffers a partial reconstruction and adapts itself to the 
molecules by adopting a (1x3) missing rows reconstruction probably due to a charge transfer. The 
coincidence cell is found to be a (21x14) corresponding in the K direction to the alternating 
large/narrow bands seen by STM. In this work, the complementarity of the experimental techniques 
(STM, LEED and GIXRD) is of fundamental importance to resolve the structure. 

 
1. Rösler S., Lucklum R., Borngräber R., Hartmann J., Hauptmann P., Sensors and Actuators B 
1998, 48 415–424 
2. Kunsági-Máté S. , Bitter I., Grün A., Nagy G., Kollár L., Anal. Chim. Acta 2001, 443 227–234 
3. Gutsche C. D., Calixarenes in Monographs in Supramolecular Chemistry, edited by Stoddart 
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Fig 3:  H and K-directional scans (open and solid circles, respectively)indicating the periodicities of the 
(21x14)supercell. Due to the large surface periodiciy, and surface ordering, not all the reflections are 
observed, but mainly those coming from averaged supercells. 

 
 
 
Propagation and stability of stacking faults in Ir( 111) homoepitaxy 
S. Bleikamp, J. Coraux, † and T. Michely, G. Renaud 1, and O. Robach 1 
II. Physikalisches Institut, Universität zu Köln, Zülpicher Str. 77, D-50937 Köln, Germany 
1CEA Grenoble, 17 rue des Martyrs, F-38054 Grenoble, France 
 

Homoepitaxial growth is a basic playground for studying the kinetics of stacking 
faults (SFs) formation, as no SF should form relying on energetics. It is a first step towards 
understanding the practical issue of thin films microstructuration through SFs. It was 
recently successfully employed by two of the Authors, who discovered heterogeneous 
nucleation of SFs on monoatomic rows decorating the boundary between regular and SF 
areas in Ir(111). 

We used X-ray surface diffraction to investigate in situ the propagation and stability 
of SFs during Ir(111) homoepitaxy, in ultra-high vacuum. Figure (a) shows the qualitative 
evolution of the integrated scattered intensity corresponding to the volume of (1) twinned 
crystallites, i.e. resulting from SFs along [111], (2) twinned crystallites resulting from SFs 
along an alternative <111> direction, and (3) crystallites twinned twice, corresponding to a 
SFs along [111] + another one along another <111> direction. The twinned signals are 
clearly identified on the crystal truncation rods (CTRs) by the presence of additional Bragg 
peaks. This is exemplified for the [01L] CTR [fig. (b)] where the regular fcc stacking peaks 
being only present in the case of the clean Ir(111) single crystal surface, are supplemented 
by twin peaks after the thin Ir film growth. While the defect type (1) was already observed 
by scanning tunneling microscopy (STM) by two of the Authors, defect types (2) and (3) 
were not identified up to now, and are now tentatively searched for in new STM 
measurements. 

The monotonic increase of the various twin volumes directly points out the 



propagation of the SFs which was proposed following STM observations. The similar 
trends observed, whatever the type of twin, indicate similar processes are involved. 
Starting with no SFs, the growth is first layer by layer and then dominated by a roughness 
increase after a couple of nm, as a result of the proliferation of SFs, consistent with the 
STM observations. While defect type (1) exhibits high thermal stability (above 1500 K), 
defects types (2) and (3) are found to disappear at moderate temperatures around 750 K. 
Preliminary quantitative analysis of the CTRs yield a 50±10 % volumic fraction of twins; 
thorough analysis will yield the absolute volume fraction of twins during deposit. A 
comprehensive growth model is currently developed to interpret the presence of the new 
defect types (2) and (3), the distinctive thermal stability of the different defects, as well as 
the sharp signals evolving from growth and pointing at well-defined locations in reciprocal 
space, such as the one highlighted in fig. (b). This should provide a unified picture of 
Ir(111) homoepitaxy through STM and X-ray surface diffraction. 

 

Figure:  (a) Integrated 
intensity associated with 
the fraction of the crystal 
that are twinned with 
respect to (111) (blue), or 
another <111> plane (red), 
and twinned with respect to 
(111) + twinned with 
respect to another <111> 
plane (pink). Curves are 
vertically shifted for clarity. 
(b) [01L] CTRs of the bare 
Ir(111) single crystal (violet) 
and after 12 nm of Ir have 
been grown (orange). “fcc” 
and “twin” denote the 
regular fcc and the twin 
stackings Bragg reflections. 
“?” remains unidentified. 

 
 
 
Understanding the MBE growth of GaN nanowires with in situ  grazing 
incidence diffraction      Proposal number 32 02 722 
O. Landré , H. Renevier, B. Daudin, R. Songmuang, G . Renaud 
CEA-INAC and INPG/LMGP 
 

III-Nitride semiconductor material is of major importance for blue and UV light emission 
applications. Unfortunately, the potentialities of the material are still plagued by the high density of 
dislocations (1010 cm2) and other structural defects which result from the lack of lattice adapted 
substrates. GaN nanowires grown by MBE exhibit an exceptional crystalline quality and could be 
an option to overcome this difficulty. These defect-free nanostructures motivate a serious hope for 
creating high efficiency III-V nanowires based devices. The nucleation process of nitride nanowires 
(NWs) grown by molecular beam epitaxy (MBE) remains unclear. It was the aim of this in situ 
diffraction experiment, in grazing incidence, to elucidate the nucleation process. For instance, what 
are the seeds/precursors for NWs growth? How are they forming on the surface (Stransky-
Krastanow process or Volmer-Weber one) ? 

