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INTRODUCTION






Introduction générale .~0

S

LBERT sous le nom de Manu-

La compagnie de Saint-Gobain est une entreprise, fondée en 1
facture royale des glaces, qui produit, transforme, et distrib matériaux. Les activités de Saint-Go-

bain sont centrées sur I'habitat durable : de l'isolation ther 1'vitrage, en passant par la produc-

de la recherche de Saint-Gobain), et a pour voc orer les possibilités de batir des dispositifs

optoélectroniques de qualité & partir de matériaux verriers peu onéreux et de revétements capables

d'étre développés a 1'échelle industriel duction de plusieurs métres carrés par minute).

Les semiconducteurs I1I-V, et e er le GaAs, sont des matériaux idéaux pour la production

d'électricité par effet photoélect r bande interdite est directe (contrairement au Si), et d'une
valeur parfaite pour l'abs spectre solaire. En revanche, ce sont des matériaux difficiles a
mettre en ceuvre sous 1 couches minces par hétéroépitaxie en raison des forts écarts de

parametres de maillg ients d'expansion thermique avec les substrats : il en résulte de

équipes travaillent donc actuellement a I'élaboration de dispositifs basés sur des ensembles organisés
de nanofils. Pour concevoir de tels systémes, une grande homogénéité de dimension et d'orientation

des nanofils est requise. Cette problématique est actuellement résolue par 'utilisation de substrats
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monocristallins d'orientation [111] (axe donnant lieu a une croissance verticale des nanofils), et en

ajustant les conditions de croissance.

Un progrés important peut étre fait du c6té du substrat : en effet, quand la croissance est effectuée sur
un substrat monocristallin massif de plusieurs centaines de micrométres d'épaisseur, seules quelques
unes des derniéres monocouches a sa surface sont réellement utilisées. Utiliser un substrat mince
pourrait donc permettre de limiter le cott relatif du substrat (moins de matiére utilisée), mais éga-
lement de lui apporter de nouvelles propriétés : comme par exemple la transparence optique, ou la
flexibilité. Le verre et le plastique sont deux substrats de choix pour ces deux propriétés, ainsi que pour
leur coit trés faible. Cependant, leur état amorphe ne permet pas d'induire une orientation préféren-

tielle des structures par épitaxie.

Bien que des équipes travaillent a I'élaboration de substrats minces pour l'intégration des nanofils
dans des dispositifs, qui permettraient de se défaire des contraintes des monocristaux (comme leur
coiit, leur opacité, et leur rigidité mécanique), peu de solutions réalistes existent  l'heure actuelle. Une
solution commerciale est proposée par l'entreprise Soitec, au travers de minces lames monocristallines
rapportées sur d'autres supports (procédé « Smart Cut? »). Mais cette solution est onéreuse ; et dans
l'absoluy, la croissance verticale de nanofils ne nécessite pas des monocristaux, mais simplement des
plaquettes cristallisées et convenablement orientées [111], dont la taille des grains monocristallins est

suffisamment plus grande que le diamétre d'un nanofil.

Les travaux de thése présentés dans ce manuscrit s'inscrivent dans ce contexte, et ont pour vocation de
répondre a l'interrogation suivante : « Est-il possible de fabriquer de maniére simple, fiable, et reproductible
un substrat alternatif pour la croissance épitaxiale de nanostructures, et ce, grice uniquement a des méthodes

industrielles de dépét grande-taille bas cotit ? ».

Pour introduire cette problématique, le premier chapitre de ce manuscrit (p. 7) détaille les verrous
technologiques a lever afin d'élaborer un substrat mince efficace pour la croissance de nanofils de semi-
conducteurs I11-V. Nous présentons donc dans un premier temps (Chapitre 1.1, p. 9) I'état de I'art de
la croissance des nanofils, de maniére générale, et ciblée sur les essais récents de croissance sur substrats
minces (couches métalliques, graphéne, mica, etc.). La solution que nous envisageons est d'utiliser une
couche mince polycristalline de Si, dotée d'une orientation [111]. Nous montrerons dans le Chapitre 1.2
(p- 19) que parmi les méthodes pour fabriquer une telle couche, la cristallisation du silicium amorphe
(a-Si) induite par un métal permet d'obtenir aisément de telles propriétés. Un point précis sur l'état

actuel de la recherche dans ce domaine est donc présenté.



Nous élaborerons dans un premier temps un cahier des charges définissant les caractéristiques que
doit avoir une couche-mince cristalline pour donner favorablement lieu a une croissance épitaxiale

verticale de nanofils (Chapitre 2.1,p. 39).

La suite du Chapitre 2 présente l'élaboration de couches de Si cristallisées orientées [111] par un pro-
cédé reproductible de dépot par pulvérisation cathodique magnétron (Chapitre 2.2, p. 47) (dont les
généralités sont rappelées en Annexe A, p. 171), 'étude de la thermodynamique de la cristallisation
de telles couches (Chapitre 2.3, p. 61), ainsi que la vérification de leurs spécifications vis-a-vis du
cahier des charges (Chapitre 2.4,p. 75). Nous démontrerons enfin que ces couches sont de bons
substrats pour la croissance par auto-catalyse de nanofils de GaAs : avec une trés forte proportion de
nanofils verticaux, faits d'un matériau de qualité comparable a celle obtenue par croissance sur un

substrat monocristallin massif.

Les croissances de nanofils que nous avons effectuées sur des couches minces sont auto-assemblées :
les nanofils se répartissent aléatoirement a la surface de 1'échantillon. Pour de nombreuses applica-
tions, il peut étre de grand intérét de pouvoir positionner les fils de maniére déterministe. La plupart
des équipes de recherche travaillant sur la croissance de nanofils utilisent pour ce faire un masque dié-
léctrique amorphe (SiO, ou SizNy,en général) sur un substrat monocristallin massif. Dans le Chapitre
3 de ce manuscrit (p. 107), nous proposons une alternative : la fabrication de nano-plaquettes de Si
(111) obtenues par cristallisation orientée du a-Si, et leur utilisation comme nano-substrats pour la

croissance épitaxiale de nanofils.

Afin d'élaborer de telles plaquettes orientées, nous démontrons dans le Chapitre 3.2 (p. 111) qu'il
est possible d'utiliser la méthode de cristallisation induite par un métal a partir de petites plaquettes
bicouches Al/a-Si isolées, et ce en conservant les mémes propriétés que dans une couche d'extension
latérale infinie. Les motifs lithographiés obtenus sont des monocristaux de Si, orientés [111]. La ci-
nétique de cristallisation de ces plaquettes de Si présente quelques distinctions par rapport au cas des
couches-minces d'extension latérale infinie : elle a été étudiée afin d'élaborer des recettes de fabrica-

tion efficaces (Chapitre 3.3, p. 127).

Nous avons enfin démontré qu'il est possible d'utiliser de telles plaquettes de Si comme de véritables
nano-substrats pour la croissance localisée de nanofils verticaux, tout en conservant les propriétés du
substrat (Chapitre 3.4, p. 139). Ce travail ouvre donc notamment la voie a l'intégration de nanofils
dans des dispositifs dont les matériaux ne présentent pas les spécificités nécessaires a leur croissance

directe.
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1.1

Nanofils de semiconducteurs :
de la croissance a l'intégration

INTRODUCTION Les semiconducteurs I1I-V sont des matériaux de trés grand intérét pour l'élec-
tronique et 'optoélectronique en raison de leur bande interdite directe et leur trés haute mobilité
électronique.3= Ces propriétés leur conférent un fort potentiel aussi bien pour 1'émission de photons
que pour la conversion de photons en électrons (notamment le cas du GaAs) ; mais également pour

l'électronique (par exemple dans le cas de I'InGaAs).

1.1.1 Atouts de la géométrie des nanofils

Les semiconducteurs III-V sont malheureusement trés chers, et difficiles a faire croitre en hétéroé-
pitaxie sur des substrats & cotit modéré (notamment sur Si ou sur saphir), et ce en raison de leurs
grands écarts de paramétre de maille et de coefficient d'expansion thermique avec ces derniers. Ces
différences conduisent a des défauts structuraux trés préjudiciables aux semiconducteurs et donc aux
dispositifs les utilisant (dislocations, nano-vides, joints de grains, etc.). En particulier, les dislocations
(relaxations plastiques dues aux différences de paramétres de maille) apparaissent au dela d'une épais-

seur critique plus bien faible que les épaisseurs couramment utilisées dans les dispositifs.

Les défauts structuraux listés ci-avant peuvent étre évités en ne mettant plus en forme les matériaux
selon une géomeétrie 2D (couches) mais selon une géométrie de nano-objets 0D comme dans le cas des
boites quantiques (ilots de matériaux de faible dimension), ou 1D comme dans le cas de nano-colonnes

ou de nanofils.

En particulier, J. W. MATTHEWS® et E. A. FITZGERALD’ ont démontré que l'épaisseur critique d'appari-
tion de dislocations est plus grande dans le cas d'une boite quantique que d'une couche uniformément
épaisse. La relaxation des contraintes qui sont dues au désaccord de paramétres de mailles est d'abord

préférentiellement réalisée par les surfaces latérales de la boite quantique qui sont libres de se défor-
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Figure 1.1 1 Graphe représentant l'évolution de la hauteur critique avant l'apparition de dislocation en fonction du

rayon des nanofils, et du désaccord de parametre de maille. Reproduit d'aprés E Glas. Phys. Rev. B 2006, 74, 121302.

mer élastiquement. Pour des épaisseurs supérieures, des relaxations plastiques ont lieu par apparition

de dislocations a l'interface avec le substrat.

Les nanofils sont des nanostructures quasi-unidimensionnelles, avec un diamétre typique de moins
de 100 nm, et une longueur de plus d'un micromeétre, en général. Leur géométrie unique leur confére
un avantage significatif sur les structures planaires du point de vue de leur qualité structurale : leurs
surfaces libres latérales sont en mesure de relaxer la contrainte liée au désaccord de parameétre de

maille avec le substrat, contraignant le fil a sa base.

F. GLAS a montré que l'apparition de dislocations est dépendante des dimensions du nanofil et de

l'intensité de son désaccord de maille avec le substrat ou dans le cas d'un nanofil 4 hétérostructure.d

Ses calculs, en accord avec des résultats expérimentaux antérieurs,’ 12

établissent une relation rayon—
hauteur critique du nanofil dépendant du désaccord de maille (Fig. 1.1 1) : lorsque le rayon des nanofils
est trop important, des dislocations sont possibles (on retrouve l'épaiseur critique des couches 2D). En
revanche, pour des rayons suffisamment petits, la hauteur critique tend vers l'infini : le nanofil entier

est exempt de dislocations, méme pour des désaccord de paramétres de maille importants (calculé

jusqu'a 7%).

A épaisseur égale et a substrat désaccordé identique, un nanofil de semiconducteur 111-vV peut donc
présenter une qualité structurale bien supérieure a celle d'une couche mince du méme matériau. En
outre, un méme nanofil peut étre composé de différents matériaux, et ainsi former des hétérostruc-
tures (Fig. 1.1 2). Celles-ci peuvent étre axiales ou radiales, en fonction des conditions utilisées lors
de la croissance. De nombreux matériaux ont pu étre associés et il est ainsi possible de concevoir
des dispositifs optoélectroniques a 1'échelle méme d'un unique nanofil. A titre d'exemple, des cellules

photovoltaiques a base d'un unique nanofil ont été fabriquées et étudiées par certaines équipes.’> 14



1.1.1 Atouts de la géométrie des nanofils

Les contraintes qui s'établissent au sein des
hétérostructures a désaccord de maille sont
d'importance dans 1'élaboration des dispositifs.
Elles ont été étudiées, autant pour les hétéros-
tructures axiales’'® que radiales.'9-%!

Leur quahte structurale n'est pas le seul atout Figure 1.12 Schéma de nanofils en hétérostructure

géomeétrique des nanofils. En effet, en raison de (a) axiale, et (b) radiale.

leur trés faible diamétre (typiquement de l'ordre

de la centaine de nanomeétres), leur interaction avec la lumiére ne peut pas étre décrite en terme d'op-

tique géométrique : c'est un matériau photonique.??

Il est en outre possible de fabriquer de vastes ensembles de nanofils avec des densités trés élevées (de
l'ordre de plusieurs unités a plusieurs dizaines par micrométres carrés). Ces ensembles peuvent étre
organisés ou aléatoirement disposés ; et ils présentent un grand avantage en comparaison des couches
minces pour 1'élaboration de dispositifs récepteurs de lumiére. En effet, une couche mince, en raison
de la différence de son indice optique avec le milieu environnant, réfléchit une partie importante de
la lumiére incidente, qui est alors perdue pour le dispositif. Dans le cas d'un ensemble de nanofils, la
structure présente un indice effectif intermédiaire, et la quasi totalité de la lumiére peut alors étre

piégée par la forét de nanofils. Macroscopiquement, un ensemble de nanofils peut avoir un aspect trés

noir et mate.

L'interaction entre un ensemble de nanofils et une lumiére incidente a été derniérement étudiée
(Fig. 1.1 3).2 En fonction des objectifs du dispositif (longueur d'onde, coefficient d'absorption), on

choisit la densité surfacique, le diamétre et la hauteur des nanofils pour optimiser l'absorption op-

tique.24 23

b d
100+ ff“-"
o\o 80 - L=d83& ..'II o\o
g | ) Lgm g
oy 1 Lz
S 601 ll.;.-,-,h, m S
= [ =
2 40- e Lo g o
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Figure 1.13 (a) Ensemble de nanofils. (b) Absorption lumineuse pour des nanofils de Si, ou une couche mince équiva-

lente (en fonction de I'énergie des photons incidents). () Absorption lumineuse des nanofils en fonction de la fraction

de surface occupée, pour un pas donné. Reproduit d'aprés L. Hu et al., Nano Lett. 2007, 7, 3249-3252.

11
(Fig. 1.1 2)
(Fig. 1.1 3)
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(Fig. 1.1 4)

CHAPITRE 1.1

1.1.2 Meécanisme VLS de croissance des nanofils

Non-orientés Orientés En fonction du substrat choisi, des nanofils
Conducteur Conducteur . . , .
peuvent pousser dans des directions aléatoires
@ @19 ou déterminées. Cette orientation est liée a
= = . . . . .
5 5 celle du substrat si celui-ci est cristallin. Pour
: L@ ¢

faciliter l'intégration des nanofils et notamment

Conducteur Conducteur les connecter électriquement en paralléle (Fig.

Figure 1.14 Connexions électriques d'assemblées 1.1 4), il est capital que leur orientation soit

(a) de fils inhomogenes ou désorientés ; et (b) de fils ho- ~ prédéterminée. Sans celan seule une partie des

mogenes et verticaux. nanofils peut étre aisément connectée, dégra-

dant fortement les propriétés espérées.

La qualité structurale, la pureté, et l'orientation des nanofils sont obtenues grace a un mécanisme de
croissance anisotrope assisté par une particule métallique liquide 4 la température de croissance (sou-
vent un eutectique avec un des matériaux du nanofil) qui agit comme un catalyseur de la cristallisation.
Les précurseurs, qui parviennent a sa surface sous la forme d'une vapeur, sont transformés a l'aide du
catalyseur liquide, en cristal (solide). On se référe donc a ce mécanisme de croissance par l'acronyme
« VLS » (vapeur-liquide-solide). Ce mécanisme a été décrit pour la premiére fois par E. WAGNER dans

les années 1960.26

Des études complétes du mécanisme VLS de croissance des nanofils peuvent étre trouvées dans la
littérature.?’-3% Nous en rappelons ici les principes élémentaires, permettant sa compréhension, ainsi
que les points clés pour le travail de recherche présenté plus tard dans ce manuscrit (Chapitres 2 et 3).
Nous prenons 'exemple de la croissance dite « autocatalysée » de nanofils de GaAs, pour laquelle le
métal est aussi un des composants des nanofils : le Ga (NB : ce sont les nanofils que nous ferons croitre

ultérieurement).

Sur un substrat monocristallin de Si, on commence par y déposer quelques monocouches d'un métal
bien choisi.3" Il démouille sous forme de gouttelettes a la surface du Si, et en perce l'oxyde natif (nous
y reviendrons plus tard, § 3.5.2, p. 87).32 De 1'As et du Ga sont amenés a la surface sous la forme de
vapeurs. Ces atomes diffusent 4 la surface et se dissolvent dans les gouttes de Ga. La concentration
en As augmente donc au sein de ces derniéres, jusqu'a sursaturation de la phase liquide. Un germe de
GaAs précipite alors en épitaxie avec le substrat monocristallin. Plan atomique par plan atomique, le
nanofil croit, 4 l'interface liquide-solide (Fig. 1.1 5). La croissance se poursuit tant que les flux de va-
peur sont fournis vers la surface : la diffusion des espéces en phase vapeur ou des espéces adsorbées en
surface peut influencer la forme du fil (droit, conique, en forme de crayon, etc.3?). La goutte métallique

est conservée tout au long de la croissance, d'ou 'appellation de « catalyseur ».



1.1.2 Mécanisme VLS de croissance des nanofils

n-v

Substrat monocristallin

Figure 1.15 Meécanisme vapeur-liquide-solide de croissance des nanofils.

Ce mécanisme est possible pour de nombreuses méthodes de croissance : épitaxie par jets moléculaires
(MBE), dépét chimique en phase vapeur (CVD), ablation laser, etc. En particulier, utiliser un procédé
de CVD permet d'obtenir des nanofils extrémement longs (avec un diamétre constant de l'ordre de
100 nm, jusqu'a une longueur de 'ordre du millimétre !). Cette longueur extréme est due a la décompo-
sition exclusive des précurseurs sur la bille de catalyseur : les composants du nanofil y diffusent donc

aisément.

Le mécanisme VLS est possible avec de nombreux métaux : ils doivent cependant former une solution
liquide avec l'un des composants des nanofils. La croissance des nanofils peut alors avoir lieu. Pour la
croissance de nanofils de GaAs, les deux catalyseurs majoritairement utilisés sont l'or (qui est soup-
conné de contamination des structures lors de leur fabrication34), et le Ga. Ce dernier a 'avantage
d'étre directement l'un des composants des nanofils : il n'y a donc pas de risque de contamination par

un élément étranger.

Comme rappelé plus tot, le germe a la base du nanofil s'oriente en épitaxie avec le réseau cristallin du
substrat. La croissance des nanofils de semiconducteurs III-V a en général lieu selon un axe <111>
(chaque plan nucléé par la goutte de catalyseur est un plan (111)), et ce quelle que soit l'orientation
du substrat monocristallin.3>-38 Afin d'obtenir des nanofils orthogonaux au substrat, il est donc néces-
saire de choisir un subtrat (111). Des équipes ont également montré que si le substrat est polaire, une

seule polarité peut étre efficacement utilisée (GaAs (111)B, InAs(111)B, SiC(0001), etc.3949).

L'épitaxie avec le substrat n'est pas nécessairement vérifiée pour tous les types de nanofils pouvant
étre fabriqués. En particulier, des nanofils de semiconducteurs 11-VI, comme ceux de ZnO obtenus
par voie hydrothermale, ont une tendance a orienter naturellement leurs facettes (0002) face a un
substrat amorphe (du verre notamment).#! Des essais de croissance de GaAs sur verre ont montré que

dans le cas de ce semiconducteur, les nanofils poussent sans orientation définie.*?

Les avancées récentes dans l'intégration de nanofils dans des dispositifs fonctionnels (cellules solaires
photovoltaiques,'® % 43-48 photodétecteurs,**->! guides d'onde,>? diodes électroluminescentes,>® 54

lasers,>>%0 etc.) montrent qu'il est trés préférable que les nanofils soient uniformes en longueur et

13

(Fig. 1.15)
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diameétre, ainsi qu'en orientation. D'une part, 'homogénéité des structures permet d'obtenir des pro-
priétés homogeénes pour tous les nanofils (ce qui est trés important notamment pour les LED : une
disparité de diamétre engendre une disparité de résistance des structures et dégrade fortement le
rendement des dispositifs®'). D'autre part, l'orientation identique de tous les fils permet de simplifier
leurs processus de connexion électrique (sans cela : ombrage, connexion impossible de certains fils

trop obliques, etc.), comme évoqué précédemment.

1.1.3 Epitaxie de nanofils sur des substrats non conventionnels

Un substrat monocristallin de nature et d'orientation bien choisies permet d'obtenir des ensembles
de nanofils homogenes et convenablement orientés, notamment en positionnant les nanofils par une
méthode de lithographie. En revanche, les monocristaux ne sont pas nécessairement les substrats
les plus avantageux pour de nombreux dispositifs : ils peuvent étre chers ; ils sont inutilement épais,
en effet, seules quelques monocouches a leur surface sont utiles 4 la croissance des nanofils ; et ils
sont nombreux a étre opaques (Si, GaAs, etc.). Des recherches sont donc menées afin de pouvoir se
passer de ces monocristaux épais pour l'intégration des nanofils dans les dispositifs. Ces recherches

s'orientent vers deux types de substrats :

- lesfeuillets organisés : comme le graphéne et le mica ;
- les films minces polycristallins, obtenus par des méthodes usuelles de dépét avec ou sans

traitement thermique.

FEUILLETS : GRAPHENE ET MICA  Le graphéne posséde des propriétés pouvant faire de lui un substrat
idéal : il est un trés bon conducteur, aussi bien électrique®? que thermique%¥ 64 ; il est également trans-
parent® et flexible.®6 La croissance épitaxiale de trois types de nanofils sur graphéne a, a ce jour, été
démontrée : celle de ZnO,57: %8 celle de Si,5% 70 et également celle de semiconducteurs I1I-V (et I1I-N).
La croissance verticale de nanofils de semiconducteur 111V sur graphéne est principalement étudiée
par trois équipes : I'équipe du Pr. Takashi FUKUI de 1'Université de Hokkaido (Japon),”" 72 celle du Pr.
Xiuling L1 a 1'University of Illinois at Urbana—Champaign (USA).” et celle du Pr. Helge WEMAN de la
NTNU (Norvege).”475

L'épitaxie des nanofils de semiconducteurs III-V a été démontrée par microscopie électronique en
transmission (TEM). On la qualifie d'épitaxie de Van der Waals puisqu'aucune liaison atomique n'est
créée entre le plan de graphéne (dont la structure électronique reste parfaitement sp?) et le premier
plan atomique du nanofil. Deux orientations dans le plan sont possibles (Fig. 1.1 6). En outre, il a été

démontré qu'il est possible de localiser les nanofils par l'utilisation d'un masque percé de SiO,.”?
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Figure 1.16 Illustration de la croissance de nanofils de GaAs a la surface d'un feuillet de graphéne : (a) Image MEB.

(b) et (c) relations d'épitaxie prises par le graphéne et le GaAs. Reproduit d'aprés A. Mazid-Munshi et al., Nano Lett. 2012,

12,4570.

Certains aluminosilicates présentent la par-
ticularité de former des feuillets moléculaires
parfaitement plans. un cas modeéle est celui
des micas : un feuillet de muscovite a été
utilisé comme substrat pour la croissance
de mnanofils de semiconducteurs 11-v1.76-80
C'est un trés bon exemple de croissance de nano-

fils sur un substrat d'épaisseur infime (Fig. 1.1 7).

Ces substrats en feuillets moléculaires pré-
sententl'avantage d'étre quasiment trés réguliers
et dénués de rugosité. Ce sont donc des subs-
trats modéles pour la croissance des nanofils.
IIs sont toutefois difficiles 4 obtenir en grande

taille, et des avancées technologiques doivent
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Figure 1.17 Nanofils de ZnO sur feuillet de mica :
(a) image MEB et (b) diffraction X. Reproduit d'aprés M. I.
B. Utama et al., Nano Lett. 2012, 12, 2146-2152.
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(Fig. 1.1 8)
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notamment étre faites pour permettre notamment au graphéne d'étre déposé a grande échelle. Face

a ce verrou technologique, leur utilisation semble moins avantageuse qu'un film mince polycristallin

obtenu par une méthode de dépot directe :

COUCHES MINCES CRISTALLISEES Les couches
minces cristallisées présentent un grand avan-
tage par rapport aux feuillets tels le graphéne ou
le mica : elles peuvent en général étre fabriqués
par une méthode simple de dépét (avec ou sans

étape supplémentaire de cristallisation).

L'équipe du Pr. Takashi FUKUI travaille éga-
lement sur la croissance de nanofils de semi-
conducteurs I1I-V sur couches polycristallines de
Si.8! Ces couches polycristallines sont obtenues
par recuit d'une couche de a-Si, donnant lieu
a une cristallisation isotrope : les cristallites
sont orientées aléatoirement. Cette couche est
ensuite recouverte d'un masque diéléectrique
percé permettant la localisation des nanofils
(Fig. 1.1 8 (a)). Malheureusement, puisque ces
cristallites de Si ne sont pas forcément orientées

selon un axe propice a la croissance des nanofils,

les nanofils sont :

— obliques pour la plupart ;
- trés peu denses (de trés nombreux

trous ne donnent aucun nanofil) ;

(=)
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Figure 1.18 Nanofils localisés de GaAs dont la crois-
sance a été effectuée sur une couche mince cristallisée de
Si. Reproduit d'apreés K. Tkejiri et al., Nanotechnology 2013,
24,115304.