The samples were grown in situ in the SUV chamber. First, a thin (3nm) AlN buffer was 
grown on a Si(111) substrate. The AlN buffer enhances the orientation and the homogeneity (size, 
high) of the wires. Then at a high substrate temperature (760°C) (with respect to the temperature 
growth of conventional nitride layer or quantum dots) we exposed the surface with Ga and N fluxes 



with a Ga/N ratio lower than 1 (N rich condition). Once optimized, these growth conditions gave 
rise to GaN nanowires well aligned along the c-axis. The diffraction experiment consisted in 
measuring the in-plane (3030) Bragg reflection of the GaN seeds/NWs and AlN buffer continuously 
during the growth. Grazing incidence setup, with an incident angle equal to 0.2° for the sample 
grown with the medium Ga flux and 0.15° for the sam ples grown with the higher and lower Ga flux, 
allowed us to be more sensitive to phenomena occurring on the surface by drastically decreasing 
the Si scattering. One advantage to work at synchrotron (ESRF) is the amount of photon available 
permitting us to decrease the scan duration at about 15 seconds and still having a good 
noise/signal ratio. The shorter is the time scan higher is the sensitivity to the very early stage of the 
growth. Furthermore we decided to reduce the amount of Ga impinging on the surface and hence 
slow down the nucleation process. We grew three samples with the same substrate temperature 
and N flux but with different Ga fluxes. Fig 1 shows h-scans across GaN and AlN (3030) Bragg 
peaks taken a different growth time for the sample grown with the medium Ga flux. Figure 2 shows 
the integrated intensity of the GaN diffraction as a function of time for the 3 different Ga fluxes. 
These experiments brought about two main results: 

1. Decreasing the amount of Ga impinging per second on the sample surface results in 
delaying the 3D growth. 

2. Once the growth has started, the GaN diffracted intensity is a quadratic function of time 
at the beginning of growth then it is linear. 
These results suggest three different stages during the GaN NWs formation : 

1. First of all the growth begins with the formation of a layer of dots on the thin AlN buffer by 
a Stransky-Krastanov process. According to this process the formation of a two dimensional (2D) 
layer is followed by a three dimensional (3D) growth mode (dots formation). We interpret the delay 
to the nucleation as being the time for the formation of this 2D layer.  

Note that the substrate temperature is high, then the Ga sticking coefficient is low, this 
explain why it takes such a long time to deposit only 2 ML of GaN. 

2. Once the dots layer is formed, the sticking coefficient of Ga adatoms increases. Indeed 
the dots offer new nucleation centers where Ga and N adatoms can be adsorbed. Therefore the 
growth speed increases and enters in a coarsening stage. At the early stage of growth, the 
GaN diffracted intensity can be fitted with the equation A0*t

x where A0 and x were adjusted. 
We have found an exponent close to two for the three samples, this depict a coarsening by 
the sides of the dots. 

3. And finally the dots end to grow laterally as a consequence they develop only by their top 
and give rise to the NWs growth. This explains the linear behavior of the growth after the quadratic 
one.  

These growth behaviors: high lateral/low vertical growth rate for the dots at the early stage 
followed 
by a high vertical/low lateral growth rate for the wires has been first suggested Songmuang and al. 
(Appl. Phys. Lett. 91, (2007), 251902). Our x rays diffraction results strongly support this model of 
growth. 

 
Figure 1: Bragg peaks of the (3030) GaN precursors/NWs (3,62) and AlN buffer (3,7) recorded as a function 
of time for the sample with the medium Ga flux. The incident angle was equal to 0.20°. The inset shows  the 



experimental and fitted h-scans recorded after 31 minutes of growth. This fit is made of two pseudoVoight 
functions: one corresponding to the AlN peak and the other to the GaN peak. 

 
Figure 2: Open symbols represent the integrated area under the GaN peak for the three samples grown with 
different Ga flux. Continuous lines are fits with the equation A0*tx where A0 and x were adjusted. Two effects 
are induced by decreasing the Ga flux: the time delay to the growth occurrence increases and the rippening 
is longer. Note that only the ripening is influenced by the Ga flux, after reaching the linear growth mode the 
growth rate is the same for all samples. This fact points out the fundamental role of the Ga adatom diffusion 
occuring during the NWs growth (see also Songmuang and al., Appl. Phys. Lett. 91, (2007), 251902. 
 
 
 
Structural investigation of silicon nanowires using  GIXD and GISAXS: 
Evidence of complex saw -tooth faceting 
T. David *, D. Buttard, T. Schülli, F. Dallhuin, P.  Gentile 
CEA-Grenoble, INAC  
 

In many fields of physics today, there is a growing need for smaller and smaller structures. 
Microelectronics immediately comes to mind, but biology, optics and even mechanics have a 
similar need. This need has drawn the attention of many research people to nanostructures. 
Among these interesting structures, nanowires, grown by the vapor liquid solid (VLS) method, have 
attracted particular attention, one of the reasons being their many potential applications. 
Concerning the choice of material, silicon is extremely well-known and thus seems to be a good 
candidate. The first obvious use of such nanostructures would be in microelectronics, but 
nanowires could also be extremely useful in the field of sensors for instance. In order to use these 
basic structures, however, we need to understand their structural properties. A few studies have 
already shown interest in the structural and morphological properties of silicon nanowires grown by 
VLS, with the very small diameters (5–20 nm) attracting most attention. It seems that nanowires 
generally grow in epitaxy on the silicon substrate if the interface between the catalyst and the 
silicon is clean at the beginning of growth. In addition, ‘Big’ nanowires (with a diameter greater than 
50 nm) appear to have six sides, one out of two presenting saw-tooth faceting, with the preferred 
growth direction being the (111) direction of the silicon crystal. In the case of smaller diameters, 
however, six faces also appear but the axis and the faces of the nanowire exhibit different 
directions. In order to investigate the crystalline nature and faceting of an assembly of small 
objects, X-rays are a very suitable tool. With regard to shape in particular, grazing incidence small-
angle X-ray scattering (GISAXS) has already proved its efficiency in the study of silicon 
nanocrystals. We performed grazing incidence X-ray diffraction (GIXD) and GISAXS experiments 
on ‘big’ silicon nanowires (diameters from 50 to 500 nm) grown by VLS on (111)-oriented silicon 
substrate with a gold catalyst. Crystal orientation and structural properties of the nanowires were 
deduced from GIXD while GISAXS provided information about the shape of the nanowires, their 
faceting and the orientation of their facets. 
 



 
 

 
 
Fig. 1: SEM images of nanowires. (a) overall view, (b) single nanowire, (c), (d) and (e) detailed views from 
(b). Every face seems to be saw-tooth faceted with different types of facets oriented upwards. (SF) type 
faces have small upward-facing facets while (LF) type faces have large upward-facing facets. The edges of 
the hexagonal prism are truncated and the cross-section would thus be dodecagonal. These new faces are 
themselves finely faceted with tilted facets (TF), and appear wide at the top of the nanowire (c) and almost 
non-existent at the bottom (d). 

 

 
Fig. 2. Setup used for GIXD experiments. 

 
Fig. 3a shows a profile of the diffracted intensity around the (220) reflection. We observe two 
diffraction peaks, the narrower (S) coming from the substrate and the broader (NW) from the wires, 
indicating that nanowires are single crystals and that their in-plane orientation is the same as the 
one of the substrate. Using Bragg’s law we can estimate the lattice parameter aSi and anw, 



respectively, of the substrate and the nanowires. We then deduce the lattice mismatch parameter 
∆a/a =( anw-aSi)/aSi=-1.23 *10-3 corresponding to a compression. Analysis of this strain is in 
progress but it can be tentatively explained by surface effects in the nanowires coming from a thin 
oxide shell. Fig. 3b shows a reciprocal space map of the diffracted intensity around the (220) peak 
of silicon. On this map, we see six diffusion streaks indicated by the dotted lines. These streaks are 
produced by vertical ‘‘planes”. Consequently, they provide evidence of the hexagonal cross-section 
of the wires. The angle between two streaks is 60° and the directions of the six sides of the 
nanowires can be deduced from the directions of these streaks on the map. Thus, the directions of 
the six sides of the nanowires are <112> facets. Similarly, the directions of the edges between two 
faces are <110>. These results are consistent with previous electronic microscopy observations. As 
this map shows the scattered intensity coming from the entire population of nanowires illuminated 
by the beam, we can be sure that these nanowires are all in epitaxy with the substrate and have 
the same in-plane orientation. Otherwise the map would show an arc following a Debye–Scherrer 
ring. The same experiment was performed on another sample obtained 
after a shorter period of growth, resulting in nanowires at the very beginning of their growth. The 
corresponding map (not shown) has a round shape without streaks, showing that the hexagon 
faces have not yet been formed. 

Fig. 4a shows a GISAXS image obtained with the incident beam along the <110> direction 
(i.e., incoming on the nanowires through an edge), while Fig. 4b shows the same image obtained 
with the incident beam along the <112> direction. The coordinates on the image correspond to the 
in-plane (qx) and the out-of-plane (qz) scattering vector. As there is no periodic vertical rod, no 
lateral periodicity of the wires is observed. However we can observe several tilted rods on the left 
and right of the image. As the rods are tilted, the facets do not correspond to the principal faces of 
the hexagonal cross-section of the wires shown earlier. These rods are produced by 
supplementary facets on the principal faces. This is consistent with the saw-tooth faceting 
observed earlier. By measuring the tilt angle we can estimate the orientation of the facets. Finally, 
on all GISAXS measurements, and especially in Fig. 4a, a splitting of the scattered streak may be 
observed. This phenomenon is due to multiple scattering effects and has already been 
investigated. 
The diffuse streaks produced by facets are schematically represented in Fig. 5. The incident X-ray 
beam is scattered by facets and the scattering vector q normal to these facets is located by angles 
αR and ϕ. The axis x and z correspond to the plane of the CCD camera (respectively the horizontal 
and the wires axes), while y is the X-ray beam direction. In the plane of the camera, the projection 
of the vector q has a measured angle αf from the vertical. Depending on the facet orientation in 
relation to the CCD plane ϕ can take several values. If the facet is normal to the CCD plane ϕ =0, 
so qxy 