- minoritaires par rapport aux cristallites de GaAs.

Ce résultat montre que l'orientation de la sous-couche de croissance est primordiale pour obtenir une

orientation et une densité convenables de nanofils.

En 2011, une équipe de Samsung a réussi a faire croitre avec une trés grande homogénéité des nanos-

tructures (pyramides) de GaN sur une couche-mince de Ti afin de réaliser des LED.82 Cette couche

mince de Ti, déposée par pulvérisation cathodique, dispose d'une orientation dite a « texture de fibre » :
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Figure 1.19 Illustration de la croissance de pyramides de GaN sur une couche polycristalline de Ti, jouant le réle de

substrat local d'épitaxie et d'électrode. Reproduit d'aprés J. H. Choi et al., Nature Photon. 2011, 5, 763-769.

un axe cristallographique commun a toutes les cristallites pointe dans une seule et méme direction (ici
la normale au substrat). Les cristaux de GaN ont par la suite cru par épitaxie sur cette couche mince,
a travers des ouvertures dans un masque diélectrique. La couche de Ti sert donc a la fois de couche
d'épitaxie et d'électrode. Le masque diélectrique permet de positionner les nanostructures, et d'isoler
leurs deux extrémités pour faciliter la prise de contacts électriques (en-dessous par le Ti, et au-dessus

par un oxyde transparent conducteur).

Bien qu'une couche mince polycristalline isotrope soit trés simple a fabriquer, elle est insuffisante
pour répondre A ces objectifs, puisque les nanofils adoptent l'orientation des grains sous-jacents, et ne

partagent donc pas un axe déterminé.

Notre objectif est de parvenir a fabriquer une couche mince cumulant les propriétés des feuillets mo-

léculaires et des cristaux, a savoir :

- la cohérence de la maille cristalline sur de trés longues distances (bien supérieures au dia-
metre typique d'un nanofil) pour éviter de propager des joints de grains dans les nanofils,
comme dans le cas du graphéne ;

- etla texture de fibre (comme dans le cas de plusieurs feuillets de graphéne adjacents, ou de la
couche de Ti orientée), afin d'obtenir des nanofils paralléles les uns aux autres.

Le Si est un candidat modéle pour la fabrication de substrats mince pour la croissance épitaxiale de

nanofils : c'est un matériau déja largement utilisé, pour lequel les recettes de fabrication des nanofils

sont éprouvées.
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Nous verrons dans le Chapitre 1.2 qu'il est possible de fabriquer des couches de Si ayant l'orientation
adéquate pour la croissance verticale ultérieure des nanofils, mais qu'il est nécessaire d'utiliser des

mécanismes plus complexes que ceux d'une cristallisation isotrope par recuit.



1.2

Cristallisation du silicium amorphe
induite par un métal

INTRODUCTION En raison des nombreuses applications des couches minces de Si cristallin, la
production scientifique concernant leur fabrication est étendue. Contrairement aux monocristaux
massifs, une couche mince polycristalline peut étre fabriquée dans de trés grandes dimensions a un
trés bas colt, si on se limite a la stricte quantité de matériau nécessaire et a une basse température
de procédé. Les principales applications d'une couche mince de Si cristallin sont les cellules solaires
photovoltaiques et 1'électronique couche-mince (dont les transistors en couche mince, et les dispositifs

en découlant : affichage, électronique intégrée, etc.).

Dans le cadre de notre projet, nous souhaitons pouvoir fabriquer des couches minces cristallines de
Si relativement fines (moins de 50 nm), et dont les grains sont de grande extension latérale (plus de
1 um de diamétre), afin d'étre en mesure de faire croitre plusieurs nanofils par grain. Mais au-dela de
la morphologie de ses grains, il est primordial que la couche de Si posséde une texture de fibre [111],

autrement dit, que tous les cristaux la constituant présentent un axe <111> orthogonal au substrat.

Les principales méthodes de fabrication de couches minces cristallines de Si peuvent étre classées en

deux catégories :

— celles permettant la cristallisation directe du Si pendant le dépét ;
- etcelles dont le dépot donne du Si amorphe (a-Si), nécessitant une étape ultérieure de traite-

ment thermique pour obtenir l'état cristallin.

Le dépot chimique en phase vapeur (CVD) a haute température est une méthode permettant la crois-
sance directe de couches de Si cristallisées sur un substrat arbitraire. Dans ce procédé, le substrat (SiO,
pur, graphite, céramiques, etc.) est porté a haute température (de 800 a 1200 °C). Le Si est apporté
sous la forme d'un précurseur gazeux (tel qu'un silane : SiH,, ou d'un chlorure de silane : SiH,Cl,,
SiHClg, ou SiCl,) par un gaz porteur (H,). Le précurseur est décomposé a la surface du substrat et des
cristaux en croissance.?3 La taille de ces cristaux est alors fixée par la phase de nucléation, ainsi que par

la compétition entre les grains durant leur croissance.
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L'extension latérale des grains généralement atteinte peut aller de 0,5 pm 4 10 pm.3* 8 Cette taille
latérale est en fait généralement trés proche de leur épaisseur. Pour obtenir des grains de grande exten-
sion latérale, il est donc nécessaire de fabriquer des couches épaisses. Cette méthode ne permet donc

pas la croissance directe de couches formée de grains a fort rapport d'aspect.

Il a par ailleurs été noté que les couches obtenues par CVD sont trés souvent dotées d'une texture
de fibre [110].86:87 Cette texture est d'autant plus forte que la couche est épaisse. La nucléation des
cristaux de Si sur SiO, se fait de maniére isotrope, et la texture de fibre [110] est gagnée au cours de la
croissance des grains. Les grains [110] croissent plus rapidement que les autres et ombrent progressi-

vement ces derniers.88

Les autres méthodes permettant d'obtenir des couches de Si polycristallin sont fondées sur le dépét

d'une couche de a-Si, et de sa cristallisation grace a différents traitements thermiques.

Le plus simple de ces traitements thermique est un recuit long de la couche de a-Si. On se référe a cette
méthode sous les termes de cristallisation en phase solide (« Solid Phase Crystallization » : SPC) depuis

la fin des années 1970.89

D’90, 91 2

Le a-Si de départ peut étre déposé de nombreuses maniéres : CV pulvérisation,®? ou encore éva-
poration.?® Il est ensuite recuit pendant plusieurs dizaines d'heures a une température comprise entre
550 et 700 °C : une température élevée donnant une cristallisation rapide, mais aussi de plus petits
grains. Cette méthode de cristallisation est généralement utilisée pour des couches dont 1'épaisseur
est de l'ordre du micrométre. Les grains obtenus ont un rapport d'aspect proche de l'unité, et sont
dotés d'une texture de fibre [111].%% La durée du procédé est son réel inconvénient : un compromis est

nécessaire entre la température et la durée du procédé.

La recherche dans I'élaboration de cellules photovoltaique en Si polycristallin a progressé vers la fabri-
cation de couches germes (« seed layers » en anglais). Ces fines couches de Si ne sont pas d'une qualité
optique ou électronique parfaite, mais elles sont constituées de grains a trés grande extension latérale.
L'intérét de leur fabrication pour les cellules solaires est de pouvoir y épitaxier du Si de grande pureté
(épaississement des grains).> Parmi les méthodes permettant la fabrication de couches germes, nous
pouvons tout d'abord citer les méthodes se basant sur une cristallisation du a-Si (ou micro-cristallin,
c'est-a-dire mélangeant des phases amorphes et cristallines) par une fusion—recristallisation. Le recuit
est généralement opéré par un four a lampes dont le rayonnement est focalisé selon une ligne a la
surface du substrat,’® ou encore par un laser.”” Ces deux méthodes donnent des couches pouvant avoir

une texture de fibre [100] ou [111]? en fonction de l'orientation initiale des domaines microcristal-
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lins, de I'épaisseur du film de a-Si, et du nombre de passages. Ces deux méthodes de recuit produisent
des grains de trés grande extension latérale (de quelques micrométres a quelques millimeétres) pour
des couches pouvant étre trés fines (25 nm par exemple). Elles sont également bien plus rapides que la

SPC; en revanche, elles nécessitent un matériel onéreux pour procéder a la cristallisation.

Dans les années 1970, il a été découvert que la présence d'un métal au contact du a-Si accélére trés
fortement la cinétique de la SPC.?® De nombreux métaux ont par la suite été testés avec succeés.'% Le
contact avec le métal permet d'abaisser la température minimale de cristallisation du a-Si. Phéno-
ménologiquement, on peut classer la température minimale de cristallisation T associée a chaque
métal dans le méme ordre que la température de l'eutectique T,, qu'il forme avec le Si (Tab. 1.2 1 et

Fig. 1.2 1).

Seulement sept métaux permettent d'abaisser le point de cristallisation du a-Si en-dessous des 600 °C
(notons que dans les conditions utilisées par W. KNAEPEN et ses collégues, le a-Si cristallise, sans mé-
tal, 4800 °C, et que toutes les températures de cristallisation avec métal sont inférieures a l'eutectique

métal-Si : la cristallisation se produit toujours en phase solide). En outre, seuls trois d'entre eux ne

Métal Tow CCQ)  Tgist (°C) Métal (suite) T, (°Q) T,s (CO)
Aul101) 360 130 Ti(100) 1330 730
A10102) 577 150 Nb(100) 1410 730
Agl103) 830 350 Cr(100) 1410 730
Sb(104) 630 430 Re(100) 1210 735
Cul105) 800 430 Ta(100) 1410 735
pd(106) 820 540 y(100) 1160 740
Ni(107) 960 580 Mo!(100) 1350 740
pt(100) 970 630 F£(100) 1324 745
Mn(100) 1150 705 Ru(100) 1410 750
Col100) 1410 720 Zy(100) 1360 770
Fe(100) 1200 725 Ww(100) 1380 770

108(

Table 1.21 Température de l'eutectique métal-Si T..) et température minimale de cristallisation (T;,) du Si en

contact avec ces 22 métaux.
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(Tab. 1.2 1)
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(Fig. 1.2 1)
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(forment pas d'alliages avec le Silors du recuit (la formation de siliciures instables, notamment dans le

cas du Ni, a été proposé comme mécanisme pour la cristallisation'0199) : Ay, Al, et Ag.

L'Al est le plus abondant parmi ces trois métaux

et c'est celui qui a été de loin le plus étudié dans

1000
. . o . . M,Si,: ©Oui @ Non
la littérature. La cristallisation du a-Si induite 800 °C : 3-Si~ c-Si
800 4 === = N
par I'Al (souvent notée AIC pour « Aluminum-in- ge &9
v Ni o
L . . o 600
duced crystallization ») est possible dés 150 °C et 0\ i Pd-Jé °
B N9
produit des grains orientés [111] ou [100] de 5 4004 ° °:C“
plusieurs micrometres d'extension latérale, pour 200 Auy JA \ag
__________________ ® .
des couches de trés fines épaisseurs (moins de ¢ 150 °C
12 : 4 : 0- T T T T T T T T T T T T T T T T
100 nm d'épaisseur). Ne nécessitant que des ou- 0 200 400 600 800 1000 1200 1400
tils usuels de dépéots, et un recuit a relativement Tey / °C
basse température, c'est cette méthode que Figure 1.21 Températures d'eutectique et de cristallisa-

nous avons utilisée pour fabriquer des substrats

couches-minces pour la croissance épitaxiale de

tion. Ces températures de cristallisation ont été mesurées

pour une vitesse de chauffage de 3 °C s™1. Dans ces condi-

tions, le a-Si cristallise & environ 800 °C (ligne rouge du

nanofils de semiconducteurs III-V. .
diagramme).

Dans la suite de ce chapitre, nous expliquerons :

- son mécanisme, qui fait intervenir l'inversion physique de la couche d'Al et de la couche de
a-Si, au cours de la cristallisation de cette derniére & température trés basse (phase solide)
comparée a la SPC du a-Si (réle catalytique) (§ 1.2.1) ;

— l'obtention de couches orientées [100] ou [111] selon ses conditions de réalisation (§ 1.2.2) ;

- le tres fort rapport d'aspect des grains (extension latérale sur épaisseur) de plusieurs cen-

taines (§ 1.2.3).

Grace a la compréhension du mécanisme donnant lieu a cette cristallisation a basse température du
Si, nous pourrons concevoir des couches compatibles avec la croissance épitaxiale de nanofils semi-

conducteurs verticaux.

1.2.1 Cristallisation du a-Si induite par I'aluminium : mécanisme

PHENOMENOLOGIE Une couche de a-Si est déposée au contact d'une couche d'Al (nous verrons que
le mécanisme opére quelle que soit le sens d'empilement'?). Apreés recuit & une température modérée,
par exemple 4 300 °C pendant 1 h, le a-Si a non seulement cristallisé, mais il a aussi échangé sa place
avec la couche d'Al (Fig. 1.2 2 (a)). La couche de Si, désormais cristalline, est formée de grains pouvant
atteindre plusieurs dizaines de micrometres d'extension latérale pour quelques centaines de nano-

métres d'épaisseur, et dotés, dans certains cas, d'une orientation cristalline dominante.



1.2.1 Cristallisation du a-Si par I'aluminium : mécanisme

THERMODYNAMIQUE Le a-Sin'est paslaforme
la plus stable du Si : la transformation du a-Si
en Si cristallin permet la réduction de l'enthal-
pie libre du systéme. La cristallisation du a-Si
induite par 1'Al ne déroge pas a cette régle : la
force motrice de cette voie de cristallisation est
doncla méme que pour la SPC, autrement dit un
gain d'enthalpie libre AG. Cependant, le a-Si est
aussi métastable : sa transformation en cristal
nécessite le passage d'une barriére de potentiel
(ou énergie d'activation) AG*, qui influe donc sur

la probabilité p (T) de la transformation :

T) « AG*
p(T) x exp T

L'énergie d'activation de la transition de phase est issue des étapes élémentaires traversées. Ainsi,

pour une méme probabilité de transformation, la SPC demande une température plus importante que

Substrat de verre ——

o

a
a-Si—~C
Al polycristallin —=

Recuit
(150-550 °C)

Enthalpie libre

Al polycristallin —=

Si polycristallin—— | '
(larges grains)

Réaction

Figure 1.22 (a) Empilements de départ et résultat apreés
quelques heures a une température comprise entre 150
et 550 °C.  (b) Evolution schématique de l'enthalpie libre
du systéme lors de la cristallisation du a-Si en fonction du

procédé (SPC et AIC).

I'AIC pour cristalliser le a-Si : les énergies d'activation vérifient donc AGépc > AGfc (Fig. 1.2 2 (b)).

Dans les deux cas, nous pouvons présumer que cette barriére de potentiel est due al'étape de formation
des germes thermodynamiquement stables. En effet, lors de la nucléation d'un germe, l'enthalpie libre
est réduite griace au changement de phase, mais est également augmentée par la création de l'interface
du germe d'énergie de surface y. On peut écrire,’"" dans le cas d'un germe supposé sphérique, que

l'enthalpie libre de sa formation en fonction de son rayon r est (a noter que l'enthalpie libre volumique

de changement de phase AGy est négative) :

4
AG(r) = 4nrty + §7TT3AGV

Le maximum de 'énergie libre est atteint quand r est le rayon critique 7 :

Y,

Il est alors possible de calculer I'énergie d'activation (autrement dit l'énergie maximale atteinte au

cours de la formation d'un germe stable) :

G#

crit —

2y
AGy

_ 1émy®
" 3AG,?
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(Fig. 1.2 2)

(Eq.1.21)

(Eq.1.22)

(Eq.1.23)

(Eq.1.24)
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(Fig. 1.2 3)
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Que le procédé de cristallisation soit la SPC ou I'AIC, le gain volumique d'enthalpie libre AGy est le
méme : cette grandeur est propre au Si. En revanche, 1'énergie de surface du germe va étre compléte-
ment différente dans le cas d'une nucléation homogéne du a-Si (SPC), ou au contact de la couche d'Al
(AIC). Dans la littérature, les énergies d'activation respectives de ces deux processus sont de l'ordre de

324 eV pourla SPC,""? et environ 1,2 eV pour I'AIC.M"3

Les explications précédentes montrent que, compte tenu de leur différences, il est normal que les deux

mécanismes de la SPC et I'AIC fonctionnent a des températures différentes malgré des états finaux

du Si semblables. En revanche, ces considéra-
a AI-\ a—Si-\ rGerme Si
N

\* L tions énergétiques ne permettent évidemment
) pas d'expliquer le mécanisme d'inversion des

couches d'Al et de a-Si observées lors de I'AIC.

b nC-Si-\ /-Al—Si

SXOHINS Le modéle considéré comme le plus a méme
00 d'expliquer tous les phénoménes en jeu pendant
. Mot i~ I'AIC, a été proposé par O. NAST durant sa thése
aNRER de doctorat a la Philipps-Universitdit de Marbourg
(Marburg, Allemagne) et a la University of New
South Wales (UNSW, Sydney, Australie), en
d 2000'"4; il a ensuite été amendé par P. I. WIDEN-

BORG (UNSW) en 2002.1"% Ce second modéle

Figure 1.23 Schéma du mécanisme de I'AIC. Fléches : est schématisé dans la Fig. 1.2 3. Dans la suite

(1) Dissolution—diffusion, (2) croissance du cristal par de cette section, nous détaillerons les raisonne-

captation des atomes libres de Si environnants, et (3) rejet ments physiques sur lesquels se fondent cha-

des grains d'Al . . .
cune de ses étapes élémentaires.

DISSOCIATION DU a-Si  L'inversion des couches au cours de la cristallisation est liée a la diffusion de
Si dans la couche d'Al. La premiére étape du procédé AIC consiste donc a dissocier des liaisons Si-Si
(Fig. 1.2 3 (a), fleche (1)), pour permettre la diffusion des atomes de Si dans 1'Al (voir point suivant). La

dissociation du a-Si est expliquée de deux maniéres dans la littérature :

- K.N.Tu'""®propose un modeéle dans lequel des atomes d'Al diffusent dansle a-Si, et y occupent
des sites interstitiels. La présence de ces atomes métalliques modifie profondément les liai-
sons Si-Si environnantes, dont les électrons ne sont alors plus localisées . Le métal affaiblit
donc les liaisons covalentes Si-Si : les atomes peuvent se dissocier, et diffuser librement.

- A. Hiraxk1"" propose un modéle fondé sur I'écrantage des liaisons Si-Si au voisinage du mé-

tal. Des calculs, effectués par J. C. INSKON,'"® montrent que des électrons de valence du Si se
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trouvent délocalisés lorsqu'un métal est a son contact : ils ne forment donc plus des liaisons
covalentes localisées. Ce modéle a été confirmé expérimentalement par l'étude des propriétés
électroniques d'un monocristal massif de Si sur lequel a été déposé quelques monocouches
d'Au. Les liaisons covalentes Si-Si sont affaiblies sur une épaisseur de l'ordre de trois mono-
couches équivalentes de a-Si.’"7 119 Certains auteurs évoquent méme la formation de siliciures
métastables, y compris avec les métaux qui n'en forment normalement pas.’?0

DIFFUSION DANS LA COUCHE D'Al  La dissociation des liaisons Si-Si apporte des atomes de Si dans

la couche d'Al : leur concentration dans cette couche augmente donc au cours de la premiére phase du

recuit. Ces atomes peuvent diffuser dans la couche d'Al. Mais ou ?

Le diagramme de phase du mélange binaire

1500
Al-Si est reproduit dans la Fig. 1.2 4.7 La cris- 1
13004 o
s L 14 . Liquide

tallisation par le procédé AIC a lieu entre 150 et 5 1 !

™ 1100
550 °C : autrement dit sous la température de g ]
. . . - ™ 9001
l'eutectique Al-Si. Les matériaux restentdoncen & ] Liq. + i

c1s . A 2 700- '

phase solide a tout instant du mécanisme. Aux qE, é
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. Fi 1.24 Di de phase du binaire Al-Si.
Z. M. WANG (Max Planck Institute for Metals Re- faure 1agramime €e phase cu binaire £t

search, Stuttgart, Allemagne),'?? en accord avec

de précédents travaux,'?3 124 3 réalisé des calculs d'enthalpie libre lors de I'adsorption d'atomes de Si
dans les joints des grains de la couche d'Al (rappelons que I'Al est toujours un polycristal aprés dépot
par une méthode commune). Il a alors montré que le Si mouille favorablement les surfaces des joints

de grains de 'Al : deux grains d'Al sont alors en fait « séparés » par une couche d'atomes de Si. La

présence d'atomes de Si aux joints de grains a également été vérifiée par observations au TEM.'?> D'un
point de vue cinétique, la diffusion du Si aux joints de grains et dislocations de I'Al est connue pour
étre bien plus rapide que dans le volume des grains de cette méme couche, comme montré par G. J.

VAN GURP en 1973.126

NUCLEATION (Fig. 1.23(a)) La nucléation homogeéne du Si dans la phase de a-Si est impossible & une
température aussi basse que celle utilisée dans I'AIC (150-550 °C) : le systéme ne posséde pas une
énergie suffisante pour réarranger les tétraedres de Si. Compte tenu des raisonnements précédents, la
nucléation ne peut avoir lieu qu'au sein des joints de grains qui doivent étre sursaturés en atomes de

Si. Cette sursaturation est favorable en raison du mouillage.
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Z. M. WANG a par ailleurs montré par des calculs thermodynamiques, qu'il suffit de deux monocouches

atomiques de Si aux joints de grains de I'Al pour favoriser la nucléation de cristaux.'?? Des expériences
effectuées par la méme équipe de recherche ont démontré que la nucléation des cristaux de Si a exclu-

sivement lieu aux joints de grains de 'AL.1%7

Nous verrons également dans la section suivante que l'interface Al/a-Si peut également offrir une
stabilisation accrue des germes, notamment via une orientation préférentielle des facettes de ces der-

niers.

CROISSANCE ET INVERSION  Quand un germe de Si cristallin nuclée dans un joint de grain de I'Al,
l'interface Al-Al est remplacée par deux interfaces Al-Si. Pour continuer a cristalliser, il est nécessaire
que des atomes libres de Si puissent diffuser jusqu'aux surfaces du germe, autrement dit aux interfaces
Al-Si. Dans la méme publication que citée précédemment, Z. M. WANG a montré par un calcul thermo-

dynamique que le mouillage par des atomes libres de Si de cette interface est aussi thermodynamique-

ment favorable (gain d'énergie de surface de l'ordre de 0,3 J m=2 4 150 °C)."2

Pour la plupart des auteurs, l'inversion des couches de Si et d'Al est le résultat de contraintes méca-
niques (Fig. 1.2 3 (b)). En effet, en consommant des atomes de Si dissociés a l'interface Al/a-Si, le cristal

de Si en croissance exerce une contrainte compressive sur les grains d'Al voisins ; tandis que les atomes
manquants de la couche de a-Si provoquent la tension de cette couche.’3:128.129 1,3 compression de la

couche d'Al reste toutefois assez faible d'aprés les mesures effectuées par diffraction de rayons X.122
Sous ces contraintes mécaniques, les grains d'Al sont déplacés hors de leur plan initial, et prennent

place au-dessus du nouveau grain de Si.

Le mécanisme d'inversion des couches est nommé ALILE dans la littérature, pour « Aluminum-Induced
Layer Exchange ». On peut supposer qu'une précontrainte des couches (notamment due au dépét)

pourrait donc modifier la cinétique de la cristallisation.

Il a été également montré'>

que des atomes d'Al des grains déplacés ont une mobilité dans la couche
de a-Si environnante, et provoquent la transformation du a-Si en un mélange de phase amorphe et de

nano cristaux (qui sont ensuite dissouts pour alimenter la croissance des grains principaux).

CROISSANCE D'ILOTS  Le a-Si de la couche supérieure est consommé pour alimenter la croissance des
grains cristallins. La croissance des grains est donc dépendante de la quantité initiale de a-Si. Cette
croissance peut s'arréter avant de recouvrir totalement le substrat si la quantité de a-Si est insuffisante
(Fig. 1.2 5 (a)), ou bien produire une couche continue (Fig. 1.2 5 (b)), ou enfin donner lieu a la formation

d'ilots (Fig. 1.2 5 (c)).
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Ce phénoméne a été expliqué par P. I. WIDEN- a h,g<hy b h.g=hy C  hyg>hy

BORG'"® (Fig. 1.2 3 () et (d)) : les grains d'Al dé-

placés au-dessus du Si cristallin sont au contact

du a-Si : ils peuvent donc faciliter sa cristallisa- :l D |:| A J |_| |_

tion. Etant donnée la géométrie du probléme, la

cristallisation a lieu latéralement, formant des Figure1.25 Couverture de la surface et formation

d'ilots.
ilots de Si.
La rugosité et le taux de couverture de la couche de Si sont donc fortement dépendants du rapport
d'épaisseur des couches initiales d'Al et de a-Si. C. JAEGER a également montré que I'énergie d'activa-
tion de la cristallisation du a-Si par AIC est de l'ordre de 1 €V, tandis que celle des ilots est de 2,4 eV :

les ilots sont donc défavorisés a basse température.’30

L'Al est trés peu incorporé au cristal de Si (quelques at% au maximum) : il reste sous sa forme poly-
cristalline. Nous pouvons donc considérer dans une certaine mesure que la couche d'Al agit comme
catalyseur de la cristallisation du a-Si. En effet, on conserve intégralement 1'Al polycristallin en fin de

réaction, et la barriére de potentiel a franchir est moindre.