and q are in the CCD plane and no correction is needed (αR=αM). But if ϕ ≠0,  qxy and q are out of 
the CCD plane and a correction is needed as tanαR= tanαM/cos ϕ. It is important to note that the 
visibility of streaks on the GISAXS image decreases quickly when ϕ increases. Facet indexation 
with the corrected angle is analysed below.  

 
Fig. 3. (a) Experimental profile of diffraction (dotted line) close to the (220) peak of silicon with peak (S) from 
the substrate and peak (NW) from the nanowires. The solid lines correspond to fits for the center of the 



peaks in order to accurately determine the maximum peak position, (b) Reciprocal space map of scattered 
intensity (arbitrary units) around the (2 20) peak of silicon. h and k are the reciprocal space coordinates. 
There are six diffusion streaks spread regularly every 60° around the peak, providing evidence of the 
hexagonal cross-section of the nanowires and thus allowing determination of facets direction. 
 
 

 
 
Fig. 4. GISAXS image obtained along (a) the <110> direction and (b) the <112> direction. We see scattering 
streaks tilted in relation to the vertical qz direction, produced by different facet families. The angles indicated 
correspond to the measured angles (90°- αM) and ϕ are defined in Fig. 5. In image (a) asymmetry between 
the left and right is noticeable, while image (b) is symmetrical. Intensity is given in a logarithmic scale. 
Inserts: schematic top view of a nanowire cross-section. 
 
The asymmetry in Fig. 4a reflects the trigonal character of the nanowires. This is not in 
contradiction with the Friedel rule of centrosymmetry nor with the six symmetrical diffuse scattering 
streaks around the (220) reflection of silicon obtained in Fig. 3b. Indeed, in GISAXS the full 
inversion symmetry rule is eliminated. This apparent trigonal character corroborate the 
observations of Ross et al. which show that only one out of two sides are saw-tooth faceted. 
However, as shown in Fig. 1b–e, our SEM observations are not very consistent with the simple 
faceting model usually proposed. Indeed, we observe saw-tooth faceting on each side of the 
nanowire. For large-diameter wires (i.e. diameter larger than 200 nm) the hexagonal cross-section 
is replaced by a dodecagonal section. It seems that the six additional faces are wider at the top 
(Fig. 1c), while almost non-existent at the bottom (Fig. 1d). All these observations lead us to 
reconsider the nanowire facet model and to propose a new one, as shown in Fig. 6. In Fig. 6a we 
can observe the dodecagonal section. The twelve faces are all sawtooth faceted and distributed in 
three families. The (LF) family corresponds to large upward-oriented facets as indicated in Fig. 6b 
and the (SF) family corresponds to small upward-oriented facets. The two opposite faces are 
centrosymetric. This is the reason why the GISAXS image in Fig. 4a is asymmetric. This is 
perfectly consistent with the trigonal character of the nanowires. For large diameter nanowires 
(diameter larger than 200 nm), six additional faces appear as a result of the truncation of the 
hexagon edge, producing the (TF) family corresponding to tilted saw-tooth faceting. The GISAXS 
image is consistent with this explanation, as shown in Fig. 7. On the GISAXS image in Fig. 7, the 
‘large’ facets produce a streak at 10°=(90°- αMright) = (90-αR) n the right of the image and one at 
19:5°=(90°- αMleft) on the left tanαMleft= tan(αR) *cos60°. However, the streak at 19.5° should be 
much less intense than the one at 10° because of th e in-plane angle correction explained earlier. In 
the same way, the ‘small’ facets would produce streaks at 19.5° (intense) and 37° (weak). 
Combining the two, we have one superimposed streak at 19.5° on the left of the image and two 
distinct streaks at 10° and 37° on the right. As th e streak at 37° corresponds to a diffraction vector  
outside the detector plane (ϕ ≠0), its intensity is very weak compared to the two other at 10° and 
19.5°. This is exactly what we observe in Figs. 4a and 7 with an acceptable error of 1°. The SEM 
image in Fig. 1 corresponds well with this explanation since we measure an angle of about 9.5° 
with respect to the vertical for the large facets and 20° for the small ones. It is interesting to not e 
that the angles determined locally by Ross et al. in using SEM measure 11.2° and 23.3° values, 



which are close to ours. Similar results have also been reported with TEM observations. In terms of 
direction, the facets tilted at 19.5° correspond to  <111> planes and those tilted at 10° correspond to  
<113> planes. Finally, we must explain the existence of the diffuse streaks at approximately 60° in 
Fig. 4a and at approximately 34° in Fig. 4b. 
For big wires with a diameter larger than 200 nm, tilted facets appear, as we can see in Fig. 1e, at 
an angle with respect to the horizontal ω ≈58°. By applying corrections, we can find the 
approximate orientation of the diffuse streaks in Fig. 4a and b. 