L'AIC permet en outre d'obtenir des grains dotés d'une orientation dominante, et d'une grande exten-

sion latérale. Ces deux points sont discutés dans les sections qui suivent.

1.2.2 Orientation préférentielle des grains

Comme nous l'avons vu, la force motrice de la cristallisation du a-Si selon le mécanisme ALILE est
la réduction d'enthalpie libre, lié a la transformation du a-Si en Si cristallin. La barriére d'énergie a
franchir freine le processus, et il est nécessaire que les germes atteignent une taille critique avant que
leur croissance devienne favorable (le germe doit restituer plus d'énergie par son volume qu'il n'en

crée par sa surface).

Le germe adopte donc une forme limitant au maximum son énergie de surface (ou d'interface). Autre-
ment dit, certaines facettes vont préférentiellement étre obtenues. De ce point de vue, le Si est connu
pour former des facettes {111}, comme démontré par D. J. EAGLESHAM et ses collégues,’® qui ont
mesuré les énergies de surface des différentes facettes d'un cristal de Silors du recuit de porosités ob-

tenues par bombardement ionique. La forme d'équilibre d'un cristal de Si dans le vide est un octaédre,
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dont toutes les faces sont des plans {111}, dont les arrétes sont des directions <110>. En revanche,

dans un milieu hétérogeéne complexe, les interfaces vont présenter des énergies distinctes.

Expérimentalement, des auteurs ont remarqué qu'en ajoutant une couche d'oxyde a l'interface entre
les couches d'Al et de a-Si, il est possible d'obtenir des textures de fibre. Cette couche est trés gé-
néralement obtenue par oxydation a l'air et a température ambiante, de la couche d'Al (exposée a

l'atmosphére pendant des durées s'étalant de quelques minutes & une semaine).

Nous avons vu que les joints de grains sont des sites privilégiés de nucléation ; les interfaces avec le
substrat de SiO,, et la couche interfaciale d'AlO, le sont aussi''>122:132.133 Dans cet environnement,
le germe de Si n'est pas nécessairement octaédrique. Il peut par exemple étre tronqué a l'interface
de I'AlO,/Al, s'il lui est énergétiquement plus favorable de développer une surface plus importante
au contact de l'oxyde que du métal. Dans ce cas, il convient donc de comparer les énergies de surface
0 (AlO,/Si) - 0 (AlO,/Al) d'une part (terme qui peut étre positif ou négatif), et o (Al/Si) d'autre part. Les
calculs réalisés par une équipe du Helmholtz-Zentrum Berlin fiir Materialen und Energie,'3*:13% valident
la nucléation aux interfaces oxydées, et prédisent principalement une orientation [100]. Les énergies
d'interface utilisées n'étant pas connue avec une grande précision, l'orientation [111] est également

suggérée.

Les deux parameétres qui semblent actuellement capitaux dans l'obtention d'une couche orientée sont
l'épaisseur de la couche d'Al, et la qualité de l'oxyde présent a l'interface Al/a-Si. Trois cas se présentent
trés majoritairement pour les échantillons présentés dans la littérature (Fig. 1.2 6, complétée a partir

des travaux de M. KUROSAWA'39) :

- sans oxydation, et quelle que soit I'épaisseur de la couche d'Al, aucune orientation prédomi-
nante n'est observée (l'orientation est en général mesurée par diffraction des rayons X ou par
EBSD) ;

- sil'oxydation est insuffisante et les couches trop épaisses, c'est l'orientation [100] qui domine ;

- sil'oxydation est suffisante, ou siles couches sont assez fines, c'est I'orientation [111] qui est obtenue.

Le schéma de la Fig. 1.2 7 illustre les différents cas de la Fig. 1.2 6, tels qu'ils ont été formulés par M.

KUROSAWA en 2011, et que nous expliquons dans ce qui suit.

INTERFACE Al/a-Si SANS OXYDE (Fig. 1.27 (a)) Dans ce cas, aucun auteur n'obtient d'orientation pré-

férentielle des germes de Si. Ce résultat est indépendant de 1'épaisseur de 'empilement. La raison la
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Figure 1.26 Etat de l'art actuel concernant la relation entre épaisseur de la couche d'Al, durée d'exposition a l'air de

cette couche, et orientation obtenue pour la couche de Si cristallisée. Complété a partir des travaux de M. Kurosawa.! 36

plus probable est qu'aucun site de nucléation a l'interface n'est favorable.'3® Les germes de Si nucléent

donc au sein de joints de grains de la couche d'AlL

INTERFACE Al/a-Si FAIBLEMENT OXYDEE (Fig. 1.27 (b)) Quand une couche d'oxyde de faible épaisseur
(voire incompléte) est présente a l'interface Al/a-Si, les grains de Si sont dotés d'une orientation do-
minante [100]. Nous pouvons rapprocher ce cas des calculs menés par 1'équipe du Helmholtz-Zentrum
Berlin : l'orientation [100] est prévue, par minimisation des énergies d'interface. Nous pouvons donc
conclure que la présence d'une couche d'oxyde rend bien plus aisée la nucléation des germes : l'inter-
face oxydée doit réduire la barriére de nucléation par rapport aux simples joints de grains d'Al, et c'est

donc un site favorable a la formation des germes.

FAIBLE EPAISSEUR D'Al (Fig. 1.2 7 (c)) (NB: Ce cas a été uniquement étudié dans le cas d'une couche
d'Al dotée initialement d'une texture de fibre [111]) Quand I'Al est laissé plus longtemps a l'air, une
couche d'oxyde d'épaisseur supérieure se forme.'3” De plus, lors du recuit donnant lieu a la cristallisa-
tion du a-Si, cette couche d'oxyde peut passer d'une phase amorphe a une phase y-Al,03, en épitaxie
avec les grains d'Al sous-jacents.'3” 138 Dans ces conditions, les grains de Si nucléent avec une orien-
tation [111], pour des mémes gammes d'épaisseur que dans le cas précédent. Les auteurs envisagent

donc un lien d'épitaxie entre la couche d'oxyde cristallisée, et les germes de Si (désaccord de maille de

2,4% entre Si (111) et y-Al,05 (111)).

fal (b} e d;
R a-Si - a-Si a-Si~___
ag:\ a-Al,0, ~ (AI203)¥ J-ALO; (111) ~

g Si (100 — 9 Al\ SHHU@P@”

Ay B Al— 1 | i 51(111)-\" Y A1) — | | i
Sloz\ SIOZ/ Sloz/ Sloz_—_

Figure 1.27 Synthése des mécanismes proposés par M. Kurosawa.!36
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INTERFACE Al/a-Si FORTEMENT OXYDEE (Fig. 1.2 7 (d)) Une différence importante avec les deux cas
précédents est observé lorsque la couche d'Al est trés fine. Lorsque la couche d'Al mesure moins de
50 nm d'épaisseur, une orientation [111] est obtenue, indépendamment de la qualité de la couche
d'oxyde. La transition observée entre orientation [100] et [111] est absente aux faibles épaisseurs
d'Al. Cette constatation expérimentale semble indiquer que la nucléation des germes n'est plus liée a
la qualité de l'interface Al/AlO,/a-Si. KUROSAWA'36 invoque une nucléation favorable a l'interface Al/

Si0,, autrement dit a l'interface Al/substrat.

Des réserves peuvent toutefois étre émises :

— il est certain que l'interface Al/substrat est plus complexe qu'il n'y parait. L'Al étant plus ré-
ducteur que le Si, une réaction d'oxydo-réduction transforme donc l'interface en Al/Al,Os.
Cette interface peut étre favorable soit & une orientation [100] du Si, soit & une orientation
[111], comme vu précédemment ;

— il est possible que des paramétres autre que les épaisseurs et la durée d'oxydation soient ca-
chés : par exemple, en modifiant I'épaisseur de la couche d'Al, les contraintes internes a cette
couche vont changer (une couche peut passer de tension a compression, voire simplement
passer de faible & forte compression). Les contraintes sont bien connues pour modifier les

propriétés des phases cristallines.

L'orientation du Si peut étre excellente. Mais comme nous venons de le voir, elle n'est pas encore
parfaitement comprise, et surtout, elle n'est pas parfaitement reproductible. Des auteurs proposent
de remplacer 1'étape d'oxydation a l'air par une oxydation chimique en voie humide, afin de doter la
surface de I'Al d'une couche d'oxyde aisément reproductible.’® Malheureusement, leurs échantillons
ont exactement le méme comportement que des échantillons faiblement oxydés a l'air : autrement dit
une orientation dominante [111] pour les faibles épaisseurs d'Al, et [100] au dela de quelques dizaines

de nanomeétres.

Dans le Chapitre 3.2 (p. 47), nous montrerons qu'il est possible d'obtenir un oxyde adéquat lors du

dépot magnétron pour les couches de faible épaisseur.

1.2.3 Extension latérale des cristaux de Si

Pour expliquer l'extension latérale des cristaux de Si, nous devons expliquer la relation entre la nucléa-
tion et la croissance des grains d'une part, et la concentration en Si dans la couche d'Al en fonction de

la position et du temps d'autre part.
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Lors des premiers instants du recuit, les atomes de Si dissociés de la couche de a-Si s'insérent dans
les joints de grains d'Al, y augmentant progressivement leur concentration. A une concentration cg;
donnée correspond un potentiel chimique yg; :
_ I Tl Csi
Mg = o + Rplin
Csat

avec pg le potentiel chimique du Si a la concentration d'équilibre d'équilibre de saturation ¢, kg la

constante de Boltzmann, et T la température.

Ainsi, sila concentration en Si est sous la concentration de saturation (définie a partir du diagramme
de phase, sil'on ne tient pas compte des joints de grains, Fig. 1.2 4), le Si diffuse dans I'Al et est dissout.
Si cette concentration est supérieure 2 la saturation, les atomes de Si diffusent vers les surfaces du Si
cristallin : le cristal croit. Et finalement, 4 la concentration cg,;, le systéme est a I'équilibre, les cristaux

de Si ne se dissolvent pas, ni ne croissent.

Comme nous l'avons précédemment vu, la force motrice de la cristallisation est la transformation
du a-Si en Si cristallin. La différence de potentiel chimique entre ces deux espéces est de l'ordre de
0,1 eV atome' 4 750 K.""" Et en considérant 1'équilibre entre le Si contenu dans les joints de grains de

I'Al, et un cristal en croissance, on a:

Csi

A‘M = kBTln

sat

Ce qui revient a:

Ap
Csi = Csat eka T
B

Cela revient a dire qu'a 750 K, la concentration maximale en Si ¢, dans la couche d'Al (a priori prin-
cipalement dans les joints de grains) est de l'ordre de 3,8 at%, soit plus de 4 fois la concentration de

saturation dans I'Al massif qui est de 'ordre de 0,8% (déterminée a partir du diagramme de phase).’*

La nucléation et la croissance des grains de Si sont issus de deux phénoménes distincts : le transport
des atomes de Si vers la surface d'un germe (diffusion) et leur incorporation au germe (réactivité).
Peu de temps aprés la nucléation, la taille du germe est trés faible, sa surface l'est donc tout autant.
La croissance est alors limitée par la réactivité. Plus tard, quand un grand nombre d'atomes doivent
étre acheminés vers la surface du germe pour en permettre la croissance, le régime est limité par la

diffusion des réactifs (atomes de Si).
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Comme nous l'avons vu précédemment, pour des raisons d'équilibre du potentiel chimique, la concen-
tration a la surface du germe en croissance ne peut étre inférieure a la concentration de saturation cg,;
(en-deca, le germe se dissout). A plus longue distance, la concentration en Si augmente au dela de ¢, :
les atomes de Si diffusent donc vers le front de croissance en descendant ce gradient de concentration.
Dans ce régime limité par la diffusion, la vitesse de croissance des germes est égale au flux de Si arri-

vant a la surface. Ce flux je,q;ss €st donnée par la loi de Fick, soit dans un cas unidimensionnel :

% _ DCSi(O) — Csat _ Dcsat

eroiss =~ Ox =0 L I (S - 1) avec S = CSi/Csat

ou D est le coefficient de diffusion du Si dans les joints de grains de 'Al et L la longueur caractéristique
de la diffusion (Fig. 1.2 8 (a)) (approximation de ZENER''). On remarque que la vitesse de croissance
est proportionnelle a la sursaturation S en Si dans la couche. Le taux de nucléation jy,q est également

142

une fonction de la sursaturation,'* et se présente sous la forme du graphe de la Fig. 1.2 8 (b).

Contrairement au taux de croissance, le taux de nucléation reste nul tant que la sursaturation n'est pas
suffisante (de l'ordre de 1,5), en raison de la taille critique de germe a obtenir. Ainsi, on peut définir

trois régimes en fonction de la valeur de la concentration cg; :

- sila concentration locale en Si est plus faible que la saturation cg,, il n'y a ni croissance ni
nucléation de germes ;
- sila concentration est comprise entre csat et 1,5 c,,, les grains croissent, mais aucun nouveau
germe ne nuclée ;
— sila concentration est supérieure a 1,5 ¢, la croissance et la nucléation des germes se pro-
duisent simultanément.
Nous pouvons remarquer qu'en raison du gradient de concentration proche du grain, il existe une

partie de I'espace dans le deuxiéme régime décrit précédemment : la concentration est suffisante pour

la croissance, mais insuffisante pour la nucléation. Cette région est par conséquent interdite de nucléa-

tion. La région sous cette concentration critique de 1,5 c,,, est appelée zone de déplétion.13% 143
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Figure 1.28 (a) Concentration en Si dans le processus AIC. (b) Taux de croissance et de nucléation en fonction de la

sursaturation (reproduit d'aprés J. SCHNEIDER142).
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Cette zone de déplétion va en réalité fixer a Csi

l'extension latérale des grains de Si. En effet, par 5 5

Cmax

exemple, lorsque deux grains croissent en direc-

Germe

A4 _i '''''''' 'i ______ 11,5C5
tion l'un de l'autre (ce qui est souventlecas:les = f--emem s SICTENES Cont

croissance de Si par AIC sont isotropes) (Fig. 1.2 Si Al A" S X
9) : la zone se trouvant dans le régime de nucléa-
tion—croissance (en vert dans la Fig. 1.29) va | |- g

Cmax

rapidement étre effacée au profit du seul régime

Germe

=N 115 Csat

de croissance (Fig. 1.2 9 (¢)). Et d'autre part, si un

Coat

(Fig. 1.2 9)

nouveau germe nuclée entre les deux présents ST A S >
I I

sur la Fig. 1.2 9 (a), la situation de la Fig. 1.2 9 (c)

va rapidement étre obtenue, interdisant toute ¢

: Cmax
autre nucléation.

Germe

i =15 Csat

L'existence de cette zone de déplétion interdit A Nc...

donc la nucléation sur une surface plus large que SiYAl Al'S X
la seule surface des grains. Au vu des études ci-

Figure 1.29 Evolution de la concentration en Si entre
nétiques de la cristallisation par le procédé AIC,

deux germes en croissance.

135]alargeur L de cette zone de déplétion est éva-

luée a plusieurs micrométres dans les conditions

habituelles d'épaisseur de couche et de température. Cela signifie que si deux grains nucléent a une

distance inférieure a L I'un de 'autre, aucun nouveau germe ne peut apparaitre entre eux. Aprés crois-

sance, une fois la couche complétée, la taille caractéristique des grains sera elle-méme de l'ordre de L.

Une des conséquences expérimentales de cette zone déplétée est de fortement écourter l'intervalle
de temps disponible pour la nucléation. En effet, en raison de la grande taille L de cette zone, toute la
surface se retrouve rapidement interdite de nucléation, bien qu'une faible fraction de la surface soit
comblée par des grains cristallins. La croissance des grains se poursuit donc longtemps aprés la fin de

leur nucléation.

J. SCHNEIDER'#% 143 3 pour la premiére fois en 2005, mis en évidence l'existence de cette zone interdite
de nucléation autour des grains de Si. Dans son expérience, il recuit un empilement Al (350 nm)/a-
Si (375 nm) 4460 °C pendant 240 min. Ce recuit provoque la cristallisation du a-Si sous la forme de
larges grains (environ 30 pm de diamétre, Fig. 1.2 10(a)). La température est abaissée a 220 °C pendant
7 min avant d'étre augmentée a 550 °C pour une durée de 60 min. Apreés cette seconde étape de recuit,

une trés forte densité de petits germes de Si est apparue (Fig. 1.2 10 (b)).
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Cette trés forte densité surfacique de nucléation
peut s'expliquer par le profil de concentration
en Si présenté précédemment. Dans la premiére
phase du recuit, une fois la phase de nucléa-
tion terminée, le profil de concentration de la
Fig. 1.2 11 (a) est établi. Il est partout supérieur a
la concentration de saturation cg,, qui permet la
croissance des grains, et inférieur 4 la concentra-

tion ¢, nécessaire a la nucléation.

Lors du refroidissement brutal, le profil de
concentration n'a pas le temps d'évoluer. En
revanche, les concentrations ¢, et c,,q dimi-
nuent instantanément : le Si ayant une solubi-
lité moindre dans la couche d'Al (dans ses joints
de grains) a plus basse température, en vertu
du diagramme de phase du binaire Al-Si. De
nombreuses zones de la surface ont alors une
concentration supérieure a la nouvelle concen-
tration de nucléation ¢, (Fig. 1.2 11 (b)). A
faible distance des grains existants, on trouve
donc des zones (1) de croissance (concentration
insuffisante pour la nucléation ), et des zones (2)

aptes a nucléer.

La derniére phase de recuit a plus haute tem-
pérature, réalisée par J. SCHNEIDER, permet la
croissance des germes ayant précipité lors du
refroidissement, et leur observation (Fig. 1.2 10
(b)). Cette expérience permet donc de vérifier
l'existence d'une zone déplétée en Si autour des
germes cristallins. Dans des conditions données,
cette zone déplétée interdit toute nouvelle nu-
cléation trop proche d'un grain de Si déja exis-

tant.

Cristal de Si—
°9
[ )

100 pm

Figure 1.210 Résultats des expériences de J. SCHNEI-
DER'#3: la cristallisation est interrompue par une période
a basse température. De nombreux petits grains de Si

apparaissent alors.

a
C,;""d
cgat
Si " Al X
b
Figure 1.211 La concentration en Si n'évolue pas au

cours du refroidissement : de nouveaux grains peuvent

nucléer a une distance des germes existants.

La dimension latérale des grains de Si obtenus par le procédé AIC est trés grande : jusqu'a plusieurs

dizaines de micromeétres pour des couches de quelques centaines de nanomeétres d'épaisseur. Lorsqu'ils



1.2.3 Extension latérale des cristaux de Si

se forment, les germes de Si interdisent toute nucléation dans leur voisinage proche : nous avons vu
que cette interdiction est la conséquence de l'évolution du profil de concentration en Si dans la couche
d'Al apreés les événements de nucléation. Ce profil évolue sur de longues distances (plusieurs micro-
meétres). Ainsi, deux germes ne peuvent pas se situer a moins d'une distance équivalente a la longueur
caractéristique de la déplétion. Rapidement, au gré des nucléations et déplétions, plus aucune partie
de la surface de l'échantillon n'est en mesure de donner lieu 4 de nouvelles nucléations de germes. Le

a-Sirestant est alors consommé exclusivement par la croissance des germes.

1.2.4 Utilisation des couches cristallisées par AIC

L'AIC permet la cristallisation du Si & une trés basse température (4 partir de 150 °C), en comparaison
aux autres méthodes de fabrication de Si cristallin. Les cristaux obtenus ont un trés grand rapport
d'aspect : quelques centaines de nanomeétres d'épaisseur pour plusieurs dizaines de micrométres de

large. Et si les conditions sont réunies, ils peuvent étre dotés d'une texture de fibre [100] ou [111].

Néanmoins, le Si cristallisé par cette méthode n'est pas d'une qualité électronique exceptionnelle.
De par son mécanisme, 1'AIC introduit un fort dopage en Al dans la couche de Si (de l'ordre de
10™° cm3),'** ainsi que de nombreux défauts : la faible température de cristallisation ne permet pas
de les faire disparaitre. Ce Si cristallin n'est donc pas apte a s'intégrer directement en tant que semi-

conducteur dans des dispositifs de haute performance.

Actuellement, le cceur de la recherche sur I'AIC vise 'élaboration de cellules solaires photovoltaiques,'#

ou celle de composants électroniques minces. Dans ce cadre, 'AIC permet de fabriquer une couche trés
mince de Si 4 des températures trés basses, pouvant servir de base a 1'épitaxie de matériaux actifs.
La présence de cette couche cristallisée permet notamment de limiter la température des procédés
ultérieurs (aucun besoin de nouvelles nucléations). Son meilleur atout reste la trés grande taille de ses

grains orientés, obtenus sur des substrats peu onéreux tels que le verre.

La fabrication de cellules solaires photovoltaiques est possible par 'homoépitaxie du Si sur une couche
mince orientée de Si obtenue par AIC. L'épitaxie du Si permet le dép6t de couches dotées des dopages
nécessaires. Elle est actuellement réalisée de différentes maniéres : épitaxie en phase solide (SPC),'46
dépot assisté par faisceau d'électrons,'¥” CVD,'® ou dépot assisté par un faisceau d'ions.' Ces cellules

solaires ont un faible rendement de conversion de 2,7 & 8,5%. Ces faibles rendements ont récemment
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été attribués ala présence de grande quantité de défauts (dislocations notamment), qui sont probable-

ment dus aux défauts propres aux couches obtenues par AIC.

L'hétéroépitaxie d'autres matériaux a également été réalisée sur des couches de Si obtenues par AIC.

Nous pouvons citer :

- l'épitaxie de larges bandes de Ge (plus de 400 pm de long) sur un grain de Si obtenu par
AIC."¥6Le Ge présente un trés grand intérét en électronique ;
- l'épitaxie de BaSi,,'3? qui est trés intéressant en photovoltaique, en raison de la coincidence

entre son gap et le spectre solaire.

1.2.5 Conclusion

Parmi toutes les méthodes permettant de cristalliser le a-Si, 'AIC présente de nombreux avantages :

— obtention d'une texture [111], nécessaire & une croissance verticale ultérieure de nanofils ;

- température trés basse de procédé, permettant la cristallisation sur du verre sodo-calcique'#4

usuel (transition vitreuse aux alentours de 550 °C), voire sur du plastique'?;
- trés fort rapport d'aspect : les grains sont plusieurs centaines de fois plus larges qu'épais.

Cette propriété permet de conserver les propriétés du substrat (transparence, flexibilité, etc.).

En revanche, comme nous avons pu le voir, obtenir une texture [111] parfaite n'est pas chose aisée.
A ce jour, les raisons de l'obtention d'une texture [100] ou [111] ne sont pas encore trés claires. M.
KUROSAWA'36 explique ces deux textures par une différence de qualité d'oxyde a l'interface Al/a-Si et
par la distance séparant cette interface du substrat (autrement dit 1'épaisseur de la couche d'Al). Ce
modéle n'explique pas pourquoi dans le cas de I'empilement inverse, pour lequel 'Al n'est alors plus en
contact avec le substrat, les mémes résultats sont obtenus. La contrainte dans les couches pourrait par

exemple avoir un effet plus prépondérant qu'il n'y parait.!?8

Dans le Chapitre 2, nous présenterons l'élaboration d'une procédure de dépét permettant la fabrica-
tion de couches de Si (111) par AIC, sans rupture du vide (la formation de l'oxyde a l'interface Al/a-Si
est directement intégrée aux étapes du dépot des couches) (Chapitre 2.2, p. 47). Ces couches seront
ensuite caractérisées en détails (Chapitres 2.2 a 2.4) et nous démontrerons enfin que la croissance
épitaxiale de nanofils sur celles-ci est réalisable de la méme fagon que sur des substrats monocristallins

massifs.
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2.1
Introduction, objectifs, et cahier des charges

INTRODUCTION La géométrie en des nanofils permet de limiter les défauts du matériau épitaxié
(dislocations notamment). Mais pour pouvoir les connecter électriquement ou les intégrer dans des
dispositifs optoélectroniques,’ il est primordial que les nanofils soient orientés et homogeénes : le
phénoméne d'ombrage causé par a l'orientation aléatoire pourrait rendre leur connexion impossible
ou imparfaite (Fig. 2.1 1). Nous allons donc devoir modifier la surface de ces substrats amorphes pour

permettre la croissance orientée des matériaux.

C'est le dépot de quelques couches atomiques

bien cristallisées et orientées qui va permettre Non-orientés Orientés

'épitaxie de matériaux a la surface de substrats Conducteur Conducteur
amorphes. Ce dépot, s'il est suffisamment fin,
est alors apte a préserver les propriétés des subs-

trats alternatifs qui nous intéressent. (Fig.2.11)

Conducteur Conducteur

Pour permettre de rendre compatible le subs-
trat alternatif avec la croissance épitaxiale de Figure2.11 Connexions électriques dassemblées

matériaux de haute qualité, ce dépét mince doit (a) de fils inhomogeénes ou désorientés ; et (b) de fils ho-

en réalité vérifier un cahier des charges précis, =~ mogenes et verticaux.

RESUME DU CHAPITRE
Une couche mince de Si, si elle est bien orientée, pourrait permettre de remplacer avantageuse-
ment un substrat massif monocristallin (§ 2.1.1.1, p. 40). Une telle couche doit également véri-
fier d'autres critéres : rugosité, épaisseur, taille latérale des cristallites, etc. (§ 2.1.1.2, p. 41). Les
premiéres cristallisations par AIC (§ 2.1.2.1, p. 42) montrent qu'il est nécessaire de parfaitement

maitriser l'interface Al/a-Si (§ 2.1.2.2, p. 44).
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(Fig. 2.1 2)
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notamment en termes de qualité d'orientation cristalline, de rugosité, et de taille de grains monocris-

tallins. Le présent chapitre a pour vocation de définir ce cahier des charges.

2.1.1 Introduction

2.1.1.1 Objectifs

Les nanofils de semiconducteurs III-V croissent trés généralement selon leur axe cristallographique
[111]35-38; et dans la plupart des cas, cet axe suit également les axes [111] du substrat monocristallin
utilisé, et ce, quelles que soient sa nature et son orientation, méme si des travaux récents ont permis
de dépasser cette limite."! Pour obtenir des nanofils orthogonaux a la surface d'un substrat, il est

toujours préférable d'utiliser un monocristal (111).

Comme nous l'avons vu précédemment, peu de méthodes permettent d'obtenir a priori un substrat
mince présentant une orientation bien déterminée, compatible avec les procédés de croissance des
nanofils (réactivité des matériaux, énergie de surface, stabilité thermique, etc.). Le Si est pour nous un
substrat modéle puisque la croissance de nanofils I1I-V sur ce matériau est trés bien documentée.'?2 A
défaut de pouvoir directement cristalliser le a-Si avec une orientation [111],'53 par simple traitement

thermique, nous allons utiliser la cristallisation induite par un métal.

Nos premiers objectifs, que nous traiterons dans le présent Chapitre 2 de ce manuscrit, peuvent donc

trés simplement se résumer comme suit (Fig. 2.12) :

- apartir d'un substrat choisi pour ses propriétés (Fig. 2.1 2 (a)), élaborer et étudier un moyen
efficace de dépot et de contréle de couches de Si 4 texture de fibre [111] (Fig. 2.1 2 (b)) ;
- réaliser la croissance épitaxiale, verticale et homogéne de nanofils de semiconducteurs 111-v

sur ces couches minces.

Substrat arbitraire Couche mince de Si Nanofils verticaux
a texture de fibre [111] et homogénes

Figure 2.12 Présentation générale des objectifs de la Partie 3.



2.1.1 Introduction

2.1.1.2 Cahier des charges

Nombreux sont les paramétres physiques qui peuvent influencer la croissance épitaxiale d'un matériau

sur un autre (Fig. 2.1 3). En particulier, la qualité de l'orientation cristalline du substrat est un para-

métre primordial, de méme que la rugosité de sa surface, qui peuvent étre sources de dislocations ou

encore de domaines d'antiphase.’* 135 Cependant, puisque les nanofils de semiconducteurs croissent

en épitaxie A partir d'un germe de trés petite dimension (quelques nm?),'%6 la rugosité pourrait n'avoir

qu'une influence limitée, si elle est absente a I'échelle du germe.

Le cahier des charges de 1'élaboration de nos substrats considére quatre grandeurs que nous jugeons

critiques, que nous allons étudier, et si possible, contréler :

i.

ii.

1il.

.

Orientation des grains : 'axe de croissance des nanofils de semiconducteurs I11-V étant 1'axe
[111],35-38 les grains composant la couche mince doivent étre orientés avec cet axe perpendi-
culaire au substrat ; et donc que la couche soit dotée d'une texture de fibre [111].

Rugosité de la surface : puisque les nanofils nucléent sur quelques nm?, la rugosité de la sur-
face n'est a priori pas critique. En revanche, si l'inclinaison locale de la surface est telle que

des pentes proches de facettes (111)

obliques sont présentes, les nanofils
Orientation

pourraient croitre de maniére oblique Rugosité et dispersion

selon cette autre direction [111]. Ils
Epaisseur
ne seraient dont pas nécessairement

verticaux. Taille latérale
des monocristaux
Taille des domaines monocristallins : la
Figure 2.13 Paramétres clés a controler de l'obtention

surface minimale des grains a obtenir des substrats couches minces de qualité.

doit étre plus large que l'aire occupée

par la base d'un nanofil (soit un diameétre de 100 nm environ). Plus généralement, plus les
grains seront étendus, moins les joints de grains seront nombreux par unité de surface sur
I'échantillon, et moins les nanofils auront la possibilité de nucléer a cheval sur ces derniers, ce
qui conduirait inévitablement a propager le joint de grain dans les nanofils.

Epaisseur de la couche : pour étre en mesure de tirer profit de la transparence d'un substrat,
ou encore d'une couche inférieure conductrice, les couches minces servant de substrat a 1'épi-

taxie des fils devra étre la plus fine possible.

La cristallisation du a-Si induite par un métal permettrait a priori de répondre a ces différents objectifs.

Nous savons qu'elle permet d'obtenir, sous certaines conditions expérimentales, des couches dotées
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1,130:139,157-159 pour des épaisseurs minimales étudiées de 50 nm. En

d'une orientation dominante [111
revanche, la rugosité des couches n'est pas systématiquement étudiée dans la littérature, en effet, elle
n'est pas un critére déterminant pour les applications généralement visées (principalement les cellules

photovoltaiques en Si polycristallin).

Les quatre grandeurs de ce cahier des charges, orientation cristalline, rugosité, taille latérale des cris-

taux, et épaisseur des couches, seront donc soigneusement analysées dans les chapitres qui suivent.

2.1.2 Résultats préliminaires

Afin d'introduire les principales questions auxquelles le présent Chapitre 2 de ce manuscrit a pour
objet de répondre, nous allons détailler les premiers pas de la construction d'un substrat fait d'une

couche mince de Si d'orientation [111].

2.1.2.1 Premiéres cristallisations

Dans une premier étape, nous suivons les protocoles détaillés dans diverses publications'3® en uti-
lisant un empilement plus fin : une couche d'Al de 10 nm d'épaisseur est déposée par pulvérisation
cathodique magnétron, 3 100 W, et sous une atmosphére d'Ar (1,2 10-3 mbar), sur un wafer de silice
fondue (Fig. 2.1 4 (a)) (les détails techniques usuels peuvent étre trouvés dans I'Annexe A, p. 171).
L'échantillon est sorti du bati de dépot et est laissé a l'air libre pendant 48 h pour laisser se former
une couche d'oxyde a sa surface.’36 136139 Replacé dans le bati, 10 nm de a-Si sont déposés sur cet

échantillon, dans les mémes conditions que la couche d'Al (Fig. 2.1 4 (b)).

Dans une deuxiéme étape, l'échantillon est recuit a 500 °C pendant 1 h sous une atmosphére de N,

(Fig. 2.1 4 (0)). A sa sortie du four, l'échantillon présente deux caractéristiques bien identifiables :

- sasurface diffuse légérement la lumiére (facilement visible sous une lumiére intense) ;
- il a perdula teinte qui était due a la couche de a-Si en surface, et est maintenant incolore : ce

changement est dt a l'inversion des couches d'Al et de Si, plagant la couche d'Al a la surface.

Enfin, les cristaux de Si sont révélés par une gravure humide (Fig. 2.1 4 (d)) afin de les analyser et de les

utiliser comme substrat. Cette gravure peut étre de deux types :

- une gravure dans une solution concentrée de HCI/HNOj; (eau régale, 15 min, t. a.) qui permet
la gravure rapide de la couche superficielle d'Al ;
- une gravure dans une solution diluée de HF (5 wt% dans l'eau, 10 s, t. a.) qui permet la gra-

vure de la couche superficielle d'Al, ainsi que la désoxydation des grains de Si.



2.1.2 Résultats préliminaires

a b C d
Dépot Recuit Gravure
a-Si (10 nm)—/_y\//é\ Oxvd @
yde
Al (10 nm) Al au-dessus Si cristallisé

Figure 2.14 Procédé de cristallisation induite par I'Al d'une couche de 10 nm de a-Si : (a) avant et (b) aprés dépét, (c)

aprés recuit, et enfin (d) aprés gravure, révélant la surface de Si cristallin.

La diffusion de la lumiére, observée aprés recuit, est toujours présente apreés la gravure de la couche
d'Al. Cette diffusion s'explique par l'existence de zones frontiéres entre les grains de Si formées durant
la cristallisation. En effet, bien qu'ils soient d'une épaisseur de l'ordre de 10 nm (la mesure 4 'AFM
n'est pas présentée dans ce chapitre), les cristaux de Si recouvrent partiellement la surface du substrat,
comme révélé par l'image MEB de la Fig. 2.1 5 (a). Ces trous présents entre les domaines cristallisées
mesurent environ 100 4 200 nm de large, et sont espacées d'environ 1 4 2 pm : les dimensions de ces

reliefs sont donc dans la gamme optique visible, ce qui explique le phénomeéne de diffusion.

Afin d'analyser sa cristallisation, 'échantillon a été aminci sous la forme d'une lame pour microscope
électronique en transmission (TEM) par un polissage mécanique puis ionique, et a été observé en
tranche au STEM en champ sombre annulaire (HAADF) (Fig. 2.1 5 (b) et (c)). Les images tirées de ces
observations révélent que le a-Si a bien cristallisé, que les grains monocristallins sont larges (nous
pouvons suivre un méme grain par un déplacement de plusieurs um), et qu'ils sont couverts d'une

couche d'oxyde mixte AlSiO, (la gravure de I'Al a été faite par HCI/HNOj seul, qui ne dissout pas cet

oxyde).

Ces images haute-résolution (Fig. 2.1 5 (b) et (c)) montrent que les atomes de Si sont organisés en plans

paralléles au substrat de silice. En outre, 1'étude de la figure de diffraction électronique (Fig. 2.1 5 (d))

10 nm 5nm

Tum Couverture imparfaite
Si cristallisé

Figure 2.15 (a) Image MEB en vue plane des cristaux de Si (sombre) sur un substrat de SiO, (clair). (b) Image STEM-
HAADF en tranche d'une partie d'un grain de Si. (c) Haute résolution. (d) Cliché de diffraction électronique correspon-

dant a (b), et mettant en évidence des plans de macle horizontaux.
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révele que les images ont été prises selon un axe de zone [011] et que ce sont les plans (111) du Si qui
sont paralleles au substrat. Les plans de macles, clairement visibles sur les images STEM-HAADF se
traduisent par des taches supplémentaires dans la figure de diffraction électronique (marquées par des

fleches en pointillés).

L'image de la Fig. 2.1 5 (b) a été choisie car elle est représentative de cet échantillon, dont les grains
de la couche de Si possédent bien une texture de fibre [111]. En revanche, nous avons également pu
voir qu'un défaut de préparation de l'échantillon dans I'oxydation de la couche d'Al pouvait engendrer

d'importantes conséquences sur cette orientation :

2.1.2.2 Nécessité d'élaborer un procédé de dépot aisément reproductible

Comme précédemment décrit, il est nécessaire d'utiliser une couche d'oxyde a l'interface entre les
couches d'Al et de a-Si (§ 1.2.2, p. 27). Dans la littérature, cette couche est généralement obtenue par

trois techniques, toutes présentant des inconvénients :

- dépot de I'Al et du a-Si en deux temps, avec une mise a l'air intermédiaire afin d'oxyder

1'A]136, 137,139 ;

- dépot de I'Al et du a-Si en deux temps également, avec une oxydation chimique humide de
T'AlM40 .

- dépét de l'empilement Al/SiO,/a-Si dans la méme chambre ultravide.'60

La premiére méthode, utilisant une exposition a l'air, est non seulement trés dépendante des condi-
tions ambiantes (température et hygrométrie), mais elle a aussi pour effet de polluer l'interface
Al/a-Si. Elle est également trés lente : les meilleures textures de fibre de sont obtenues pour des durées

de plus de 48 h d'exposition a l'air. L'oxydation chimique, de son c6té, ne donne pas des résultats de
qualité suffisante.’® Enfin, la troisiéme méthode a été démontrée pour des épaisseurs de SiO, allant

de 2 220 nm'% : nous avons essayé d'utiliser ce type de couches d'oxyde dans nos empilements d'Al
et de a-Si de 10 nm, mais elles n'ont donné lieu a aucune cristallisation, probablement par oxydation
compleéte de l'empilement lors des recuits (diffusion de 'oxygéne), étant donné le changement d'aspect

de celui-ci.

Afin de mettre en lumiére le réle de l'oxyde a l'interface Al/a-Si, nous présentons dans ce qui suit la
comparaison entre un empilement dont l'oxyde s'est révélé optimal (Fig. 2.1 6, en bleu) et un empile-

ment dépourvu d'oxyde 4 l'interface Al/a-Si (en rouge).
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Apres cristallisation, le diffractogramme de 50 cps

I'empilement optimal (non gravé, Fig. 2.1 6, en
bleu), balayé en incidence rasante, présente deux

séries de pics :

«— Si1/3{422}

—Si{111}
<~ Al{111}

<« Al {200}
< Si{422}

< Si{311}

- la premiére est due a la diffraction

Intensité / cps

M Avec oxyde

des cristaux d'Al, et correspond aux ] '
{

pics Al {111}, {200}, et {220}. Le ratio ! oy )

des hauteurs des pics ne suggére pas Sans oxyde
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Figure 2.16 Diffractogrammes en incidence rasante de

des cristaux de Si : Si {111}, {220}, deux échantillons présentant ou non initialement une

{311}, {331}, et {422}. couche d'oxyde a l'interface Al/a-Si.

Les pics Si {111}, {311}, et {331} sont trés peu intenses, seuls les pics {220} et {422} sont clairement
observables. La présence de ces deux pics dominants nous informe que les cristaux formant la couche
de Si sont orientés selon une texture de fibre [111]. En effet, en prenant le probléme dans 'autre sens :
si un ensemble de cristaux forment une texture de fibre [111], alors seuls les plans orthogonaux aux
plans (111) seront en mesure de diffracter en incidence rasante. Or, seuls les plans {220} et {422} sont
orthogonaux aux plans {111} (voir Annexe B.1, p. 183). Ainsi, le diffractogramme du haut de la Fig.

2.1 6 confirme la trés bonne texture de fibre que nous avions observée par TEM (Fig. 2.1 5 (b)).

En revanche, le diffractogramme de I'échantillon cristallisé sans oxyde a l'interface Al/a-Si (dép6t suc-
cessif des deux matériaux sans rupture du vide) montre une intensité non négligeable pour les pics
Si {111}, {311}, et {331}, ainsi qu'une intensité bien moins importante pour le pic dominant {220}.
La présence de ces premiers pics, normalement éteints lorsque la texture de fibre [111] est compléte,
démontre non seulement qu'il s'agit d'une couche médiocrement orientée. Un procédé efficace de

fabrication de couches doit donc étre mis en ceuvre, avec notamment un bon contréle de la couche

interfaciale d'oxyde.

2.1.2.3 Questions soulevées

Les questions soulevées par les quelques résultats exposés jusqu'a présent sont entre autres (entre

parenthéses les sections traitant précisément de ces points) :

- Comment obtenir une couche dotée d'une texture de fibre [111] parfaite ? Le procédé est-il reproduc-

tible ? (§ 2.2.1 et 2.2.2, p. 47)
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- Comment la cristallisation de couches si fines de a-Si se produit-elle ? (§ 2.3.2, p. 69) Quelle est la
taille latérale des monocristaux obtenus ? (§ 2.2.2, p. 52) Peut-on agir sur l'empilement de départ
pour dépasser les limites de ['auto-assemblage ? (Chapitre 3.5, p. 157)

- Enfin, ces couches sont-elles compatibles avec la croissance épitaxiale de nanofils ? (§ 2.5.1, p. 86)
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2.2

Elaboration de couches minces de Si
a texture de fibre [111]

INTRODUCTION  Afin de pouvoir déposer des couches de Si (111) de maniére reproductible et rapide,
nous concevons une séquence originale de dépét. Cette séquence permet notamment le dépét des
empilements complets en une seule étape de dépét, sans rupture du vide de la chambre. Les effets du
procédé d'élaboration seront ensuite étudiés, en terme de qualité de l'orientation dominante [111]
(8§ 2.2.2, p. 52) et de taille des domaines monocristallins dans la couche mince de Si cristallisé. Des
fautes d'empilement, observés en diffraction X et au TEM, seront également analysés. Nous pourrons
alors établir les caractéristiques précises des films obtenus par notre procédé, et définir leurs avantages

et leurs limites (§ 2.2.4, p. 59).

3.2.1 Procédé de fabrication par préparation oxydante
de la cible de Si

Les méthodes couramment utilisées pour oxyder l'interface Al/a-Si (§ 2.1.2.1, p. 42) ont de nom-

breux inconvénients : rupture du vide, pollution de la surface, reproductibilité insuffisante, et incom-

RESUME DU CHAPITRE
La présence d'une couche d'oxyde a l'interface Al/a-Si est nécessaire pour obtenir une texture de
fibre [111] (§ 2.1.2, p. 42). Nous démontrons l'élaboration d'un procédé reproductible basé sur
la pulvérisation cathodique réactive (§ 2.2.1, p. 47) donnant cette texture. L'étude de l'orienta-
tion des grains montre que la texture est obtenue avec un écart type de seulement 3° (§ 2.2.2.1,
p- 52). La couche présente quelques défauts d'empilement dans son volume (§ 2.2.3, p. 56) :

nous ne pensons pas qu'ils soient un inconvénient pour la croissance de nanofils.
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patibilité avec des empilements trés minces. Nous souhaitons donc développer une méthode de dépét

originale qui ne présente pas ces désavantages.

Ce nouveau procédé est basé sur les transitions de la pulvérisation cathodique réactive lors du change-
ment du gaz réactif. Il permet le dépot des couches d'Al et de a-Si ainsi que de la couche d'oxyde a leur
interface dans la méme chambre de pulvérisation, sans rupture du vide. Ce dernier point offre un gain

de temps non négligeable, ainsi qu'une reproductibilité accrue.

2.2.1.1 Oxydes non stoechiométriques

Il est possible de déposer des métaux, des oxydes, et des nitrures a partir d'une seule et méme cible
d'un matériau pur sous sa forme métallique, grace a l'addition d'un gaz réactif dans le plasma d'Ar (O,
et N,) (les bases de la pulvérisation cathodique réactives sont données dans 'Annexe A, p. 171). Nous

nous référerons aux mélanges gazeux par les flux respectifs de gaz.

En se plagant a une puissance constante de 100 W, le potentiel d'une cible de Si évolue sur une large
gamme lorsque le taux d'O, dans le mélange gazeux est modifié (Fig. 2.2 1). En l'absence d'O,, la cible
est métallique et acquiére un potentiel de 474 V. Lorsque le taux d'O, (contr6lé par son flux, exprimé
en sccm) augmente, le potentiel de la cible commence par augmenter légérement jusqu'a un maximum
de 503 V, avant de décroitre rapidement pour atteindre un palier & 319 V. Ce dernier plateau corres-

pond habituellement a 'oxyde steechiométrique SiO,.

Afin d'étudier le lien entre le flux d'O,, le poten-

tiel de la cible (Fig. 2.2 1), et la stcechiométrie > 500 50° 000%0,
~ Joooo0® o
du matériau pulvérisé, nous avons déposé des ﬁ 15Si °.
- ] Q
couches minces de 100 nm d'épaisseur, issues de g 400 o
P . . ) 3z ] :
pulvérisations de la cible de Si par des mélanges = o\o
[ ] i0, ©
gazeux de 30 sccm d'Ar, et 0, 2,4, 6, 8, et 12 sccm B 3004 5102 ®000q
S 7
| s . 0 5 10
d'O,. Les couches ont ensuite été analysées par Flux 0, / sccm
XPS (§ B.4.2, p. 195), sans remise a l'air, puisque
Figure 2.2 1 Potentiel d'une cible de Si pulvérisé 2100 W

le bati de pulvérisation cathodique et le bati de en fonction du flux 'O, additionné 4 30 scam dAr.

mesures XPS forment un cluster.

Les signaux O 1s (Fig. 2.2 2 (a)) et Si 2p®/? (Fig. 2.2 2 (b)) ont été soigneusement analysés (aux gammes
d'énergies de liaison respectives de 536 & 528 eV et de 106 4 96 eV), et peuvent étre décrits par des
gaussiennes. Le signal O 1s peut étre modélisé sous la forme d'une gaussienne simple. En revanche, le
signal Si 2p*2 doit étre décrit par plusieurs gaussiennes (au maximum 5). En effet, il est en fait consti-
tué de plusieurs pics qui correspondent chacun a un degré d'oxydation du Si.'®! Un taux d'oxygéne

donné provoque l'oxydation partielle de la cible de Si, et la couche contient alors des espéces Si** : par
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Figure2.22 Analyse XPS des couches en fonction du flux d'O,. (a) Pic O 1s. (b) Pic Si 2p3/2.
(c) Déconvolution documentée du pic Si 2p%2.  (d) Steechiométrie des couches de SiO, déterminée a partir des aires des

pics de (a) et (b) renormalisées par leurs sections efficaces respectives.

exemple, des Si sont alors liés en moyenne a trois autres Si et un O (Si*), ou & deux Si et deux O (Si?*),

etc.

Pour mesurer la steechiométrie des différentes couches minces, nous nous intéressons a présent aux
aires des différents pics. Pour les comparer, il convient de prendre en compte les sections efficaces
des atomes considérés. En effet, le pic O 1s a un signal 3,6 fois plus intense en XPS que le pic Si 2p>/2.
Connaissant ce rapport, il nous est possible de tracer la stoechiométrie mesurée a la surface du maté-

riau en fonction du flux d'O, (Fig. 2.2 2 (d)).

La Fig. 2.2 2 montre donc non seulement qu'il nous est possible de déposer des couches SiO, de stce-
chiomeétrie variable (0 < x < 2) ; mais aussi que ces couches sont homogénes : la présence des sous-pics
Si*, Si?* et Si®* démontre que les stoechiométries se situant entre Si et SiO, ne sont pas un simple

mélange de deux phases Si et SiO, pures.

L'analyse XPS des couches en fonction du mélange gazeux permet de faire le lien entre une stoechiomé-
trie donnée (Fig. 2.2 2 (d)) et le potentiel de la cible de Si (Fig. 2.2 1). Ce dernier étant trés reproductible,
nous disposons donc d'un moyen efficace de contréle de la stoechiométrie de la couche d'oxyde que

nous allons déposer entre les couches d'Al et de a-Si.

2.2.1.2 Préparation des cibles et dépot des empilements

La préparation des cibles en pulvérisation cathodique réactive est primordiale (voir Annexe B, p.
183). En effet, 1'état initial de la surface des cibles n'est pas connu (la cible a pu servir 4 un dépét dans

d'autres conditions, ou le bati a pu étre mis a l'air, etc.). L'étape de pré-pulvérisation permet donc :

— d'abraser la pollution présente a la surface des cibles ;

49

(Fig. 2.2 2)



50 CHAPITRE 2.2

Préparation des cibles Dépot de I'empilement
Ar
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Figure2.23 Etapes de préparation des cibles et de dépot de l'empilement Al/SiO,/a-Si.

- de préparerl'état d'oxydation souhaité par une pulvérisation avec le mélange gazeux adéquat.

La Fig. 2.2 3 résume les différentes étapes de la préparation des cibles et du dépét de l'empilement Al/
SiO,/a-Si.

PREPARATION DES CIBLES

(1) Lacible de Si est préparée en premier, par une pré-pulvérisation par de I'Ar pur. Cette étape peut
durer de 2 4 10 min, la pré-pulvérisation est arrétée quand le potentiel de la cible de Si est au potentiel

attendu de 474 V (Si pur, parfaitement désoxydé).

(2) Lacible de Si est amené au degré d'oxydation souhaité grice a une pulvérisation dans le mélange

Ar/0O, adéquat, en un temps de l'ordre de 1 min.