 
Fig. 5. Schematic representation of the faceted wire and the CCD camera plane. q is the scattering vector, x; 
the horizontal axis in the CCD plane, y; the X-ray beam direction, z; the wire axis, αR and αM, respectively the 
real and measured angles between q and the vertical and ϕ  the angle between the normal of the facet and 
the CCD plane. 
 

 
 
Fig. 6. Model of the nanowires. (a) The nanowire cross-section has the six usual faces, all saw-tooth faceted. 
Half of them (LF) present the large upward-facing facets and the other half (SF) present the small upward-
facing facets. The six additional faces truncating the edges are represented in red and marked (TF). They 
also exhibit a saw-tooth faceting but with tilted facets. (b) shows a view in the vertical plane along the 
direction indicated by the blue arrow in (a). The two opposite faces are of different type, one being (LF) and 
the other (SF). This is the reason why the GISAXS image is asymmetric.  
 



 
 
Fig. 7. Correspondence between the streaks visible on the GISAXS image and the different types of facets. 
The two streaks marked with black solid lines correspond to the facets whose normal is in the detector plane 
(ϕ =0). These facets are present on two of the faces of types (LF) and (SF). The two streaks marked with 
large blue dashed lines correspond to the same facets but with (ϕ ≠0), present on the other faces of type 
(LF) and (SF). Finally, the two streaks marked with small red dashed lines probably correspond to the other 
tilted facets present on the faces of type (TF). These faces are only present on nanowires whose diameters 
are larger than 200 nm. The intensity is given in a logarithmic scale.  
 
 
 
In situ  nucleation of Si -wires, MBE growth and liquid Au-catalysts  
T. U. Schülli, G. Renaud 
CEA-Grenoble, INAC  
 

Following first publications on the x-ray investigation of nanowires, fundamental questions 
on their growth as the formation of defects or twinning, maybe addressed by in situ investigation of 
early nucleation stages. We have followed the deposition of a thin Au film and the formation of 
catalytic droplets during annealing, as well as the nucleation of si nanowires by subsequent MBE 
deposition of Si.  

After the deposition of a thin Au-film on Si(111), its crystallinity was studied and a 
preferential orientation, parallel to the cubic axes of Si was found. Upon annealing, islands are 
formed prior to melting. This could be followed in situ by monitoring the width of the Au(113) Bragg 
peak, as shown in Fig. 1: for a thin layer, and scanning in qz direction in reciprocal space (here qz is 
parallel to the substrate’s surface normal), broad size oscillations are visible. Their spacing can be 
attributed to the 1.8 nm thick film as deposited at room-temperature. Upon annealing at 350°C, 
Islands were formed, witnessed by the narrowing of the Au (113) peak as visible in Fig. 1 (b). At 
360° C, all crystalline signals from Au disappear a nd a eutectic AuSi liquid is formed.   
  



 
  Figure 1: Growth of eutectic catalysts, here for the system Au-Si. A 1.5 nm thin Au film is deposited in (a), the 
black curve in (b) shows its size oscillations corresponding to its thickness. Annealing at 350°C lead s to 
islands (dashed blue curve in (b)). At 360°C the is land transforms into a Au80Si20 liquid droplet. 

 
 
Figure 2 shows a secondary electron microscopy (SEM) of a Au-island produced by this 

method at the SUV endstation.  In its liquid state, at 550°C it was exposed to a MBE Si-flux, and 
the nucleation and growth of nanowires was followed in situ. A reciprocal space map of the Si(220) 
after the growth is shown in Fig. 3. The hexagonal cross section of the wire is visible in the form of 
six facet streaks.  
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Figure 3: in-plane reciprocal space map of the Si(220) reflection of an in situ MBE grown nanowire. 

 
 
Surface induced giant supercooling in AuSi catalyst s  

T. U. Schulli, R. Daudin, G. Renaud, A. Vaysset,  A. Pasturel 

CEA-Grenoble, INAC  
 

The rapidly developing field of vertical Semiconductor nanowire growth makes use of metal 
catalysts combined with chemical vapour deposition. It is essentially the formation of low 
temperature eutectics between semiconductors and metal that drives the nucleation and growth of 
these structures. For Silicon nanowires, previously deposited metallic nanoparticles, Au as the 
most commonly used, serve as catalysts and offer unique growth conditions and restrictions due to 
their capacity of transporting Si even at low temperatures in the eutectic liquid Au80Si20. As 

research is focusing on alternative catalysts, an atomistic understanding of the outstanding 
transport properties of Si in AuSi even at massive Si overpressure in the growth chamber remains 
unresolved.   