(3) La cible d'Al est enfin pré-pulvérisée dans 1'Ar pur afin de la débarrasser de ses polluants et de
'oxyde pouvant couvrir sa surface. Cette étape peut étre trés courte : moins de 30 s. Il est vraisemblable
que I'Al n'est pas sujet a une diffusion importante de I'oxygene : les polluants sont donc principalement

localisées a la surface. La pré-pulvérisation est arrétée apreés stabilisation au potentiel 376 V.
DEPOT DE LEMPILEMENT AI/SiO,/a-Si

(4) La couche d'Al est déposée par pulvérisation cathodique DC dans les conditions décrites en an-

nexe (§ A1, p. 171).
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(5) La couche d'oxyde SiO, et la couche de a-Si sont ensuite déposées en une seule et méme étape,
par abrasion de la cible de Si pré-oxydée en surface dans une atmosphére d'Ar pur (méme conditions
que pour l'Al). Ainsi, la couche d'oxyde recouvrant la cible de Si est d'abord pulvérisée, ce qui conduit
a son dépot sur la couche d'Al. Tout l'oxyde est rapidement pulvérisé’®? : 1a cible est alors uniquement
composée d'atomes de Si. La pulvérisation est poursuivie jusqu'a dépét de l'épaisseur souhaitée de a-Si

(vitesse de dépot de 0,208 nm s71).

Ce procédé de dépot se base donc presque uniquement sur des grandeurs contrélables (potentiels des
cibles, steechiométries, durées). Seule la durée de la transition entre l'oxyde intentionnel et le Si pur,
lors de l'abrasion de la cible préparée de Si, n'est pas controlée. Elle se déroule naturellement lors de
la pulvérisation. L'évolution du potentiel, lors de la désoxydation de la cible nous renseigne sur cette
durée : elle est de l'ordre de 8 s pour la transition la plus longue, entre un état complétement oxydée

(f (Oy) =12 sccm) et de désoxydation compléte de la cible.

L'abrasion de I'oxyde dans l'atmosphére d'Ar pur peut conduire a un dépét a la surface de I'échantillon
de composition légérement différente (déficit d'oxygéne). Malheureusement, nous n'avons pas réussi a
évaluer cette modification : la couche d'oxyde étant créée durant un régime transitoire, elle se situe en

profondeur dans l'échantillon, et 'XPS n'est pas en mesure de l'analyser en fin de dépot.

Les échantillons d'empilement Al/SiO,/a-Si ont par la suite été recuits & une température de 250 °C
pendant 20 h, durée suffisante pour que la cristallisation soit compléte. Comme vu précédemment
(8 2.1.2.1, p. 42), pendant ce recuit la steechiométrie et la qualité de la couche d'oxyde a l'interface
Al/Si peuvent étre modifiées, notamment par diffusion de l'oxygéne, formant une couche d'AlSiO,

pouvant présenter un gradient vertical de composition ainsi que des inhomogénéités.

Afin de déterminer l'influence de la nature de la couche d'oxyde sur la qualité de leur cristallisation, les
échantillons cristallisés ont par la suite été analysés par diffraction des rayons X (§ 2.2.2.1, p. 52) et

microscopie électronique en transmission (§ 2.2.2.2, p. 55).
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3.2.2 Influence de I'oxyde a l'interface Al/a-Si
sur l'orientation des grains de Si

Nous connaissons a présent le lien entre les conditions de préparation de 'oxyde a l'interface Al/a-Si,
le potentiel de la cible de Si, et la stoechiométrie de la couche déposée. Nous allons maintenant étudier
l'influence de cette couche interfaciale sur la cristallinité de la couche de Si finale aprés recuit afin,
d'une part, de définir des conditions optimales de dépét et d'autre part, de comprendre les méca-

nismes en jeu.

2.2.2.1 Analyse par diffraction des rayons X (GID)

L'analyse par diffraction des rayons X en incidence rasante permet de déterminer 'orientation do-
minante d'une couche trop mince pour donner un signal suffisant dans la configuration de BRAGG-
BRENTANO (voir Annexe B, p. 183). Nous avons étudié les empilements dotés de couches d'oxyde

variables a l'interface Al/a-Si en GID (configuration 2 0y/¢).

La Fig. 2.2 4 (a) présente les diffractogrammes des échantillons recuits dont les couches d'oxydes ont
été préparées avec 0, 2, 6, 8, et 12 sccm d'O, en plus des 30 sccm d'Ar. Les pics les plus représentatifs,

autrement dit :

- lepic Si{111}, qui devrait étre complétement éteint pour une texture de fibre [111] ;

— etle pic Si {220} qui doit étre maximal pour cette méme texture de fibre ;

ont été agrandis sous la forme de deux sous-figures, respectivement Fig. 2.2 4 (b) et (c).

Au regard des diffractogrammes des Fig. 2.2 4 (a), (b), et (c), il est clair que les différentes conditions
d'oxydations testées ont un trés fort impact sur la cristallisation de la couche de Si, et en particulier
sur l'intensité du pic de la famille de plans Si {220} (Fig. 2.2 5 (c)), qui augmente de plus d'un facteur 3

entre le cas de l'oxyde préparé avec 0 sccm et 6 sccm d'O,.

Dans une texture de fibre [111] parfaite, il ne peut pas exister de diffraction du Si {111} en incidence
rasante, aucun de ces plans ne peut diffracter dans cette configuration. Nous pouvons donc en premier
lieu juger de la qualité de la texture de fibre [111] en calculant le ratio entre les pics Si {220} et {111},
normalisés par leurs facteurs de structure respectifs (Fig. 2.2 4 (d)) (cette méthode a l'avantage de
supprimer la variabilité d'un diffractogramme a l'autre, qui est due a la taille ou a la forme d'un échan-
tillon). Idéalement, ce rapport doit tendre vers l'infini (absence de pic {111}). A contrario, une poudre

isotrope aurait un rapport de 1.

La Fig. 2.2 4 (d) montre que sans oxyde, le rapport {220}/{111} est supérieur a celui d'une poudre, mais

reste faible (environ 5), ce qui dénote une texture de fibre trés partielle et imparfaite. En augmentant
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Figure 2.24 Diffractogrammes GID des échantillons cristallisés, en fonction des conditions de la préparation de l'oxyde

alinterface Al/a-Si. (a) Diffractogrammes. (b) et (c) Détails des pics Si {111} et {220} respectivement. (d) Rapport

des aires des pics {220} et {111} renormalisées par leurs facteurs de structure respectifs.

l'oxydation de la cible de Si durant la préparation de la pulvérisation, ce rapport passe par un maximum
de 46 (équivalent & une aire du pic {220} de I'ordre de cent fois plus importante que celle du pic {111})
pour une préparation a l'aide d'un mélange gazeux de 30 sccm d'Ar et 6 sccm d'O,. Cet échantillon

présente donc une texture de fibre [111] de bien meilleure qualité.

La diminution de ce rapport pour des oxydations plus importantes indique que la composition de la
couche d'oxyde joue un réle important dans le processus de cristallisation du a-Si. En outre, le second
pic observable dans la zone du Si {111} (Fig. 2.2 4 (b)), qui sera expliqué par la suite (§ 2.2.3, p. 56),

n'est pas en désaccord avec la texture de fibre [111].

La GID permet de se faire une bonne idée de la qualité de la texture de fibre, mais elle ne caractérise pas
complétement la distribution des orientations des grains. En effet, d'autres orientations cristallines
peuvent donner lieu a des diffractions {220} et {422}, et a l'absence de {111}, comme par exemple

l'orientation [311]. Afin de compléter les diffractogrammes précédents, deux figures de pdle dans le
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Figure 2.25 (a) et (b) Figures de péle dans le plan du Si {111} d'un échantillon sans oxyde a l'interface Al/a-Si et avec
l'oxyde optimal (6 sccm d'O,) respectivement. (c) Intégrales des secteurs en pointillés et ajustement du pic central et

de l'anneau {111} par deux gaussiennes.

plan (voir annexe technique § B.1.3, p. 186) ont été réalisées pour les deux échantillons de rapports
{220}/{111} extrémes (0 sccm d'O, et 6 sccm d'O,) (Fig. 2.2 5). Chacune des mesures a été réglée selon
les conditions de diffraction du Si {111}, et a été intégrée pendant 14 h, en se limitant a un quart des

azimuts f. La normale 4 I'échantillon est prise pour référence du 90°.

Les deux figures de péle (Fig. 2.2 5 (a) et (b)) présentent tout d'abord deux taches intenses 4 « = 35,3°
(pour 8 = 0 et 90° en raison de l'alignement des figures sur ces pics) qui sont dis aux plans (111)
obliques du substrat de Si (100), utilisé lors de ces dépéts. Un pic Si {111} plus ou moins intense
est visible au centre de la figure de péle (coin du quart), autrement dit pour « = 90° ; ce pic est celui

provenant de la texture de fibre [111].

En outre, comme attendu, nous trouvons un anneau de Si {111} a l'angle « = 19,5° (soit a 70,5° de
la normale au substrat, l'angle entre deux types de plans {111} d'un méme cristal). Une importante
différence existe entre les figures de péle (a) et (b) : cet anneau est trés diffus en 'absence d'oxyde, et
au contraire bien défini pour l'oxyde optimal. Nous pouvons aussi relever qu'aucun grain ne semble
orienté selon [001] (cette direction est trés fréquemment décrite dans la littérature,'3% 136 157,163 ep
effet, aucune diffraction Si {111} n'est détectée pour l'angle « = 35,3°, en dehors de celles ponctuelles

du substrat.

D'autres diffractions de Si {111} sont visibles sur le tour de la figure de péle (a < 5°), avant 'angle de
coupure de 'appareil lorsqu'aucun oxyde n'est présent a l'interface Al/a-Si. La présence de diffractions
hors de la tache centrale et de l'anneau & 19,5° démontre que cet échantillon présente une trés mau-

vaise texture de fibre, avec de nombreux grains différemment orientés.

En intégrant la figure de pole selon 'azimut f (secteur en pointillés dans les Fig. 2.2 5 (a) et (b)), il
est possible de déterminer la dispersion angulaire des grains participant a la texture de fibre [111]

(Fig. 2.2 5 (¢)). La modélisation des pics sous la forme de gaussiennes (pointillés) montre que dans le



2.2.2 Influence de I'oxyde a l'interface Al/a-Si sur I'orientation des grains de Si

cas de l'oxyde optimal, la texture de fibre est excellente et a un écart type o = 3° (pour les deux familles
de plans <111> 4 19,5 et 90°; la limite de résolution de l'appareil est de l'ordre de 1°). Autrement dit,
les cristaux formant la couche de Si ont, tous, leurs plans (111) paralléles au substrat avec une distri-
bution d'inclinaison moyenne de 3°. En revanche, I'échantillon qui n'a pas d'oxyde a l'interface Al/a-Si,
affiche des intensités diffractées plus faibles et la dispersion d'orientation de ses cristaux « orientés »

est plus importante, avec un écart type o = 7°.

L'étude par diffraction des rayons X met donc clairement en évidence la nécessité de préparer correc-
tement l'interface Al/a-Si afin d'induire une texture de fibre de bonne qualité lors de la cristallisation
du Si. Elle nous permet aussi de définir les conditions optimales de préparation des cibles avant dépét.

2 nous devons

En revanche, puisque ces mesures réalisent des moyennes a 'échelle de plusieurs mm
les compléter par des analyses microscopiques afin de déterminer la relation entre la texture de fibre

(bonne ou mauvaise) et les autres caractéristiques des cristaux de Si formant la couche mince.

2.2.2.2 Observations au TEM

Afin d'étudier a l'échelle des cristaux de Siles conséquences de la présence d'oxyde a l'interface Al/a-Si,
nous avons fabriqué des échantillons sur membranes TEM, dont les observations peuvent étre faites

en vue plane.

Deux dépots identiques A ceux réalisés précédemment (préparations avec des flux d'O, respectifs de
0 et de 6 sccm) ont été faits sur deux membranes de SiNx (Fig. 2.2 6 (a)) de 15 nm d'épaisseur. Ces
échantillons ont été recuits de la méme maniére que précédemment, et 'Al a été retiré par gravure a
l'eau régale durant 15 min (Fig. 2.2 6 (b)). Le recuit et la gravure des échantillons n'a pas produit d'effet
indésirable sur les membranes a part une légére déformation pouvant nécessiter une légére réorienta-

tion des échantillons dans le microscope (Fig. 2.2 6 (c)).

a b C
Tmm = I
a-5i (12 nm) ~gq—— Y
AL(10 nm) ~s—— Y 1 t=—Sjcristallisé
Sio, (10 hm)h e
SiN, (15 nm)

w20 um

Figure 2.26 Fabrication d'un échantillon sur membrane de SiNx pourle TEM. (a) Aspect de la membrane (taille réelle
et agrandissement). (b) Empilements avant et aprés recuit et gravure sur la membrane de 15 nm de SiNx. (c) Aspect

de la membrane apreés cristallisation : les frontiéres des grains de Si sont visibles.
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(Fig.2.27)

CHAPITRE 2.2

Observé au STEM haute résolution, il est aisé 3 b sip20 $i {422}

: d=1,92A d=1114A
d'observer les colonnes d'atomes de Si en tex-
ture de fibre [111] (Fig. 2.2 7 (a)) : en effet, la vue

plane les met en axe de zone [111] sans effort

d'orientation (Fig. 2.2 7 (b)).

2nm — 5 nm~!

Afin de déterminer la taille caractéristique des

monocristaux de Si, nous avons placé un dia- Figure2.27 (a) Image STEM haute résolution en champ

3 i . . clair d'une partie d'un cristal de Si en axe de zone [111],
phragme de sélection dans le plan de diffraction, P
autrement dit dans l'axe de la texture de fibre [111]

afin de ne sélectionner précisément qu'une tache (oxyde optimal). (b) Diffraction électronique correspon-
Si {220} intense (Fig. 2.2 8 (b) et (f), en mode dant A (a) : les taches Si {220} et {422} sont clairement

TEM. Dans ces conditions, les images obtenues, identifiables.

dites « en champ sombre » (voir annexe technique

§ B.2.1 pour plus de détails, p. 189).

La Fig. 2.2 8 rassemble les résultats en champ sombre pour les échantillons sans oxyde a l'interface
Al/a-Si et avec l'oxyde jugé optimal. Les Fig. 2.2 8 (c) et (g) sont éloquentes. Lorsque la cristallisation du
Siest réalisée sans oxyde a l'interface Al/a-Si, des grains peuvent tout de méme nucléer avec une orien-
tation [111] ; mais ils sont de petite taille (de l'ordre de 200 nm diameétre sur I'image (c) et schématisé
sur l'image (d)). Une partie importante du Si cristallisé n'est absolument pas en axe de zone (représen-
té en gris dans le schéma (d)). La figure de diffraction électronique (b) est peu orientée, et présente de
nombreuses taches parasites. A contrario, lorsqu'une couche d'oxyde est déposée de maniére optimale,
les zones monocristallines sont bien plus vastes : avec plusieurs pm de taille latérale (g), et une trés

bonne orientation (f).

Dans le chapitre suivant (§ 2.3.2, p. 69), nous montrerons que le TEM peut étre utilisé comme un
outil d'observation et d'étude in-situ de la croissance homoépitaxiale latérale des grains de Si quand
l'orientation des cristaux est maintenue. En revanche, cet appareil ne permet pas de vérifier notre
hypothése de fautes d'empilements 3D, en raison de la perte de 1'axe de zone lors de la désorientation

supposée.

2.2.3 Qualité cristalline du Si et défauts

L'observation au STEM haute-résolution d'un échantillon sur membrane trés bien orienté met en évi-
dence l'existence d'une périodicité supplémentaire au réseau cristallin attendu (Fig. 2.2 9 (a)). Cette pé-
riodicité peut étre observée sur tout l'échantillon, mais avec des intensités variables : absente, comme

sur la Fig. 2.2 9 (b), ou trés présente, comme sur la Fig. 2.2 9 (c). Cette périodicité peut également
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Sans oxyde
b
— 5 M-
200 nm Membrane de SiN, 200 nm
Cristal de Si ] SiN, [@E Monocristal de Si [ Si
f

— 5 -1

200 nm

——— 200 NM Membrane de SiN,

Cristal de Si ] SiN, [El[mE[E Monocristaux de Si

Figure 2.28 Analyse dela taille des grains monocristallins par TEM en champ sombre (sélection d'une tache intense Si
{220}) pour un échantillon sans oxyde 4 l'interface Al/a-Si, et doté de l'oxyde optimal respectivement. (a) et (e) Image
TEM en champ clair (des trous en gris clair homogéne sont visibles). (b) et (f) Diffraction électronique correspondant
a la zone entourée. (c) et (g) Image TEM en champ sombre (les cristaux qui diffractent selon l'orientation choisie

apparaissent en blanc).  (d) et (h) Schéma résumant les résultats obtenus.

étre observée dans les clichés de diffraction électronique, et se caractérise par des taches d'intensité
variables, alignées avec les taches Si {422}, et situées au tiers de leur distance au centre (c'est-a-dire

avec une distance inter-réticulaire de 3,33 A) (Fig. 2.2 9 (), notées 1/ 5 Si{422}.

Ces taches inhabituelles permettent d'expliquer les pics observés en GID et jusqu'ici non-attribués

a 26,9° (Fig. 2.2 4 (b)). Dans la littérature, la présence de telles taches est attribuée & de nombreux

165, 166

types de structures : A des fautes d'empilement,'%* 4 des plans de macles, a des polytypes (fautes

d'empilement ordonnées),'®” & des phases hexagonales,'68 169 et aussi a des cristaux interpénétrés.’”°
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(Fig. 2.2 9)

(Fig. 2.2 10)

CHAPITRE 3.2

d f
* Si {220}0 1/5Si {42%} Si {422}0
-+ d=192A d=3334 d=111A
w - -
FHEEt \
4
" -
L]
" [ ]
e L
L1
- . ’
2nm — 5 mM~! 5nm™’

Figure 2.29 (a) Image TEM haute-résolution montrant les variations d'intensité de la périodicité supplémentaire. (b)
et (¢) Comparaison de deux positions, et leurs transformées de Fourier respectives (d) et (e).  (f) Cliché de diffraction

électronique d'une zone présentant la périodicité supplémentaire évoquée.

Afin de mieux comprendre cette périodicité supplémentaire inattendue, nous avons fabriqué un
échantillon identique sur un substrat de Si(001) oxydé, afin d'en réaliser facilement une tranche. L'ob-
servation au STEM haute-résolution en champ sombre annulaire de cet échantillon (Fig. 3.2 10) révéle
que des grains de Si cristallisés présentent un nombre variable de plans de macles qui sont presqu'ex-
clusivement paralléles au substrat. On peut trouver des zones sans aucun plan de macle, d'autres avec
quelques macles espacées (Fig. 2.2 10 (a)), et enfin d'autres ou la densité de macles est trés élevée et ou
elles sont organisées (Fig. 2.2 10 (b)). L'organisation des plans de macle de la Fig. 2.2 10 (b) est démon-

trée par les taches supplémentaires /5 Si {111} pointées dans le cliché de diffraction électronique (c).

Les taches 1/5 Si {422} selon 'axe de zone [111] et 1/5 Si {111} selon l'axe de zone [110] sont donc dues
a des plans de macles dont le nombre dans 1'épaisseur varie en fonction de la position sur I'échantillon.

Dans les zones les plus concentrées en plans de macles, et ot elles sont organisées, le cristal de Si peut

c d
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Figure 2.2 10 (a) Image STEM HAADF d'une partie de la couche de Si montrant 3 plans de macles dans I'épaisseur du
film. (b) Image STEM HAADF d'une organisation périodique de plans de macle. (c) Cliché de diffraction électronique
associé. (d) Polytype 9R du Si.
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méme étre considéré comme le polytype 9R, dont une coupe de la maille élémentaire est donnée dans
la Fig. 2.2 10 (d). Le polytype Si-9R a déja été observé dans le cas de couches de Si cristallin obtenues

par AIC, mais a des plus grandes épaisseurs, et sans orientation déterminée.!”!

De notre point de vue, ces fautes d'empilement dans le volume des cristaux de Si ne sont pas nuisibles
a nos objectifs de croissance épitaxiale de nanostructures a leur surface. En effet, seuls les quelques
derniéres monocouches du Si sont réellement utiles a l'épitaxie. Nos observations ont pu montrer
que l'immense majorité de ces macles est paralléle au substrat et confinée dans le volume ; elles ne

provoquent donc aucune modification de la surface du cristal.

2.2.4 Conclusion sur l'orientation [111]
des cristaux de Si et leur qualité

Au cours de ce chapitre, nous avons mis au point un procédé de dépot optimal (§ 2.2.1, p. 47) pour
obtenir des couches trés minces (moins de 10 nm) de Si dotées de la texture de fibre [111] requise
par le cahier des charges (§ 2.1.1.2, p. 41). Les études précises en diffraction X et en microscopie

électronique ont pu montrer que :

la texture de fibre peut facilement étre quantifiée par le rapport des pics d'un diffractogramme

GID (qui ne nécessite qu'une intégration de 30 min) (Fig. 2.2 4, § 2.2.2.1, p. 52) ;

— les cristaux de Si sont trés bien cristallisés (les figures de diffraction électronique sont intenses)
(Fig.2.27,82.2.2.2,p.55) ;

- pour certaines les conditions d'oxydation de l'interface Al/a-Si, la texture de fibre est excel-
lente, et présente un écart type de seulement 3° de désorientation autour de la normale au subs-
trat (Fig. 2.2 5,§2.2.2.1, p. 52) ;

- les monocristaux formant la couche de Si ont un trés fort rapport d'aspect : 10 nm d'épaisseur

pour plusieurs micrométres d'extension latérale (Fig. 2.2 8, § 2.2.2.2, p. 55).
Le procédé de dépdt que nous avons élaboré présente les avantages d'étre :
- REPRODUCTIBLE Nous sommes en mesure de répéter les dépots optimaux d'oxyde et donc
la texture de fibre [111] recherchée.

— CONTROLABLE Les conditions optimales de cristallisation peuvent étre retrouvées grace a

leur position dans la courbe du potentiel de la cible de Si en fonction du flux d'O,.
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- RAPIDE I n'est plus nécessaire d'attendre 48 h pour que la couche d'Al s'oxyde naturelle-
ment a l'air libre ; notre méthode permet des dépéts sans rupture du vide. Ainsi, la durée

totale du dépot (préparation des cibles incluse) est évaluée 2 moins de 10 min par échantillon.

En revanche, cette méthode présente aussi quelques inconvénients et défauts :

— TRAITEMENT PAR LOTS Il n'est possible de déposer qu'un échantillon a la fois, la cible de Si
devant étre préparée avant tout nouveau dépét. Notre procédé est en particulier incapable
d'étre réalisé en dépot continu.

— SENSIBILITE AU BATI DE DEPOT  Cette variable n'a pas été étudiée. Toutefois, il est probable
que la durée de désoxydation de la cible de Si soit principalement due a la puissance de dépét
et ala pression de travail, qui sont toutes deux des valeurs ajustables de tout bati. La variation
de la puissance des aimants du magnétron peut également induire des modifications.

— DEFAUTS DANS LA COUCHE La microscopie électronique en transmission en tranche a
révélé la présence d'une densité variable de macles au sein de la couche mince. Ces macles
peuvent étre absentes A certains endroits, et denses et organisés (polytype) a d'autres. Selon
nous, ce défaut est sans conséquence pour nos objectifs : seule la surface présente un intérét
important pour l'épitaxie ultérieure.

Les cristaux de Si formés au cours de notre procédé de cristallisation induite par 1'Al ont un trés fort
rapport d'aspect (moins de 10 nm d'épaisseur pour plusieurs micromeétres de large). Dans le chapitre
suivant nous allons étudier précisément la raison des dimensions latérales adoptées par les grains ainsi

que leur mode de croissance. Les autres points du cahier des charges seront par la suite analysés : avec

notamment la rugosité et possibilité de croissance épitaxiale de nanostructures.
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2.3

Cristallisation du Silicium amorphe:
cinétique, thermodynamique, et mécanisme

INTRODUCTION Dans le but d'établir des recettes de fabrication des substrats couche-mince, nous
devons donc étudier la cinétique de cristallisation du Si par AIC, au travers de la couche d'oxyde. Dans
ce chapitre, nous allons donc analyser l'influence de la température sur la vitesse de cristallisation (nu-
cléation et croissance des germes). Dans un second temps, et grice & une expérience in-situ développée
au laboratoire, nous pourrons observer la cristallisation du Si en temps réel a 1'échelle microscopique,

au TEM.

2.3.1 Cinétique de cristallisation de couches infinies

Dans le but de mesurer les constantes cinétiques de la cristallisation du a-Si (taux de nucléation et
vitesse de croissance des germes), des échantillons ont été recuits pendant des durées variables a de
multiples températures. Afin de minimiser les variations dues aux lots d'échantillons, toutes ces expé-

riences ont été réalisées a partir d'un méme échantillon.

RESUME DU CHAPITRE
La mesure du nombre de germe par unité de surface, ainsi que de la fraction de surface occupée,
permettent de déterminer les grandeurs thermodynamiques régissant la cristallisation, ainsi que

le rayon de déplétion autour des grains (§ 2.3.1, p. 61).