We have investigated the melting behavior and the liquid state of these AuSi droplets on a 
Si(111) surface by Grazing Incidence X-ray Scattering on the BM32 beamline.  It is found that in 
case of the formation of a complex Si(111)-(6x6) surface reconstruction, supercooling down to 120 
K below the melting point (of only 636 K) is observed. A detailed analysis of the surface structure 
shows that more then 50 % of the surface atoms form pentagonal structures, incompatible with the 
fcc solid state of Au, but corresponding to the theoretical atomic arrangement and distances 
present in a calculated icosahedral AuSi “molecule” as it could exist in a liquid. Modification of the 
thermal history leaves a 3√3x3√3R30° surface reconstruction and does not reveal the  same 
supercooling effect. We state that this is the first observation of stabilization of a liquid in interaction 
with a surface. It confirms the theory that supercooling of metals is induced by local five fold 
symmetry.  Figure 1 (a) shows the atomic positions of the Au atoms in the surface unit-cell 
obtained from the analysis of 976 measured reconstruction peak intensities. The red lines are a 
guide to the eye for the deformed pentagonal atomic arrangement of Au atoms around a threefold 



center. The atomic distance of the Au atoms in these pentagons is 0.29 nm, corresponding to the 
atomic distances observed in e.g. an icosahedral Au12Si molecule.  Our findings are of 

fundamental interest in the understanding of liquid-solid interaction, as well as on the stabilities of 
liquids and the local arrangement of binary liquids. The solid-liquid transition could be observed by 
the appearance/disappearance of Bragg peaks of the Au fcc structure as well as by the 
observation of the liquid structure factor. Figure 1(b) shows the hysteresis opening due to the 
supercooling of the melt. Depending on the interface structure, the solidification temperatures differ 
by 40 K.  

  
 

 

Fig. 1(a): Arrangement of the Au atoms on the Si(111) 6x6 reconstructed surface. The hexagonal unit cell 
with a=2.3 nm is indicated in black; in red: pentagonal arrangement of Au atoms around a threefold centre. 
Fig. 1(b): Hysteresis of the solid-liquid-solid (s-l-s) transitions of the AuSi catalysts on the Si(111)6x6 and 
3√3x3√3R30° surfaces . Note that the transition is accomp anied by a chemical mixing (s-l) and de-mixing (l-
s).   

 
 
Investigations of GeMn on Ge(001) 
V. Favre-Nicolin, S. Tardif, A. Barski, M. Jamet, T. Devill ers, C. Porret, T. Schülli 
CEA-Grenoble, INAC  
 

Scientific background: 

The realization of carrier-induced ferromagnetism, with possible applications in rapidly 
developing areas such as "spintronics", has boosted the interest in the study of semiconducting 
materials that show ferromagnetism upon transition-metal doping, known as diluted magnetic 
semiconductors (DMS). The manipulation of both the electronic spin and the electronic charge 
requires the development of new DMS with a large density of carriers, which maintain their 
ferromagnetic behavior at high temperature - close to room temperature. Despite several 
encouraging results, DMS materials are still struggling to reliably achieve the desired high Curie 
temperature Tc. Up to now, semiconductor spintronics has been mainly devised based on diluted 
magnetic semiconductors, in which magnetic atoms randomly substitute the semiconductor atoms. 
DMS's containing secondary phases (metallic inclusions, semiconducting ferromagnetic phase or 
simply concentration modulation) were seldom studied and usually not well controlled. The 
presence of secondary phases or inhomogeneities could increase the critical temperature, or 
enhance the magnetoresistance by multiplying the number of interfaces for spin scattering.  

Samples grown and studied: 

During this experiment a total of 5 samples were grown in-situ in the adjoined MBE chamber, 
varying the substrate (Ge or GaAs), the Mn concentration (from 6% to 15% Mn). A few samples 
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Figure 1: grazing-incidence X-ray scattering map 
around the (400) reflection (logarithmic colour 
scale). Note the shape of the diffuse scattering, which 
depends on the sample growth conditions. 

were studied by X-ray scattering before and after capping with amorphous silicon. Another sample, 
previously studied by XMCD, was also studied. 

  The growth conditions were chosen so as to minimize the formation of Ge3Mn5 clusters, i.e. at 
a moderate temperature. 
X-ray measurements: 

All X-ray measurements were done around E=11 keV, either right below the Ge K-edge, or around 
it for anomalous diffraction. For the GaAs samples constant-wavelength measurements were 
carried out below the Ga K-edge. The incident angle was (except for some GISAXS images, see 
below) set to the experimentally found critical angle, in order to maximize the scattered intensity. 
 For all samples the following measurements were made : 
-GISAXS images taken along the (110) and (100) azimuths, for several incident angles (0.15°, 
0.25° and 0.35°) 
-One large in-plane X-ray scattering map including the (220) and (400) reflections 
-Several detailed scattering map around possible in-plane reflections: (200), (400), (620). These 
were collected as “medium” (reciprocal lattice range ±0.2) and “fine” maps (range ±0.02) around 
the main Bragg peaks. 
-Fine 1D angular and radial scans around the (200), (400), (620) reflections 
 Anomalous diffraction measurements were carried out only for the GaAs samples, in order 
to avoid the anomalous contribution from the substrate. 
Preliminary results: 
 The maps collected on the different samples all include the same basic features : a 
diffusion line between the (220) and (400) reflections (see figure 1), some diffuse scattering around 
(0.6 2.6 0), and a distinctive diffuse scattering around all main Bragg peaks. 