Dans un second temps, grace a une expérience de recuit in-situ au TEM (§ 2.3.2, p. 69), nous

parvenons a mieux décrire le mécanisme microscopique de la cristallisation (§ 2.3.2.3, p. 70).
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(Eq.2.31)

(Eq.2.32)

(Fig.2.3 1)

CHAPITRE 2.3

2.3.1.1 Densité surfacique des grains et rayon équivalent moyen

a) Protocole expérimental et grandeurs mesurées

Un seul et méme échantillon de deux pouces de diamétre, d'un empilement
Al (10 nm)/SiO,/a-Si (15 nm) déposé dans les conditions donnant une texture de fibre optimale
(8 2.2.1.2, p. 49) a été clivé en de nombreux morceaux d'environ 5 mm par 5 mm de c6té. Chacun de
ces échantillons a été recuit pendant une durée déterminée (de quelques minutes a plusieurs dizaines
d'heures), & une température de 200, 225, 250, 275, ou 300 °C. Une fois recuits dans les conditions
désirées, les échantillons ont été gravés dans l'eau régale. Cette gravure a pour effets, d'une part, de
dissoudre I'aluminium ; et d'autre part, de supprimer le a-Si n'ayant pas réagi, puisque celui-ci se trouve

au-dessus d'une couche d'Al (il subit un lift-off).

L'analyse au MEB des surfaces permet alors d'observer 1'état d'avancement de la cristallisation, comme

exposé dans la Fig. 2.3 1. Un traitement élémentaire des images permet d'obtenir :

- la densité surfacique de germes, c'est-a-dire leur nombre par unité de surface, noté ds (¢, T) et
exprimée en pm=2;
— lafraction de surface occupée par les cristaux, notée fs.

A partir de ces deux grandeurs, il est alors possible de calculer l'aire moyenne occupée par un grain A

(Eq.2.31):

Figure 2.3 1 Avancement de la cristallisation d'un échantillon recuit a 200 °C pendant (a) 3600 s, (b) 6000 s, et (c) 7800 s.
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Figure 2.32 (a) Evolution de la densité surfacique de grains en fonction du temps, a diverses températures (les courbes
en trait plein sont issues du modéle, § 2.3.1.2, p. 64). (b) Evolution du rayon équivalent des grains en fonction du
temps, a diverses températures. La portion linéaire des courbes permet de définir la vitesse de croissance radiale. (c)

Schéma du modéle utilisé dans § 2.3.1.2 (p. 64).

b) Résultats

Les deux grandeurs ds et R sont tracées en fonction de la durée de recuit et de la température
(Fig. 2.3 2 (a) et (b)) (NB : les courbes en traits pleins de la représentation de dg sont issues d'un modéle

présenté dans ce qui suit ; § 2.3.1.2, p. 64).

La densité surfacique de germes, et leur vitesse de nucléation (dérivée de la densité surfacique dg
par rapport au temps de recuit) sont des fonctions croissantes de la température. Ainsi, un recuit a
haute température provoque-t-il une nucléation rapide des germes, et ces germes sont en plus grande
quantité. En conséquence, en régime statique, c'est-a-dire lorsque la cristallisation est compleéte, plus
la température du recuit est élevée, et plus la densité surfacique de grains est grande. Ce résultat est
également retrouvé dans la taille finale des grains de Si; en effet, R (t..) est une fonction décroissante

de la température.

D'un point de vue cinétique, deux phénoménes décrits dans la littérature peuvent étre observés :

- silaphase de nucléation est achevée aprés un temps t; et la croissance au bout d'un temps t,
on remarque sur les courbes que t; ~ 3 t1 ;

- lacroissance du rayon équivalent R des grains est une fonction linéaire du temps (matérialisé
par les droites de la Fig. 2.3 2 (b)), a toute température de recuit, tant que les grains n'arrivent
pas au contact les uns des autres. Il est donc possible de définir la vitesse de croissance radiale
v, comme la dérivée du rayon équivalent par rapport a la durée de recuit, dans sa phase d'évo-

lution linéaire.
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(Eq.2.33)

CHAPITRE 2.3

2.3.1.2 Modélisation : prise en compte du rayon de déplétion

Bien que nucléation et croissance aient lieu simultanément (un grain croit dés qu'il a nucléé), ces deux
phénomeénes possédent des temps caractéristiques bien distincts. Il ne faut pas voir cela comme un
retard de la croissance des grains, mais plutot comme un arrét anticipé de la nucléation de nouveaux
germes. En effet, sur I'image MEB de la Fig. 2.3 1 (a), une aire importante est toujours libre de cristaux ;

néanmoins, ce point expérimental se situe aprés la fin de la nucléation (Fig. 2.3 2 (a)).

Ce phénoméne est trouvé dans la littérature sous le terme de « suppression de nucléation'®? » et est di &
I'existence d'une zone de déplétion autour des germes (§ 1.2.3, p. 30). En-dega d'une distance Ry, la
concentration en atomes de Si dans la couche d'Al est insuffisante pour donner lieu & une nucléation a
proximité d'un grain existant. Cette zone déplétée se déplace avec la croissance des germes, et il arrive
donc un instant ou tout point de la surface de I'échantillon se trouve soit occupé par un germe, soit

déplété en Si. A partir de cet instant, toute nouvelle nucléation devient impossible.

Il est donc possible de définir deux rayons caractéristiques pour les germes de Si :

- leur rayon équivalent R, observable trés simplement au MEB ou au microscope optique dans
certains cas;

- leur rayon total de déplétion R + Rg,p, définissant leur zone d'influence vis-a-vis de la nu-
cléation, et ne pouvant malheureusement pas étre directement observé ou mesuré par des

méthodes simples.
a) Modéle

La présence de ces deux grandeurs rend impossible la modélisation des cinétiques de nucléation et
de croissance grace a la théorie JOHNSON-MEHL-AVRAMI-KOLMOGOROV (JMAK)'7% 173 en raison de
la difficulté a décrire la zone non cristallisée de la surface (qui doit prendre en compte les germes et
les zones déplétées). Nous avons donc mis au point un modéle de la nucléation-croissance a partir du

modéle classique.

Sil'on considére que la probabilité de nucléation par unité d'aire et de temps a (m™2 s71) est constante,
. \ . .
on peut écrire qu'un nombre dN de nouveaux germes apparaissent sur la surface S dans un intervalle

de temps dt (Eq.2.3 3) :

dN = aSdt

Avec S la surface laissée libre par les grains pour la nucléation. Si l'on considére a présent que N (t)

grains ont nucléé a la surface de l'échantillon (Fig. 2.3 2 (c)), d'aire totale S, aprés un temps ¢t ; et que



2.3.1 Cinétique de cristallisation de couches infinies 65

ces grains ont un rayon moyen R (t), et un rayon de déplétion constant Rgeps alors la surface libre S (t)

est (Eq.2.34):

2 2z
S(t) =S, — n(Rd,_,p + R(t)) (Eq.2.34)

Or, nous avons précédemment pu voir que R (t) est une fonction linéaire du temps, et peut donc étre
remplacé par R (t) = v,(t - t;), ol t, est un délai observé expérimentalement. Et en remplacant S (t)
par son expression dans 1'équation différentielle Eq. 2.3 3, et en se rappelant que N (t)/S, = ds (t), on

obtient l'équation Eq. 2.3 5 suivante :

dd 2
d_: (t) =« (1 —-T (Rdep + Vr(t - tO)) dS(t)> (Eq 2.35)

b) Détermination des grandeurs physiques a partir des points expérimentaux

L'équation différentielle Eq. 2.3 5 ne peut malheureusement pas étre résolue de maniére algébrique.

Afin d'ajuster les paramétres a, Ryep, v,, €t to, nous avons procédé en deux temps :

- les parametres de croissance linéaire v, et t, sont tout d'abord ajustés grace aux points expé-
rimentaux R (t) (Fig.2.32 (b)) ;

- enfin, les parametres de la nucléation « et Ry, sont ajustés par minimisation de l'erreur entre
les données expérimentales de ds (t) (Fig. 2.3 2 (a)) et la densité surfacique, calculée a partir

d'une méthode de RUNGE-KUTTA appliquée a l'équation différentielle Eq. 2.3 5.

Le tableau Tab. 2.3 1 rassemble tous les résultats issus des ajustements, aux différentes températures

utilisées.
. Densité surf. Vitesse de Probabilité Rayon de
Température . . e 2 e

finale croissance radiale de nucléation déplétion

T(°Q) d., (um~2) v, (um s7) « (um=2s7T) Rgep (M)
200 0,17 (+0,02) 1,82 x 1074 (+ 0,06 x 1074 1,1 x 1074 (20,1 x103) 0,82 (+0,05)

225 0,20 (= 0,02 5,62 x 107% (+ 0,08 x 10% 5,4 x10™% (+0,1x103 0,83 (+ 0,05

(0,02 AU 008:00 0T 0107 (=009 (Tab.2.3 1)

250 0,26 (+ 0,02) 1,8 x 1073 (+ 0,2 x 10-3) 2.7 %1073 (+0.2x103) 0,75 (+ 0,05)
275 0,31 (+0,02) 4,5x1073 (+0,1x10°9) 8,5x 1073 (+0,1x1079) 0,66 (+ 0,05)
300 0,37 (+0.02) 1,2 x 1072 (x 0,1 x 102 2,2 x1072 (+0,2 x 10-3) 0,54 (+0,05)

Table2.31 Densité surfacique finale ds, vitesse de croissance radiale v,, probabilité de nucléation «, et rayon de déplétion Ry,

obtenu a partir de l'ajustement du modéle avec les données expérimentales 2 différentes T.



66

(Eq.2.36)
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2.3.1.3 Modele de cinétique de cristallisation : discussion

Des ensembles de parameétres sont aisément trouvés lors de l'ajustement du modéle avec les points ex-
périmentaux, avec un excellent accord (voir courbes en traits pleins de la Fig. 2.3 2 (a)) Ces paramétres
semblent avoir le bon ordre de grandeur, et leurs variations avec la température sont en adéquation

avec nos observations précédentes.

La probabilité de nucléation « et la vitesse de croissance radiale v, sont tracés dans deux diagrammes
d'Arrhénius (Fig. 2.3 3) : leurs points représentatifs s'alignent selon des droites. Nous pouvons donc
dire que ces deux parameétres suivent des lois d'Arrhénius : leurs processus peuvent étre décrits par une

énergie d'activation de nucléation et de croissance, notés E2u et Eiss respectivement :

Enucl. Ecroiss.
a(T) = agexp (— a /kB T) et v,(T) =v,0exp (— a /kBT)

Les énergies d'activations obtenues, et exprimées en eV sont : Erd = 11 (+ 0,1) eV et
Egroiss = 0,9 (+ 0,1) eV. Ces deux valeurs sont trés proches de celles trouvées par d'autres auteurs dans
la littérature.’® En outre, elles sont trés proches I'une de l'autre (nous ne pouvons exclure qu'elles
soient égales). La proximité de ces deux valeurs indique donc que dans les processus de nucléation et
croissance lors du procédé MIC, il est aussi favorable de joindre des atomes pour créer un nouveau cris-
tal (nucléation), que de les additionner a un cristal existant (croissance). Il est toutefois possible que
d'autres phénomeénes soient masqués par ces énergies d'activation, comme par exemple la diffusion
des matériaux, et notamment celle des atomes de Si, au travers de la couche d'oxyde. Pour faire la part
des choses, il est nécessaire de s'intéresser a la nucléation des germes et a leur croissance, a une échelle

microscopique : cette étude sera effectuée grace a des expériences in-situ au TEM (§ 2.3.2, p. 69).

Les valeurs du rayon de déplétion (Tab. 2.3 1), ob-

tenues au cours de l'ajustement des parameétres,

a T/°C b T/°C sont proches de celles rapportées dans de pré-
300 250 200 300 250 200
B I —— jorl b cédentes  observations  expérimentales. 142 143
- 3 1,101 gy _ 0,90.1) gV ‘ ‘
(:I‘n 107 s {é, 0] @ Bien que ces valeurs ne soient pas données avec
g ] ® S . 5 une précision trés importante, elles mettent
10734 ~ 1073+
; 8 S R s toutefois en lumiére 1'évolution de la taille des
1074 ] 10744 . . ,
T T T T T cristaux en fonction de la température. En effet,
175 2 225 175 2 225
1000/T / K- 1000/T / K1 le rayon de déplétion est un paramétre critique

dans la taille finale des grains (puisqu'il fixe la

Figure2.33 Diagrammes d'Arrhénius du taux de nu-  densité surfacique finale atteinte lors d'un re-

cléation « et la vitesse de croissance radiale v,. cuit) (§ 1.2.3, p.3 0).



2.3.1 Cinétique de cristallisation de couches infinies

Sil'on compare les expériences réalisées a 300 et 4 200 °C, on peut voir que (Tab.2.3 1) :

- lerayon de déplétion est multiplié par un facteur 1,5 entre ces deux températures et la densité

surfacique est divisée par un facteur 2,2 : les grains sont donc légérement plus grands a basse

température ;

- dans le méme temps, la vitesse de croissance radiale des grains est divisée par un facteur 66 ;

- le taux de nucléation est lui divisé par un facteur 210.

Ainsi, une baisse de seulement 100 °C implique une augmentation d'un facteur environ 2 de la taille

moyenne des grains ; elle a aussi pour effet de ralentir la cinétique de cristallisation d'un facteur

proche de 100 ! Il n'est donc pas réaliste d'agir exclusivement sur la thermique pour augmenter la taille

des grains de maniére efficace, en conservant une durée raisonnable de procédé. Une méthode que

nous avons envisagée est de diminuer localement I'épaisseur de la barriére de diffusion a l'interface

entre les couches d'Al et de a-Si ; cette étude, qui vise le contréle des sites de nucléation est 1'objet du

Chapitre 3.5 (p. 157).

2.3.1.4 Rayon de déplétion : mise en évidence expérimentale

A notre connaissance, le rayon de déplétion autour des germes a uniquement été mis en évidence par

ses conséquences sur la nucléation des grains :

— lafin précoce de toute nouvelle nucléation, comme vu précédemment ;

— mais aussi lorsqu'un échantillon est brutalement ramené i température ambiante : le Si

dissout précipite partout sous la forme de nombreux petits grains a l'exception d'une zone

autour des germes pré-existants.

Nous avons mis au point une méthode permettant de mesurer le rayon de déplétion en tirant avantage

de ses effets sur la consommation de la couche de a-Si. En effet, la couche de a-Si peut étre vue comme

a b
LN Gramt Raen,
a-Si , TR
Al R = —
Grain Si i ‘
SiO, [

Position

Figure 2.34 (a) Schéma de l'empilement en présence

d'un grain cristallisé.  (b) Profil schématisé de la concen-
tration en Si dans I'Al en fonction de la distance au bord

d'un grain.

Chucl

un réservoir, dont les atomes diffusent depuis
celui-ci vers la couche d'Al. Nous avons pu véri-
fier que le rapport des épaisseur des couches de
a-Si et d'Al n'a pas d'influence sur la cinétique ou

la thermodynamique de la cristallisation.

Ainsi, 3 une température donnée, le fluxlocal J g,
de dissolution du a-Si dans I'Al ne va dépendre
que de la concentration en Si au méme point

"A] 114,142 .
dans la couche d'Al, tant que gy 2 Cg; :

L]diss (x, Z t) = Ddiss(csat - C(X' A t))
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(Fig. 2.3 4)

(Eq.237)
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(Fig. 2.3 5)
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a
Al (50 nm) ) Auréole
a-Si (5 nm) Si(111) Cristal de Si
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Figure 2.35 (a) Schéma de l'empilement avant et aprés recuit. La couche résiduelle de a-Si est révélée par gravure
sélective de la couche d'Al.  (b) Image de microscopie optique montrant les grains de Si obtenus apreés recuit, ainsi que
des auréoles autour de ces derniers. (c) et (d) Images AFM de hauteur et de phase respectivement, d'un grain obtenu
sur le bord de la marche obtenue par lithographie.  (e) Profil del'épaisseur de la couche de a-Si en fonction de la distance

au bord du grain cristallisé.

avec D, le coefficient de dissolution du a-Si dans I'Al, ¢, la concentration de saturation en Si dans la

couche d'Al, et cg; (x, y, £) sa concentration locale.

Or la concentration en Si, cg; (x, y, t), décroit & proximité d'un grain (c'est la zone de déplétion) : I'écart
ala saturation est donc grand proche d'un grain, et faible plus loin. En conséquence, le flux de dissolu-
tion est aussi trés important a proximité du front de croissance, et trés faible a longue distance. Le a-Si
devrait donc étre consommé plus rapidement a proximité du front de croissance, et plus lentement a

plus longue distance.

Afin de cartographier la quantité restante de a-Si en fonction de la distance au bord d'un grain
(Fig. 2.3 5 (a)), nous réalisons un échantillon a-Si (5 nm)/SiO,/Al (50 nm) (empilement inverse com-
paré a nos empilements habituels afin de facilement révéler la couche d'a-Si restante par gravure de
I'Al). Une marche a été pratiquée par lithographie pour observer le bord de la couche de a-Si. Une fois
recuit 2 h 30 min 4 250 °C, les échantillons ont été gravés par une solution d'eau régale pendant 15 min
afin de dissoudre la couche superficielle d'Al ; ainsi que par une solution diluée de HF a 5 wt% pour

supprimer tout oxyde en surface.



2.3.2 Observation in-situ au TEM de I'homoépitaxie latérale du Si

L'échantillon, observé au microscope optique, montre des grains de Si dendritiques de grande taille
(ce qui était attendu en raison du faible rapport a-Si/Al, ainsi que de l'épaisseur importante d'Al)
(Fig. 2.3 5 (b)). Cette image montre également des auréoles plus foncées autour des grains de Si, d'en-
viron 5 pm de large. Ces auréoles passent de la teinte du a-Si sur les bords, a la teinte du substrat au
centre. Cette observation semble donc mettre en évidence la décroissance de la hauteur résiduelle de

a-Si proche des grains de Si.

Le voisinage d'un grain de Si situé proche de la marche lithographiée a été balayé au microscope a
force atomique (AFM), en mode Tapping (Fig. 2.3 5 (c)). Le signal de phase (Fig. 2.3 5 (d)) montre une
évolution importante a l'approche du grain, passant progressivement de sa valeur sur le a-Si (en rouge)
a celle sur le substrat (en jaune). D'autre part, en mesurant l'épaisseur de a-Si restante a sur le bord
de la marche lithographiée, et en la tracant en fonction de la distance au bord du grain, on obtient les

points du graphe de la Fig. 2.3 5 (e).

On remarque que les points de la Fig. 2.3 5 (e) peuvent étre décrits par une exponentielle ; et si le lien

entre flux et concentration en Si dans la couche d'Al est bien donné par 1'Eq. 2.3 7, on peut écrire que :

ea’Si(X) = (ei - ediss) [1 — exp <_ RL>:|

dep

Avec e, g(x) la hauteur restante de a-Si, e; I'épaisseur initiale, ediss I'épaisseur dissoute de maniére
homogeéne, et x la distance au bord du grain. L'ajustement donne une épaisseur dissoute de 0,7 nm, et
un rayon de déplétion de 3,6 pm, qui semble en adéquation avec les auréoles visibles en microscopie

optique et a I'AFM en signal de phase (Fig. 2.3 5 (b) et (d)).

Cette méthode originale permet de mettre en évidence la zone de déplétion en Si qui s'établit dans la

couche d'Al, grice a la dissolution accélérée du a-Si qu'elle impose.

2.3.2 Observation in-situ au TEM de I'homoépitaxie latérale du Si

Le TEM en champ sombre (8§ B.2.1, p. 189) permet de filtrer les informations en ne conservant que
ls électrons diffractés par une orientation cristalline bien précise. L'étude de la taille caractéristique
des monocristaux (§ 2.2.2.2, p. 55) a par ailleurs montré que l'orientation initiale des grains était

maintenue sur des distances supérieures au micrométre.

Nous avons donc combiné un recuit de cristallisation in-situ dans le TEM, et des observations en

champ sombre, pour visualiser en temps réel la progression de la cristallisation a trés petite échelle.
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(Eq.2.38)
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(Fig.2.36)
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Figure 2.36 (a) Aspect d'une membrane Aduro de Protochips. (b) Coupe montrant la membrane chauffante de SiC,
le revétement de SiNx, les contacts d'Au, et I'empilement Al/a-Si.  (c) Méthode de expérimentale pour empécher tout

dépot de métaux sur les contacts d'Au.

o 7

2.3.2.1 Matériel utilisé

La plupart des dispositifs de chauffage in-situ pour TEM utilisent des membranes telles celles présen-
tées précédemment (§ 2.2.2.2, p. 55) : le chauffage est alors effectué sur la totalité de la membrane,
support de Si compris. Le chauffage est donc lent, avec une forte inertie, et une dérive importante lors

des observations.

Le LPN s'est récemment équipé d'un systéme de chauffage in-situ Aduro de la marque Protochips
(Fig. 2.3 6 (a)). Ce systéme consiste principalement en une membrane (opaque) de SiC réguliérement
percée, et couverte d'une membrane de SiN, continue (50 nm d'épaisseur) (Fig. 2.3 6 (b)). Des contacts
d'or permettent d'imposer un courant dans la fine membrane de SiC, dont la résistance électrique
est calibrée et bien supérieure a la résistance équivalente du reste du circuit : il en résulte alors une
dissipation thermique confinée dans la membrane. Ce systéme permet un chauffage quasi exclusif de
la membrane, sans chauffage du support de la membrane, c'est-a-dire sans thermalisation. Ce systéme

permet des chauffages et des trempes quasi-instantanés (106 K s™! dans le catalogue).

La difficulté d'utilisation de ce type de membrane réside dans le fait qu'elles sont « actives », et que
dans notre cas, le dép6t de matériaux conducteurs, comme 1'Al, peut modifier la résistance globale du
systéme s'il est effectué directement sur les contacts d'or, et ainsi de réduire fortement 1'échauffement
de la membrane, contr6lé par le courant imposé. Nous avons donc mis au point un protocole de dépét,
utilisant un masque. Ceci a permis de déposer 'empilement Al/a-Si uniquement a l'endroit adéquat

(Fig. 2.3 6 (c)), sans court-circuiter les contacts.

Le controle du dépot sur la membrane peut alors s'effectuer trés simplement par mesure de la résis-
tance électrique entre les bornes des contacts d'or, en utilisant directement 1'électronique fournie par

Protochips : la valeur mesurée avant dépo6t ne doit pas changer.



2.3.2 Observation in-situ au TEM de I'homoépitaxie latérale du Si

2.3.2.2 Résultats

L'échantillon est chauffé par des impulsions de 0,5 s. On considére qu'il passe instantanément de la

température ambiante a 300 °C, et de méme dans le sens inverse.

La température et la durée des impulsions (300 °C pendant 0,5 s) ont été choisies & partir des valeurs
déterminées précédemment de taux de nucléation, et de vitesse de croissance radiale : les valeurs choi-
sies permettent de mettre en ceuvre des expériences suffisamment précises et bréves, limitant ainsi

les dérives thermiques.

Au début des expériences, nous observons en continu l'échantillon en TEM-BE, et nous vérifions les
clichés de diffraction de différentes zones de sa surface, en nous rappelant que la distance inter-grains
est de l'ordre du micrométre. Nous appliquons un premier créneau de température de 300 °C pendant
2 s (nucléation), nous observons alors que certaines zones de l'échantillon diffractent (Fig. 2.3 7 (a)).
Ces figures de diffraction correspondent a du Si en axe de zone [111]. A l'aide d'un diaphragme, nous
sélectionnons une tache Si {220} de la figure, afin de nous placer en champ sombre. Ce procédé rend
également invisible tous les grains d'Al d'orientation aléatoire, car les paramétres de maille de I'Al et
du Si sont distincts. Nous pouvons alors voir que les 2 s de chauffage ont suffi a former des grains de Si
d'environ 100 nm d'extension latérale : la Fig. 2.3 7 (b) présente une extrémité d'un tel grain, l'origine

des temps de la Fig. 2.3 7 est prise a cet instant.

5nm-1

25nm

Figure 2.37 Résultats d'une expérience de recuit in-situ au TEM. (a) Cliché de diffraction électronique d'un grain de

Siorienté selon [111].  (b) & (f) Pas successifs de la croissance du cristal (chauffage a 300 °C par pas de 0,5 s).
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(Fig. 2.3 7)
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Nous réalisons donc une série de créneaux de température de recuit & 300 °C, de 0,5 s de durée. Entre
chaque créneau, nous attendons que l'échantillon se stabilise, et nous enregistrons une image en champ
sombre, prise toujours a la méme position, afin d'observer 1'évolution du bord du cristal (Fig. 2.3 7 (b)

a ().

Lors des courtes phases de chauffage de 0,5 s, nous pouvons observer l'apparition de nouvelles petites
zones claires (c'est-a-dire du Si cristallin de méme orientation que celle du cristal filtré par le champ
sombre) : ces extensions du cristal apparaissent successivement, de maniére ponctuelle. Ainsi, lors
de certaines étapes de chauffage, il peut ne rien se produire, comme il peut apparaitre une série de
nouvelles extensions, qui apparaissent successivement. De cette fagon, la surface du grain augmente
au cours du recuit, tout en conservant exactement la méme orientation cristalline : nous observons

donc bien un monocristal de Si en phase de croissance.

La caractéristique la plus remarquable de cette croissance du grain de Si initial est I'avancée du front
de croissance par « sauts élémentaires » successifs. Ces pas élémentaires ont des dimensions caractéris-

tiques de l'ordre de 10 4 15 nm de coté.

Si l'on se référe a la littérature (§ 1.2.1, p. 22), le processus gouvernant la cristallisation AIC est
principalement lié 4 la diffusion du Si aux joints de grains de la couche d'Al. En effet, aux températures
auxquelles nous travaillons, il n'existe quasiment pas de solubilité du Si dans 1'Al massif. Ces éléments
étant rappelés, il est intéressant de remarquer que la taille caractéristique des sauts de cristallisation

est trés similaire a la taille latérale des grains d'Al dans l'empilement.

Nous pouvons donc proposer la description suivante de la cristallisation, dont le mécanisme gouver-

nerait la cinétique du procédé AIC (Fig. 2.3 8) :

- les atomes de Si diffusent dans les joints de grains de la couche d'Al : leur concentration croit
progressivement (Fig. 2.3 8 (a)) ;

— audela de la concentration d'équilibre, un germe orienté de Si peut nucléer (Fig. 2.3 8 (b)) ;

- une fois formé, le germe s'étend quasi instantanément jusqu'a prendre la place d'un grain
d'Al, qui est alors déplacé (processus d'échange ALILE) ;

- l'extension du grain de Si est momentanément stoppée lorqu'elle bute sur les grains d'Al voi-
sins ;

- elle progresse a nouveau dés que la barriére d'énergie pour déplacer un nouveau grain est
franchie ;

- le petit cristal de Si (représenté en blanc dans la matrice noire de grains d'Al, Fig. 2.3 8 (b))
reste ainsi pendant une durée variable : il a alors pour possibilités de croitre dans diverses

directions (symbolisées par des fléches) ;
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[W] Grains d’Al intacts —> Croissances possibles
[ Cristal de Si =» Croissance
a b C d

(Fig. 2.3 8)

Remplacement
rapide du grain
d’Al entier

Figure 2.38 Etapes élémentaires du processus de cristallisation du a-Si induite par 'Al. Chaque carré noir représente

schématiquement un grain d'Al.

- le cristal croit dans la direction ayant la barriére de potentiel la plus faible : le remplace-
ment du grain d'Al est alors extrémement rapide (saut élémentaire vu expérimentalement)
(Fig.2.38(b)a () ;

- a nouveau, le cristal de Si a de nombreuses possibilités pour croitre latéralement : il reste
piégé aux joints de grain de la couche d'Al. Le chemin de remplacement ayant les barriéres de
potentiel les moins hautes est plus rapide, expliquant le schéma dendritique emprunté par la
cristallisation (Fig. 2.3 8 (d)).

L'aspect macroscopiquement dendritique des grains de Si serait alors dt a un mécanisme microsco-
pique de remplacement des grains d'Al. De son c6té, la cinétique de croissance semble donc étre prin-

cipalement due a la cinétique de passage d'un grain d'Al 4 un autre : le remplacement d'un grain étant

instantané, une fois débuté.

La raison du piégeage aux joints de grains de I'Al pourrait étre da a :

— desimpuretés;
- un agencement cristal de Si/cristal d'Al;
- des contraintes mécaniques au niveau des grains d'Al, favorisant ou défavorisant leur rem-

placement.
Des expériences complémentaires sont nécessaires pour conclure. Nous proposons notamment :
— l'observation en haute résolution d'un pas élémentaire : difficile en raison de la légére dérive

de la position de I'échantillon au chauffage, et du caractére parfaitement imprévisible du lieu

de progression du cristal ;
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l'utilisation de couches d'Al de caractéristique différente : nous pouvons moduler la taille

moyenne des grains dans la couche (modification des conditions de dépét, pré-recuit, etc.).

Une modification identique de la taille des sauts élémentaires de cristallisation validerait

complétement nos hypotheéses.

— le ralentissement de la cinétique par l'utilisation d'une température plus faible : les sauts
élémentaires sont-ils toujours instantanés ?

- tirer de ces expériences des énergies d'activation, et les relier a la cinétique macroscopique de

croissance des grains.

2.3.3 Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons pu montrer que les couches telles que nous les avons déposées ont
des constantes cinétiques équivalentes a celles démontrées dans la littérature'?; et ce, méme aprés un
traitement différent des données, tenant compte d'un rayon de déplétion autour des grains. Ce rayon
de déplétion influe donc non seulement grandement sur la cinétique de nucléation, mais aussi sur la

taille caractéristique des grains une fois la cristallisation compléte.

Les tailles de grains accessibles lors d'un recuit de notre empilement sont plus faibles que celles dé-
crites dans la littérature. Ceci peut s'expliquer par l'extréme finesse des couches que nous cristallisons,
contre plusieurs centaines de nanomeétres a plusieurs micrométres dans la littérature. En revanche,
nous avons pu voir qu'un simple traitement thermique ne peut pas prétendre augmenter drasti-
quement la taille de nos grains : nous devrons donc envisager d'autres moyens. Dans le Chapitre 3.5
(p. 157), nous présentons donc une méthode originale, dont nous avons démontré le concept : I'em-

ploi d'une barriere de diffusion lithographiée, a l'interface Al/a-Si.

Nous avons d'autre part amélioré la compréhension du mécanisme de croissance des grains de Si a
l'aide d'expériences de recuit in-situ dans le TEM. Ces expériences ont prouvé l'existence de pas élé-

mentaires lors de la croissance des germes de Si par homoépitaxie latérale.

Dans le chapitre suivant, nous terminerons de démontrer que les couches que nous pouvons former
sont en tous points en conformité avec notre cahier des charges (rugosité, occupation de la surface,
morphologie des grains, et tolérance au substrat) ; avant d'utiliser ces couches comme des substrats

efficaces pour la croissance de nanostructures de semiconducteurs 111-V de haute qualité.
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Caractéristiques des cristaux de Si
et conformité au cahier des charges

INTRODUCTION  Avant de tenter d'utiliser les couches minces de Si (111) pour la croissance épitaxiale
de nanofils, nous devons vérifier la conformité de celles-ci avec le cahier des charges que nous avons

formulé plus t6t (§ 2.1.1, p. 40). En effet, le taux de couverture des cristaux a la surface du substrat et

leur rugosité, notamment, sont des grandeurs critiques pour les croissances ultérieures de matériaux.

2.4.1 Taux de couverture a la surface du substrat

En raison du rayon déplétion et du phénomeéne de suppression de nucléation (§ 2.3.1.2, p. 64), les
grains de Si obtenus par AIC sont bien plus larges qu'épais (plusieurs micrométres pour 10 nm d'épais-
seur dans notre cas). Ainsi, lorsqu'un germe de Si croit dans les joints de grains de la couche d'Al, il
occupe trés rapidement toute |'épaisseur : il croit alors latéralement. Et si les atomes de Si issus de la
couche de a-Si viennent A manquer, la croissance s'arréte d'elle-méme dans un état intermédiaire, dans
lequel, aprés gravure de I'Al, les grains de Si recouvrent partiellement la surface du substrat.'"® Le rap-
port des épaisseurs initiales de a-Si et d'Al influe donc, aprés cristallisation, sur le taux de couverture

de la surface par les cristaux de Si.

Nous souhaitons pouvoir fabriquer des surfaces intégralement recouvertes par des cristaux de Si :

nous devons donc déterminer l'épaisseur de a-Si, minimale et adéquate, a déposer. Pour ce faire, nous
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RESUME DU CHAPITRE
La rugosité de la couche finale de Si est due a deux facteurs : la rugosité initiale de la couche d'Al
(8 2.4.2.1, p. 77), et la formation d'ilots (§ 2.4.2.2, p. 79). Une stratégie peut étre menée pour
réduire cette rugosité (§ 2.4.2.3, p. 80). On démontre enfin que le Si (111) peut étre formé a la
surface d'un wafer de Si(100) en n'utilisant que quelques monocouches d'oxyde comme couche

séparatrice (§ 2.4.2.4, p. 82).
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Figure 2.34 Dépots masqués (a) Schéma de réalisation du dépdt masqué en six segments. (b) Mouvement du
masque dans le référentiel de 1'échantillon.

2,5;5;7,5;10;et12,5nm.

(c) Photographie de I'échantillon revétu de la séquence d'épaisseurs O ;
(d) a (h) Images MEB correspondantes. (i) Evolution de la fraction de surface occupée en

fonction de l'épaisseur de a-Si déposée sur 10 nm d'Al.

avons employé un masque mobile, dont notre bati ultravide de dép6t magnétron est équipé, afin de

segmenter les échantillons en secteurs de diverses épaisseurs.

Dans un premier temps, une couche d'Al de 10 nm d'épaisseur est déposée de maniére uniforme ala sur-
face d'un substrat de Si(100), lui-méme couvert d'une couche de 100 nm d'oxyde thermique. Le masque
(une plaque métallique rectangulaire) est déplacée jusqu'au centre de I'échantillon (Fig. 2.4 1 (a)). Le
dépét du a-Si est initié, et l'échantillon est tourné périodiquement d'un sixiéme de tour a des instants
déterminés, masquant une partie de l'échantillon (un sixiéme de sa surface) et exposant un nouveau
secteur initialement caché derriere le masque (la Fig. 2.4 1 (b) montre la rotation du masque dans le
référentiel de 'échantillon). Connaissant la vitesse de dépdt, une séquence prédéterminée de durées
entre les rotations permet de déposer six épaisseurs différentes avec précision. Les échantillons ont
par la suite été recuits pendant 12 h a 250 °C, et I'Al a été supprimé par gravure humide dans une so-
lution d'eau régale pendant 15 min a température ambiante. Aprés traitement, l'échantillon présente

bien six segments de teintes différentes, comme illustré sur la Fig. 2.4 1 (c).

Les échantillons cristallisés et gravés été ont été observés au MEB (Fig. 2.4 1 (d) a (h)). Ces images
montrent 1'évolution du taux de couverture de la surface en fonction de l'épaisseur de a-Si déposée
(et donc du rapport a-Si/Al). Trois expériences similaires ont été menées, en adaptant la séquence de

dépot afin obtenir trois ensembles d'épaisseurs (Fig. 2.4 1 (i), partiellement redondants :

- (1)de0a12,5nm, parpasde2,5nm;
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- (2)de0a17,5nm, parpasde 3,5nm;
- (3)etde 12 419 nm, par pas de 1,5 nm (grice & un dépot homogéne de 12 nm d'a-Si avant

utilisation du masque).

La fraction de surface occupée évolue tout d'abord linéairement avec l'épaisseur de a-Si. Elle atteint
97% lorsque le a-Si initial mesure 15 nm d'épaisseur : la surface est alors quasi complétement couverte
par les cristaux de Si. Passé cette valeur, le taux de couverture stagne ou augmente lentement, laissant

toujours des petits espaces entre les cristaux.

Sile dépot de a-Si est plus épais, nous allons voir qu'il se forme en réalité plusieurs niveaux de cris-
tallisation, augmentant fortement la rugosité de la surface (§ 2.4.1.1). Il existe alors un compromis a

trouver entre le taux de couverture de la surface et sa rugosité.

2.4.2 Rugosité de la surface du Si:
role des caractéristique des dépots initiaux

A notre connaissance, la rugosité des couches de Si ne fait pas 'objet de nombreuses publications''s :
en général, les couches formées sont trés épaisses (plusieurs centaines de nanomeétres a plusieurs mi-
crométres), et la rugosité n'est pas critique pour les applications visées (photovoltaique de Si cristallin
en couches minces). Dans cette section, nous étudions la rugosité de nos couches trés minces, et pour
ce faire, nous dissocions la rugosité propre a la couche de Si, et celle issue de la cristallisation d'une

couche trop épaisse de a-Si, qui dans ce cas ajoute des marches a la rugosité initiale.

2.4.2.1 Rugosité de la surface

Un empilement Al (10 nm)/SiO,/a-Si (10 nm) a été recuit dans les mémes conditions que précédem-
ment, puis soigneusement gravé a l'eau régale, avant d'étre désoxydé (30 s dans une solution de HF a
1 wt%). La couche formée est constituée de monocristaux de Si (111) isolés les uns des autres, comme
exposés dans la section (§ 2.2.2.2, p. 55). Cet échantillon est observé a 'AFM (de la maniére présentée
en annexe § B.3, p. 192) (Fig. 2.4 2 (a)). Compte tenu du faible rapport d'épaisseurs Al/a-Si qui a été em-
ployé, les monocristaux de Si sont bien séparés, et on peut aisément les distinguer. On dénombre cinq
monocristaux sur 'image AFM de la Fig. 2.4 2 (a), schématisés en différentes teintes sur la Fig. 2.4 2 (b).
Il est par ailleurs évident, au vu de cette image AFM, que les monocristaux de Si sont légérement
rugueux : ainsi, sans tenir compte des marches a leurs contours, leur rugosité est évaluée a R,=0,8nm
(NB : cette rugosité pouvait déja étre observée sur les images TEM en champ sombre, en raison du

contraste observé, Fig. 2.2 8 (g), p. 50).
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Figure2.42 Etude de la rugosité des monocristaux de Si (a) Image AFM de quelques monocristaux

de Si. (b) Schéma des différents monocristaux isolés. (c) Image de phase correspondant a limage (a).
(d) Détail de I'image (c). (e) Image AFM (phase) des grains d'Al déposés initialement. (f) Mécanisme de cristallisation

appliqué au cas de couches trés minces (un seul grain d'Al dans 1'épaisseur de la couche).

En s'intéressant au signal de phase (mode Tapping) (Fig. 2.4 2 (c)) et en imageant une surface plus
restreinte (Fig. 2.4 2 (d)), on remarque que les détails de cette rugosité ressemblent aux grains d'un po-
lycristal. Pour comprendre l'origine de cette rugosité a la surface des monocristaux de Si, nous devons
adapter a l'échelle de nos couches le mécanisme de cristallisation décrit dans la littérature. En effet,

nos couches d'Al ne sont en fait composées que d'un grain dans leur épaisseur.

Nous savons que lors de la cristallisation du a-Si, les grains d'Al sont déplacés les uns apres les autres
(comme mis en évidence par les expériences in-situ, § 2.3.2, p. 69) par le cristal de Si en croissance.
Or, ce processus se fait exclusivement en phase solide (d'aprés nos expériences la cristallisation se
produit dés 150 °C) : il est donc vraisemblable que le Si remplisse le volume qu'occupait initialement
chaque grain d'Al déplacé. Nous devons donc comparer les dimensions typiques des rugosités des mo-
nocristaux de Si et de la couche d'Al initiale (Fig. 2.4 2 (e)). Les deux rugosités sont quasi identiques :
avec un R, = 0,8 nm et une taille latérale moyenne d'environ 24 nm (analyse des images AFM). Nous

pouvons donc envisager que la rugosité des cristaux de Si est héritée de la taille des grains de la couche

d'AL

Toute méthode permettant de limiter la rugosité de la couche polycristalline d'Al initiale pourrait donc

potentiellement diminuer la rugosité des monocristaux de Si. On peut notamment penser a :

PUISSANCE DU MAGNETRON Nous avons multiplié par deux la puissance de pulvérisation (portée

donc 4 200 W) : la taille latérale des grains a alors diminué d'un facteur deux, et la rugosité est passée



2.4.2 Rugosité de la surface du Si: réle des caractéristique des dépots initiaux

de R, =0,8aR, = 0,5 nm. En revanche, 'augmentation de la puissance induit une diminution équiva-

lente de la durée de dépét, ce qui rend difficile la reproduction de dépéts de faible épaisseur.

POTENTIEL DE LECHANTILLON  Utiliser un bias (potentiel électrique), sans modifier la puissance de
dépot, permet de jouer sur l'énergie déposée en plagant 'échantillon & un potentiel électrique négatif
(il est aussi bombardé par les ions Ar*), en utilisant un potentiel de 100 V, nous pouvons décroitre la

rugosité de 30%.

AUTRE METHODES DE DEPOT Une autre méthode pourrait induire des tailles caractéristiques de
grains différentes : CVD, MBE, etc.

COUCHE DE MOUILLAGE Les couches de Ge amorphe (a-Ge) sont connues pour leur proprié-
té de mouillage par les métaux (dont Ag par exemple'’6). Nous avons donc déposé un empilement
a-Ge (1 nm)/Al (10 nm)/SiO,/a-Si (15 nm), qui a été cristallisé lors d'un recuit d'1 h a 500 °C. Les
mesures des couches d'Al initiale et de Si finale ont montré que leur rugosité avait décru d'un facteur

cing, avec Rq =0,17nm!

En revanche, puisque le a-Ge peut étre cristallisé par le mécanisme AIC, et qu'il diffuse trés bien dans
les joints de grains de 1'Al, les cristaux obtenus en fin de procédé ne sont pas du Si pur : il s'agit d'un
alliage SiGe orienté [111], comme prouvé par diffraction des rayons X (déplacement du pic {220} vers

les plus grands paramétres de maille). On estime sa teneur en Ge a environ 7%.

2.4.2.2 Formation de marches pour les rapports d'épaisseurs a-Si/Al élevés

La faible rugosité de Rg = 0,5 a 0,8 nm (3 monocouches de Si au maximum) observée précédemment
n'est valable que si le rapport des épaisseurs des couches d'a-Si et d'Al déposées initialement reste
modéré. En effet, lorsque ce rapport est trop important, une rugosité supérieure est mesurée. Ainsi,
sil'on observe a1'AFM (Fig. 2.4 3 (a)) la surface d'un échantillon cristallisé et gravé, issu du recuit d'un
empilement Al (10 nm)/SiO,/a-Si (20 nm), on mesure des marches de 10 nm (Fig. 2.4 3 (b)), en plus de

la granulosité observée précédemment (§ 2.4.2.1, p. 77).

Cette rugosité de surface est décrite dans la littérature en termes de formation « d'ilots » (hillocks) a
la surface du cristal de Si.3% 174178 Ces ilots sont issus de la cristallisation du a-Si encore présent a
l'aide de grains d'Al ayant déja été déplacés au dessus d'un cristal de Si formé. Ce second niveau de

cristallisation, qui utilise le a-Si encore non consommé, se fait en épitaxie sur le premier.'74
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une température de recuit la plus faible possible,

comme démontré dans ce qui suit (§ 2.4.2.3).

2.4.2.3 Influence de la température sur la morphologie des grains
et sur le défaut de couverture de la surface

Dans le Chapitre 2.3 (p. 61), nous avons étudié, de maniére compléte, l'influence de la température
de recuit sur la cinétique de cristallisation par AIC ; en revanche, nous ne nous sommes pas intéressés a
la morphologie des grains obtenus a diverses températures. Nous avons vu par ailleurs que les cristaux
de Si peuvent étre plus rugueux lorsqu'ils ont été obtenus a relativement haute température’ : le
recuit a donc une trés grande importance dans l'obtention d'une couche de Si la moins rugueuse et la

plus compléte possible.

Afin de visualiser facilement les bords des cristaux de Si, 1'étude de l'influence de la tem-
pérature de recuit sur la morphologie des grains a été menée sur des empilements
Al (10 nm)/Si0O,/a-Si (10 nm), qui donnent des cristaux isolés (Fig. 2.4 1 (i)). Des fragments du méme
échantillon ont été recuits a 200, 300, 400, et 500 °C, avant d'étre gravés et désoxydés pour une obser-

vation plus facile au MEB (Fig. 2.4 4).

En termes de morphologie, les images MEB de la Fig. 2.4 4 sont éloquentes : plus la température est

élevée, plus l'aspect des cristaux est dendritique. Les cristaux obtenus 4 haute température présentent
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Figure 2.44 Images MEB du recuit de fragments d'un méme échantillon a (a) 200, (b) 300, (c) 400, et (d) 500 °C.

également une grande quantité d'ilots, réduisant légérement le taux de couverture de la surface du

substrat.

Ainsi, plus la cristallisation du a-Si par AIC est faite 4 basse température, meilleure est la morphologie
des grains (plus grande surface occupée et plus faible rugosité). En revanche, les diffractogrammes des
échantillons a 200 °C (Fig. 2.4 5 (a), rouge) et 500 °C ((b), bleu) montrent qu'un recuit a haute tempéra-
ture (méme trés court) donne accés a des grains mieux cristallisés (I'intensité des pics caractéristiques

de la texture de fibre est plus que doublée).

Contrairement au compromis qui doit étre trouvé entre taux de couverture et rugosité, il est ici pos-
sible de bénéficier de la bonne morphologie obtenue a basse température, et de la bonne cristallinité

obtenue 4 haute température, en adoptant un recuit en deux étapes (Fig. 2.4 5 (c), vert) :

— 2mina500°C
— 12ha200°C
— 12 ha200 °C puis 2 min a 500 °C
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Figure 2.45 Diffractogrammes de fragments d'échantillons recuits a (a) 500 °C pendant 2 min, (b) 200 °C pendant 12
h, et () 12 h 4200 °C puis 2 min a 500 °C.
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- recuit a 200 °C pendant 4 h (minimum pour une cristallisation compléte) pour obtenir le
meilleur taux de couverture et la plus faible rugosité possible ;
- recuit bref 4 500 °C de 2 min (par exemple dans un four a lampes) permettant d'améliorer la

qualité cristalline des grains de Si en un temps minimal.

La réactivité a l'oxygéne de 'Al et du a-Si a 200 °C n'est pas critique : nous procédons donc, sans effets

néfastes, a des recuit a l'air. Le recuit a 500 °C est, lui, effectué sous atmosphére de N, ou d'Ar/H,.

2.4.2.4 Forte tolérance au substrat

Jusqu'ici, nous avons utilisé avec succés trois types de substrats :

- lasilice fondue (amorphe) ;

- desverres sodo-calciques : de différentes composition. Il faut néanmoins faire attention a choi-
sir un verre compatible avec le recuit 4 500 °C. La présence d'ions Na* et Ca?* ne semble pas
induire de modification dans le procédé AIC ;

- des substrats de Si(100) couverts d'une couche épaisse de 100 nm de silice thermique (obtenue par
oxydation humide des substrats) : ce substrat est équivalent a un substrat de silice fondue, du

point de vue de sa surface.

Nous avons également démontré la cristallisation du a-Si par AIC sur différentes couches minces : AIN,
SiN,, TiN, et méme sur des monocristaux de saphir (le Chapitre 2.6 présente l'intégration de couches

de Si (111) obtenues par AIC sur une sous-couche de métal trés conductrice, p. 97).

La technologie CMOS est construite sur des substrats de Si(100). En raison de leur orientation, ces
substrats ne permettent pas l'intégration de nanofils verticaux, qui nécessitent une orientation [111].
Nous souhaitons donc cristalliser une trés mince de couche de Si (111) i la surface d'un substrat de
Si(100). Afin « d'oublier » l'orientation [100], nous souhaitons utiliser une couche de SiO, la plus fine
possible. Dans ce qui suit, nous allons vérifier s'il est possible de cristalliser le a-Si par AIC sur des

couches trés minces de SiO, sur Si(100).

Dans un premier temps, des wafers de Si(100) ont été désoxydés grace a une solution concentrée
d'HF. Nous y avons ensuite déposé des empilement SiO,/Al (10 nm)/SiO,/a-Si (15 nm). La couche de
SiO, séparatrice a été déposée par pulvérisation cathodique réactive, a partir de la cible de Si, a des
épaisseurs de 0,3 ;1; 3; 10 ; et 25 nm. Un échantillon a également été préparé sans SiO, séparateur.
Les échantillons ont été simultanément recuits a 200 °C pendant 5 h, et caractérisés par diffraction
X en incidence rasante (Fig. 2.4 6 (a)). Ces diffractogrammes ont été mesurés aprés rotation de 10°
par rapport a l'orientation cristalline du substrat de Si(100) : ce décalage en phi permet d'éteindre
toute diffraction provenant du substrat. Ainsi les diffractogrammes de la Fig. 2.4 6 (a) correspondent

uniquement aux couches minces d'Al et de Si.
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Figure 2.44 (a) Diffractogrammes aprés cristallisation, en fonction de I'épaisseur de couche d'oxyde séparatrice, sur

Si(100). (b) Intensité du pic Si {220} en fonction de 1'épaisseur de SiO,.

Les intensités des pics Si {220} des diffractogrammes de la Fig. 2.4 6 (a) sont comparées dans la
Fig. 2.4 6 (b). Compte-tenu des variations de dimensions d'échantillons, on ne peut conclure sur la
variation de l'intensité des pics en fonction de l'épaisseur de SiO,. Quelle que soit I'épaisseur de cette

couche séparatrice, on observe une bonne cristallisation du a-Si avec la texture de fibre [111].

En revanche, on peut remarquer que lorsqu'aucune couche d'oxyde n'est déposée, on n'oberve plus
aucun pic de diffraction provenant du Si. Une analyse complémentaire de 1'échantillon permet de
vérifier que le a-Si n'est plus présent a la surface de l'échantillon. Il a donc été cristallisé en épitaxie
avec le wafer avec l'aide de I'Al et selon le mécanisme d'épitaxie en phase solide (SPE)."7%-18! Ce mode
de cristallisation est presqu'identique a 1'AIC, avec pour différence le fait qu'aucune nucléation n'est
nécessaire puisque le substrat de Si(100) joue le role de germe. Ce substrat a donc épaissi de 15 nm par
la cristallisation du a-Si. L'absence de pic de diffraction Si {220} s'explique par 1'épitaxie entre la couche
cristallisée et le wafer, et par 'extinction volontaire des pics de diffraction du substrat par rotation de

10° de I'échantillon.