 The most interesting results of this 
experiment are the variation in shape and 
intensity of this diffuse scattering around the main 
Bragg peaks, which depend on the sample growth conditions. We are in the process of 
reproducing this diffuse scattering by taking into account the size of the nanocolumns, their internal 
structure (strain, composition,..), and the deformation of the surrounding Ge matrix. 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 2: Large grazing incidence X-ray scattering 
map 



Enhanced relaxation and intermixing in Ge islands g rown on pit -patterned 
Si(001) substrates 
T.U. Schülli, M.I. Richard, A. Malachias, G. Renaud , F. Uhlik, G. Vastola, F. Montalenti, G. 
Chen, L. Miglio, F. Schäffler, G. Bauer 
 

Ordering, shape and size uniformity of epitaxial Ge (or SiGe) islands on Si(001) is very 
important whenever microelectronic applications based on such nanostructures are concerned . 
Island formation is known to follow the Stranski-Krastanow (SK) growth mode, allowing for partial 
elastic-energy relaxation. Since on flat substrates islands tend to nucleate randomly, substrate pre-
patterning prior to growth can be used to achieve controlled positioning. A high degree of ordering 
was indeed obtained in, exploiting a suitably pit-patterned substrate. Remarkably, patterning was 
also shown to increase size uniformity, possibly because of a more regular distribution of capture 
areas. The possibility of controlling also the relaxation level of the islands by growth on patterned 
substrates appears extremely intriguing.  We show that the presence of pits influences not only the 
average relaxation, but also the distribution of Ge within the islands. Pit-patterned substrates were 
prepared by lithography. 7 ML of Ge were deposited at 620°C on a Si(001) substrate with a 
900x900 µm² part of it being patterned with pits at a periodic spacing of 495 nm. The growth of a 
thick Si buffer prior to Ge-deposition leaves a periodically facetted surface with flat {1 1 10} pits 
with the shape of downward pyramids. AFM analysis showed that Ge islands nucleate at the 
bottom of these pits and form dome-shaped islands with identical facets as on the nominal part of 
the substrate. The average island density per surface unit area is 5 µm−2 for the patterned part and 
20 µm−2 for the nominal one. The domes on the patterned (nominal) part have an average height of 
28 nm (23 nm) and a diameter of 130 nm (110 nm).  

The sample was then transferred under N2 atmosphere and introduced in the UHV chamber 
at BM32. The islands were characterized in grazing incidence x-ray diffraction (GIXD) at an x-ray 
energy of 11.04 keV. The incident beam and the collimation on the detection side were translated 
on the sample in order to select between the different regions. Reciprocal space maps in the 
vicinity of the 400 Bragg reflection were recorded as shown in Fig. 1 (a) and (b) together with 
corresponding AFM images as insets. The intensity distribution along the radial direction clearly 
extends to higher lattice parametres for the patterned region. In Fig. 2 (a) radial scans 
(corresponding to the full or dotted lines in Fig.1 (a) and (b) are plotted as a function of the lattice 
parameter, inferred from the radial momentum transfer. It is clearly visible that the nominal sample 
has its main lattice relaxation at lattice parameters around 5.46 Å whereas for the patterned part, 
the lattice-parameters are streched over a longer area in reciprocal space, showing a maximum at 
about 5.51 Å. 

To better understand the reported difference, we related the lattice-parameter results to the 
local Ge content inside the islands by exploiting anomalous x-ray scattering. We recall that by 
monitoring the variation of the scattered intensity when varying the x-ray energy in the vicinity of 
the Ge K-edge (Ee=11.103 keV) at a fixed momentum transfer Q, the corresponding average Ge 
concentration can be determined, so that lattice parameter versus Ge content (c) data are 
extracted, basically without any model assumption.  A first key result came out: both for the 
nominal and for the pit-patterned region, the average Ge content turned out to be ~60% in both 
cases: the presence of the pit does not influence neither the shape (dome) nor the relative amount 
of Si and Ge atoms within the island. Let us see where, instead, differences exist. Figure 2 (b) 
shows Ge-concentration vs. the in-plane lattice parameter a|| for the nominal (full lines) and the 
patterned region (dashed lines). A qualitative observation can be immediately made. By assuming 
the usual base-to-top lattice relaxation within islands, the flatness of the dashed curve indicates 
more uniform alloying within the pits in comparison to the nominal case. A possible explanation of 
this different behavior will be given after completing the presentation of the results. More insights 
can indeed be gained by extracting the actual 3D Ge distribution and the elastic-energy profile. 
Over the last ten years, x-ray methods have been developed, coupling lattice parameter with 
lateral size and chemical composition of an object, reconstructing a concentration profile inside 
nanostructures. 
 



 
FIG. 1: (a) Reciprocal space map around the 400 Bragg reflection for the SK-grown sample on the nominal 
part. (b) The same region of reciprocal space shown in (a) but for the Ge-islands grown on the patterned 
part. 
 

These methods are limited however by model assumptions concerning the shape of the 
considered iso-strain regions. Instead, we have used a novel fitting procedure exploiting a FEM-
based treatment of non-uniform concentration profiles, allowing us to determine the local Ge 
content without any constraint. After the island and substrate geometry is created based on AFM 
images, non-uniform concentration values are assigned on a discrete mesh. The elastic problem is 
then solved exploiting linear interpolation, (c,a||) data are extracted, and the statistical χ² is 
evaluated by comparison with the corresponding x-rays data. Using an iterative procedure based 
on local concentration exchanges preserving the assigned experimental average concentration 
value, χ² is minimized. It is important to emphasize that particular care is required in assigning the 
correct statistical weight to the data. During the fit, indeed, (c, a||) pairs were computed not only 
from the island interior, but also from a surrounding region in the substrate with a lateral extension 
inferred from the experimental island density, and a depth of 12nm, i.e. the estimated penetration 
depth of the x-rays in our set-up. This allowed us to filter out from the experimental data the 
substrate contribution which, as shown in Fig. 2(c) for the nominal case, causes a sudden drop of 
the average Ge content at low lattice parameters, hiding important data coming from the island 
interior. Another difficulty stems in the vanishing experimental scattering volume (see Fig. 2(c)) of 
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the regions with lattice parameter close to bulk Ge.  

 
FIG. 2: (a) Radial intensity distribution as a function of lattice parameter for Ge-islands grown on the nominal 
part (full line) and on the prepartterned part (dashed line). (b) Germanium concentration inside the islands as 
a function of lattice parameter for growth on the nominal (full line) and on the patterned part (dashed line). (c) 
Experimental raw data, and fitted data after proper separation of the Si substrate contribution (nominal case). 
 

In the fit their concentration value was extrapolated from experiments, assigning a large 
error bar in order not to bias the region where real data were present. Finally, a satisfactory fit 
(which required ≈104 iterations) is obtained, the full solution of the elastic problem being required at 
each step. 

The 3D compositional maps for the nominal and the patterned substrate corresponding to 
our theoretical best fit are displayed in Fig. 3(a)-(d) together with their horizontally-averaged values 
(Fig. 3(e)), while the elastic energy per atom is reported in Fig. 3(f), where a comparison with the 
uniform composition case is also shown. In the nominal case - Fig. 3(a) and (b), an almost Si-pure 
region is found close to the base edges, a result fully compatible with selective-etching data. From 
Fig. 3(c) and (d) one sees that Si enrichment at the base is less evident in the pit case where the 
overall Ge distribution is more uniform, but for more localized irregularities. This is particularly 
evident from the horizontally averaged Ge content values displayed in Fig. 3(e). The above 
observations can be justified using both thermodynamic and kinetic arguments. The edges of the 
islands grown on flat substrates are the most compressed regions in case a uniform Ge distribution 
is considered, so that replacing Ge with smaller Si atoms produces significant relaxation. By 
comparing the energy per atom in flat vs. pit-patterned substrates (Fig. 3(f)) in the case of a 
uniform distribution, one sees that the driving force for Si segregation at the island base is weaker 
in pits, since the elastic-energy difference between base and top is smaller.  
If pit pre-patterning is already seen as a powerful tool to control positioning and homogeneity of 
heteroepitaxial islands, in this Letter we have shown that it also allows one to control elastic-energy 
release. This opens up the possibility of tuning strain in the islands by selecting the shape of the 
pits in order to grow islands with the desired degree of relaxation. The kinetics of Si supply, 
however, seems to be also influenced by the presence of the pit, calling for further investigations 
for achieving full control. 
 
 



 
 
FIG. 3: Cross-section map of the 3D-reconstructed Ge content profile for islands grown on nominal (a-b) and 
patterned (cd) samples. Sections are showed along the [100] (a,c) and the [110] (b,d) crystallographic 
directions. Islands lateral size is shown in nm. Panel (e) displays the average Ge content as a function of 
height. Panel (f) reports for the elastic energy profile correspoding to the fitted Ge distribution on flat (filled 
box) and patterned (empty box) substrates. Plots made for the case of uniform concentration are 
analogously displayed for flat (filled triangles) and pit (empty triangles) case. 
 



Instrumental refurbishment project for 2008/9 : New  BM32 hutch and integration of a 
CBE gas injection system 
 
The refurbishment project presented in last years report, supported by the RTRA « Nanosciences 
aux limites de la nanoélectronique »  is currently under realisation. The isntrument is currently 
closed down (since October 8th) until the end of February 2009 where the new lead hutch and lab 
space will be finished. The integration of the gas injection system to combine solid source and gas 
source MBE growth will follow in 2009.  
 
Plan of the new experimental hutch: 
 
 

 
 
The increase of the possible sample-detector distance will permit higher resolution in GISAXS and 
diffraction. The mounting of bulky 1D and 2D detectors on the diffractometer arm will be possible. 
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