En conséquence, cette étude a montré qu'il suffit de quelques monocouches de SiO, (1 monocouche
semble suffire) pour basculer du mécanisme SPE & celui d'AIC. Le procédé AIC permet donc de fabri-
quer des couches de Si (111) sur un substrat de Si(100) avec une couche séparatrice ultimement mince,

et ce, & une température modérée : il pourrait donc étre compatible avec la technologie CMOS.
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2.4.3 Conclusions sur la conformité au cahier des charges et recettes

Nous avons précédemment démontré qu'il est possible de fabriquer des couches de Si a 1a fois trés fines
(10 nm), trés bien cristallisées et orientées (3° de dispersion angulaire, § 2.2.2.1, p. 52). Afin d'éta-
blir la recette optimale pour obtenir de telles couches, nous avons commencé par étudier la thermo-
dynamique et le mécanisme de la cristallisation AIC (Chapitre 2.3, p. 61). D'autres caractéristiques
ont été évaluées, telles que la rugosité, le taux de couverture, la morphologie des grains, et enfin la

tolérance au substrat.

Nous avons pu mettre en évidence le lien entre la rugosité et deux aspects du mécanisme de cristalli-

sation AIC :

- la cristallisation en phase solide impose une rugosité des monocristaux de Si similaire a celle
des grains composant la couche initiale d'Al polycristalline : la rugosité est comprise dans une
fourchette allant de 0,4 40,8 nm ;

- une quantité trop importante de a-Si provoque, la création de marches multiples de Si cristal-

lisé, formant une rugosité a deux niveaux.

De nombreuses solutions permettent d'améliorer la rugosité de la surface des cristaux de Si : le dé-
pot d'une couche lisse d'Al (par exemple par utilisation d'une couche infime de Ge pour un meilleur
mouillage de I'Al'76) et un rapport d'épaisseurs a-Si/Al approprié (optimal pour 10 nm d'Al et 15 nm de
a-Si). En outre, nous avons pu voir, en accord avec les travaux de C. JAEGER, qu'une faible température
de recuit permet de limiter drastiquement la formation d'llots a la surface du Si cristallisé, ainsi que

l'aspect dendritique des grains, optimisant simultanément la rugosité et le taux de couverture.

Nous avons également montré qu'un recuit en deux temps permet d'obtenir des cristaux dotés a la fois
d'une trés bonne morphologie (recuit basse température), et d'une excellente cristallinité (recuit bref

a haute température).

En tenant compte de tous ces résultats, nous disposons donc de recettes fiables, reproductibles, et
efficaces pour obtenir des substrats couche-mince vérifiant I'ensemble du cahier des charges défini au
Chapitre 2.1 (p. 39) de ce manuscrit. Ces couches sont trés probablement aptes a servir de substrats
pour l'épitaxie de nanostructures telles que les nanofils de semiconducteurs 111-v. En complément,
nous tenons a préciser que toutes les méthodes utilisées, du dépot au recuit (possible a 1'air), sont
immeédiatement compatibles avec les installations industrielles & grande échelle (les magnétrons in-

dustriels peuvent opérer en flux continu sur des largeurs de 3 m).



2.5

Utilisation du substrat couche-mince
pour la croissance épitaxiale de nanofils de GaAs

INTRODUCTION Nous disposons a présent de couches trés minces cristallisées de Si, et dotées d'une
texture de fibre [111] (§ 2.2.2.1, p. 52). Ces couches de Si sont constituées de grains a trés grand rap-
port d'aspect (supérieur 2 100 : 10 nm d'épaisseur pour plusieurs micrométres de diamétre, § 2.2.2.2,
p- 55) et peu rugueux (§ 2.4.2.1, p. 77). Nous allons a présent vérifier la compatibilité de ces
couches avec une utilisation comme substrat pour la croissance épitaxiale de nanofils de semiconduc-

teurs I1I-V.

Dans ce chapitre, nous commencerons par démontrer que nos couches minces sont aussi aptes que des
substrats massifs de Si a étre utilisées comme substrat pour la croissance des nanofils verticaux (§ 2.5.1,
p- 86). Nous prouverons ensuite la relation d'épitaxie entre les nanostructures et les cristaux de Si
(8 2.5.2, p. 87). Enfin, nous quantifierons la qualité des nanofils, tant en terme du matériau qui les

constitue (a 'aide d'une expérience de photoluminescence, § 2.5.3.2, p. 91), qu'en terme de direction

de croissance (§ 2.5.3.1, p. 89)
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RESUME DU CHAPITRE
Nous démontrons la croissance verticale de nanofils de GaAs sur une couche-mince de Si (111)
obtenue précédemment (§ 2.5.1, p. 86). La relation d'épitaxie entre le film de Si et les structures
est démontré au TEM (§ 2.5.2, p. 87), et la qualité des matériaux (§ 2.5.3.2, p. 91), et de
l'orientation des fils (§ 2.5.3.1, p. 89) sont analysés.
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2.5.1 Croissance de nanofils de GaAs
sur les couches minces orientées de Si

2.5.1.1 Croissances MBE

a) Préparation de l'échantillon et dépét du catalyseur

La premiére étape de la croissance des nanofils de GaAs auto-catalysés consiste a déposer les gouttes

de catalyseur de Ga.

Un morceau d'un échantillon a couche mince de Si a texture de fibre, ainsi qu'un morceau de Si(111)
témoin sont collés a 1'In sur un porte échantillon de 3” (Molybloc). Ils sont ensuite dégazés a 450 °C
pendant 30 min. Une fois déplacé dans la chambre de croissance, les échantillon sont porté 4 610 °C.
Le Ga est déposé pendant une durée de 90 s, 2 un flux de 4,8 107 mbar : conditions équivalentes, 2 un
film de 7,6 nm d'épaisseur (calculé a partir du taux de croissance du GaAs planaire de 2 A s1), soit de

28,5 monocouches de Ga liquide.

Aprés ce dépot souhaitée terminée, le flux de Ga est coupé. L'échantillon est laissé 4 610 °C pendant

1 min afin de favoriser la formation de gouttelettes.

b) Croissance des nanofils

Alaméme température d'échantillon (610 °C), le Ga (4,8 10" mbar ) et 1'As, (6,4 10~® mbar) sont émis
vers l'échantillon, pendant une durée de 10 min. En temps réel, I'état de la croissance est caractérisé au
RHEED (8§ A.2.2, p. 180). Grace a cette méthode, la nucléation des nanofils est rapidement observée

(moins de 30 s aprés l'ouverture des flux).

Le substrat couche-mince montre des réflexions RHEED légérement moins intenses que celles d'un
substrat massif, mais sans aucune variation en fonction de l'azimut. Toutes les taches représentatives
de la croissance des nanofils sont visibles simultanément. Cette invariance des réflexions RHEED avec
l'orientation de l'échantillon indique une croissance verticale reproduisant la texture de fibre [111] :
l'orientation dans le plan des nanofils est isotrope et pour tout angle de rotation, une partie des nano-

fils est dans un axe permettant la diffraction.

2.5.1.2 Preuve de concept

Les échantillons, une fois sortis du bati de croissance, sont observés au MEB. Les images montrent

que notre objectif de croissance verticale des nanofils a été rempli, puisque les structures le sont prin-
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cipalement (Fig. 2.5 1), et ce, malgré la légére rugosité du substrat qui est visible a fort grossisement
(Fig. 2.5 1 (c)). Si les conditions de température et de flux d'As sont bien choisies, peu de croissance

parasite est observée (Fig. 2.5 1 (b)).

L'image de la Fig. 2.5 1 (b) illustre également la sélectivité de la croissance des nanofils de GaAs entre
les cristaux minces de Si, et le substrat de SiO,. En effet, sur cette image, deux types de zones sont
observables : les cristaux de Si, légérement rugueux, en gris moyen, et le substrat de SiO,, en noir.
Nous remarquons que les cristaux ont cru exclusivement sur les zones couvertes par le Si cristallisé, et

non sur la silice.

Nous avons donc rempli notre objectif de croissance de nanofils verticaux sur les plaquettes de Si. En

revanche, nous devons vérifier les points suivants :

- la croissance s'est-elle bien passée en épitaxie avec le substrat de Si ?

- le cristal de Si que nous avons fabriqué n'a-t-il pas dégradé la qualité du semiconducteur dont sont
constitués les nanofils ?

— et pour quelle raison certains fils poussent en oblique par rapport d la normale au substrat ? Cela
pourrait étre da a la rugosité du substrat, ou a la croissance des fils (ce phénomeéne est aussi

observé sur substrat monocristallin massif).182

2.5.2 Mise en évidence de la relation d'épitaxie

Ala seule vue des images MEB de la Fig. 2.5 1, nous ne pouvons pas déterminer si les nanofils ont bien
cru en épitaxie avec les cristaux de Si a texture de fibre [111], ou s'ils ont, par exemple, orienté l'une de

leurs facettes face a la couche d'oxyde, pour en minimiser l'énergie.

(Fig. 2.5 1)

L

1 um L

Figure 2.51 Croissance de nanofils verticaux sur les cristaux de Si (111) (a) Image MEB en tranche.
(b) Image a 45° mettant en évidence la sélectivité de la croissance. (c) Image en fausses couleurs d'un nanofil vertical

dont la croissance s'est effectuée sur le substrat couche mince de Si (111).
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(Fig. 2.5 2)
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b 2nm

Figure 252 (a) Image MEB prise 4 45° de la normale au substrat montrant deux fils obliques paralléles. (b) Image

STEM-BF en tranche prouvent la relation d'épitaxie entre les cristaux de Si orientés [111] et une nanostructure de GaAs.

En observant plus en détail la surface des échantillons, nous pouvons facilement trouver des couples
de nanofils 4 la fois obliques et paralléles (Fig. 2.5 2 (a)). Une étude plus précise de la surface permet
d'affirmer que ces deux nanofils ont cru sur un méme monocristal de Si : un des bords du cristal est
notamment visible tout en haut a droite de cette image. L'orientation qu'ils partagent semble donc

imposée par le grain de Si, ce qui confirme I'hypothése de la croissance épitaxiale.

Afin de vérifier si les structures de GaAs et le substrat couche mince de Si (111) sont bien en relation
d'épitaxie, nous avons réalisé un amincissement mécanique puis ionique de l'échantillon dans le but
de l'observer en tranche au TEM. L'image de la Fig. 2.5 2 (b) reproduit les observations faites au STEM-
BE.

Nous pouvons conclure qu'il existe bien un lien d'épitaxie entre les nanostructures de GaAs et la couche
de Si orientée [111], comme mis en évidence par l'insert de la Fig. 2.5 2 (b). En outre, cette image four-

nit d'autres informations importantes :

— le GaAs, pour étre en épitaxie avec la couche de Si, a eu deux possibilités : profiter d'un trou
dansla couche d'oxyde mixte AlSiO, (peu probable puisqu'elle mesure de 3 a 4 nm d'épaisseur,
et qu'aucun trou n'avait précédemment été observé) : cette couche n'avait volontairement
pas été décapée avant croissance ; ou le Ga liquide a creusé lui-méme un trou par dissolution
de l'oxyde. Ce second mécanisme semble trés probable. En effet, le Ga servant de catalyseur
liquide est plus réducteur que le Si et I'Al, et son oxyde, Ga,O3, est trés volatile : il peut donc
favorablement percer la couche d'oxyde par réduction et sublimation ;

— la couche de Si semble avoir été elle-méme superficiellement dissoute dans le Ga, au vu du

contraste observé dans l'insert de la Fig. 2.5 2 (b).

(NB : le substrat utilisé, qui provenait d'un mauvais lot, est ici particuliérement rugueux).
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Nous retrouvons ici les mémes résultats que lors de la croissance de nanofils de GaAs sur des substrats
massifs monocristallins : une couche d'oxyde, méme épaisse de plusieurs nanometres, interagit avec
le Ga pour donner lieu 4 des nano-cratéres. Ces petits orifices dans la couche amorphe d'oxyde per-

mettent de faire nucléer les nanofils en épitaxie locale avec le substrat.3?

Nos substrats couche mince de Si (111) sont donc bien compatibles avec la croissance de nanofils ver-
ticaux de GaAs. En outre, nous avons pu démontrer que cette orientation verticale des fils est due a la
croissance épitaxiale de ces derniers sur les minces cristaux orientés formant le substrat. En revanche,

la présence de nanofils obliques reste a élucider (§ 2.5.3.1, p. 89).

2.5.3 Qualité des nanofils : orientation et matériau

Dans cette section, le terme de « qualité » est relatif & deux aspects tout aussi importants l'un que

l'autre :

QUALITE D'ORIENTATION DES NANOFILS Nous avons précédemment vu que certains nanofils
croissent de maniére oblique par rapport au substrat, et nous devons comprendre d'ot provient cette

mauvaise orientation (orientation du substrat ? défauts ? défauts lors de la croissance ?).

QUALITE OPTIQUE DU MATERIAU SEMICONDUCTEUR  Cet aspect est capital. En effet, nous devons
déterminer si l'utilisation d'un substrat fabriqué selon notre méthode a une incidence sur la qualité
intrinséque des nanostructures épitaxiés par dessus. Une mauvaise qualité du semiconducteur remet-

trait en cause l'utilisation de nos substrats.

2.5.3.1 Dispersion de I'orientation des nanofils : caractérisation

Lors de l'étude exposée plus haut, nous avons pu démontrer que les nanofils croissent en épitaxie
avec les cristaux de Si, et ce a priori, quelle que soit leur orientation (illustré par I'exemple des nanofils

obliques et paralléles, Fig. 2.5 2 (a)).

Dans le cahier des charges présenté en introduction de ce Chapitre 2 du manuscrit (§ 2.1.1.2,
p. 41), le réle de la rugosité avait été souligné : en effet, si la surface des cristaux de Si est trop
rugueuse, elle risque de présenter des facettes suffisamment obliques pour que des nanofils puisse
croitre dans une autre direction [111] que la verticale. Nous nous demandons donc si l'obtention de

nanofils obliques peut étre imputée a cette rugosité, ou si d'autres explications doivent étre avancées.

Lors des croissances de nanofils, nous observons toujours une petite quantité de cristaux parasites

a la surface des substrats. Ces cristaux, méme en faible quantité par rapport aux nanofils, peuvent
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(Fig. 2.5 3)
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contribuer aux intensités d'une figure de pole en diffraction X. Nous préférons donc utiliser une mé-
thode d'analyse d'image afin de déterminer l'orientation d'un ensemble de nanofils individuels. Cette
méthode se fonde sur l'analyse conjointe de deux images MEB d'une méme zone, prise selon deux
inclinaisons différentes (normale au substrat et inclinaison de 45°) (Fig. 2.5 3 (a) et (b)). Une utilisation
simple de formules de trigonométrie permet de remonter aux paramétres d'orientation des fils (lon-
gueur, et orientations dans le plan et hors du plan), & partir de la mesure de leur angle et leur longueur

apparents sur chacune des deux images.

Cette analyse a été réalisée sur un ensemble de plus de 450 nanofils (sic). L'information qui nous
intéresse de facon majeure est l'angle d'orientation hors du plan, noté y. La Fig. 2.5 4 représente 'his-
togramme de la distribution de I'angle y. L'origine de l'orientation est prise comme suit : y = 0° pour

un nanofil paralléle au substrat (rampant), et y = 90° pour un nanofil orthogonal au substrat (vertical).

L'histogramme semble étre la somme de quatre distributions bien séparées qu'il est possible d'ajuster
par la somme de quatre gaussiennes, avec un trés bon accord. Ces quatre gaussiennes partagent le
méme écart type o = 5,2° (+ 0,2°), et, sont centrées (a + 0,5° prés), dans l'ordre d'importance de leur

poids, sur : 90,0° (verticale, 77,1%), 19,5° (10,5%), 34,0° (8,5%), et 51,0° (3,9%).

La rugosité de la surface des cristaux de Si peut basculer la croissance d'un nanofil vers un autre axe
[111], qui aurait donc une orientation de 19,5° (il existe un angle de 70,5° entre deux axes <111>
d'un méme cristal, par exemple entre les axes [111] et [111]). En revanche, elle ne justifie en rien
l'obtention des deux autres familles d'orientation, & 34 et 51°. La solution a ce probléme est trouvée

dans la littérature de la croissance des nanofils

de semiconducteurs I1I-V

Au tout début de leur croissance, le germe

du nanofil peut donner lieu 4 des plans de

macles.’® Seuls quelques types de ces macles
permettent de conserver la polarité du fil. Des
macles successives peuvent permettre au fil de
poursuivre sa croissance selon une direction b
[111] oblique, différente de celles du substrat
(19,5 0u 90°). L'orientation des nanofils est alors
liée a la quantité de macles successives réalisées

(0, 1, 2...). Les calculs géométriques menés par

w500 NmM

E. UCCELLI et ses collégues'® ont montré qu'au

. .. Figure 2.53 Meéthode de détermination de coordonnées
premier ordre, les nanofils peuvent s'orienter
des nanofils. Images (a) 2 45° et (b) 2 90° d'une méme zone

selon les angles de 19,47° et 90° ; et au 2éme : de la surface d'un échantillon permettant de déterminer

19,47°, 33,75°, et 51,06°. l'orientation absolue des nanofils.
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Figure 2.54 Histogramme de l'orientation des nanofils crus sur un substrat couche mince de Si (111). Une orientation

de 90° signifie que le nanofil est perpendiculaire 4 la surface de 1'échantillon.

Les différentes orientations possibles par formations d'une ou deux macles (cas les plus probables) a
la base des nanofils coincident exactement avec les différentes populations d'orientation observée sur
I'histogramme de la Fig. 2.5 4. Nous pouvons donc raisonnablement envisager que la raison principale
de I'obtention de nanofils obliques est l'utilisation de conditions de croissance non optimales. D'aprés
nos mesures de la rugosité (de l'ordre de R,=08 nm), nous trouvons que les pentes maximales me-
surées en surface sont de l'ordre de 6° : cela nous semble insuffisant pour induire un basculement de

70,5° de l'orientation des fils (passage d'un axe [111] d'un cristal de Si & un autre de ce méme cristal).

La méme équipe de chercheurs que précédemment citée a pu montrer que la suppression des macles
3D ala base des nanofils peut étre faite par augmentation du flux d'As et de la température de crois-
sance.'® Des conditions similaires ont été testées sur nos échantillons : nous obtenons environ 86%

de nanofils verticaux (décompte rapide). L'optimisation compléte du systéme reste toutefois a faire.

On peut également remarquer que chacune des sous-distributions de l'orientation des nanofils a une
dispersion angulaire modeste et trés proche de celle mesurée pour les cristaux de Si (Fig. 2.2 3, p. 50).
Nous pouvons donc conclure que l'orientation des fils est trés majoritairement due a des défauts de

croissance, et non au substrat mince en lui-méme.

2.5.3.2 Qualité des nanofils

La qualité du semiconducteur (GaAs) composant les nanofils est critique pour leur utilisation dans des
dispositifs efficaces. Afin de déterminer si la croissance de ces nanostructures sur notre Si a texture de
fibre [111] présente des différences avec celle sur Si(111) monocristallin massif, nous avons réalisé des

expériences de photoluminescence (PL) (§ B.4.1, p. 194).
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Des nanofils simples de GaAs sont difficiles a évaluer par photoluminescence. En effet, 1'oxydation
progressive de leur surface exposée a l'air crée une quantité de site de recombinaison pour les porteurs
qui sont générés sous 1'éclairage du laser d'excitation (en plus des sites de recombinaison déja existants
a la surface du GaAs). Une solution consiste a les protéger par une coquille d'AlGaAs (Fig. 2.5 5 (a)).

Cette coquille, entourant le cceur de GaAs, peut s'oxyder, sans que le cristal de GaAs n'en soit impacté.

Un échantillon de couche mince de Si (111), ainsi qu'un morceau de wafer de Si(111) ont été collés
sur un porte échantillon de croissance. Une croissance, identique a celle présentée en 2.5.1 (p. 86)
a été réalisée (Fig. 2.5 5 (a)) (1). Plutét que d'arréter simultanément 1'émission de Ga et d'Asy, seul le
Ga a été arrété : les gouttes de Ga présentes au sommet des nanofils sont alors consommeées, formant
un sommet en pointe (2) : les nanofils ne sont alors plus aptes & une croissance axiale selon le mé-
canisme VLS. La température de I'échantillon est descendue a 400 °C (température favorable a une
croissance 2D), et la température du cracker d'As est montée a 900 °C (passage d'As, a As,). Les flux
de Ga (4,5 1077 mbar), d'Al (1,37 10719 mbar), et d'As, (7,5 10~ mbar) sont émis simultanément pour

former un film d'AlGaAs (3) (la composition du film n'a pas été déterminée).

Les nanofils cceur-coquille ont été observés au MEB en tranche (Fig. 2.5 5 (b)) : ils mettent bien en
évidence la consommation des gouttes de Ga. En outre, la présence d'une quantité importante de
cristaux parasites semble bien prouver la croissance bidimensionnelle de I'AlGaAs. L'image MEB de
la Fig. 2.5 5 (b) présente des nanofils dont la croissance a été effectuée sur une couche mince — ils
sont parfaitement verticaux —, ceux dont la croissance a eu lieu sur le wafer de Si(111) présentent

exactement le méme aspect, avec une densité surfacique 40% supérieure environ.

Les spectres de PL a température ambiante ont été enregistrés pour les deux échantillons (couche
mince cristallisée et monocristal massif de Si(111)), sous l'excitation d'un laser émettant 1 mW de
puissance a A = 630 nm (vert) (Fig. 2.5 5 (c)). Les deux spectres de PL sont trés similaires : ils présentent

tous deux un maximum unique a environ 872 nm (+ 3 nm), qui est conforme 4 I'énergie du gap du

a C

.

,—Ga AlGaAs ) 2

_\ >S5 H ©

© < £

: n n
o

3 N
GaAs—> :g
wv
c
3
£

T T T T
) ) 3) 500 nm 800 900 1000

A/nm

Figure2.52 (a) Schéma de croissance multi-étapes de nanofils cceur-coquille GaAs/AlGaAs. (b) Image MEB en
tranche de nanofils coeur-coquille GaAs/AlGaAs. (c) Spectres de PL a t. a. de I'échantillon sur cristaux de Si (111) (blew)
et sur substrat massif de Si(111) (rouge).
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GaAs (1,424 eV). Le spectre de PL de l'échantillon sur substrat massif est un peu plus intense que
celui sur couche mince a texture de fibre : cette différence peut étre attribuée aux densités surfaciques

respectives de nanofils sur chacun de ces échantillons (plus importante sur le substrat massif).

Cette mesure prouve donc la trés bonne qualité des semiconducteurs que nous avons épitaxiés, et ce,
quel que soit le substrat. Nous pouvons donc conclure que les croissances effectuées sur nos substrats
de Si a texture de fibre [111] sont de qualité comparable 4 celle que 1'on peut effectuer sur un substrat

monocristallin massif.

2.5.4 Conclusion, limites, analyse critique, et perspectives

2.5.4.1 Conclusion générale

Le cheminement de ce Chapitre 2 suit la résolution du cahier des charges présenté plus tot (§ 2.1.1.2,
p- 41). D'un chapitre a l'autre, la validation des étapes de ce cahier des charges nous donc a permis
d'élaborer un substrat en couche mince fonctionnel, compatible avec la croissance épitaxiale de nano-

fils de semiconducteurs 111-v. Ces couches de Si démontrent les propriétés suivantes :

— leur procédé de fabrication est reproductible (§ 2.2.1, p. 47), simple, et réalisé 4 basse tem-
pérature (§ 2.3.1, p. 61). Il est aussi compatible avec des lignes industrielles de dépét de
couches ;

- les couches sont constituées de monocristaux trés fins (10 nm) et extrémement larges (plu-
sieurs micromeétres), qui permettent la croissance de nombreux nanofils sur un méme grain ;

— la surface de ces monocristaux peut également présenter une rugosité trés faible.

La croissance des nanofils est réalisée en épitaxie avec le réseau cristallin du Si (§ 2.5.2, p. 87) :
ils sont donc verticaux, comme souhaité (avec une dispersion angulaire de moins de 5°, § 2.2.2.1, p.
52). Toutes nos constatations expérimentales vont dans le sens d'une trés forte similitude entre
nos substrats couche mince et des monocristaux massifs : les recettes de croissance fonctionnent
identiquement sur chacun d'eux ; et le matériau dont sont faits les nanofils ne présente de défauts

apparents pour aucun d'eux (§ 2.5.3.2, p. 91).

Nous sommes persuadé que la croissance de tout autre type de nanofils est possible sur nos substrats,
avec pour seule nécessité qu'elle soit possible sur Si massif. Ainsi, nous avons notamment pu réaliser
au laboratoire des croissances d'InP catalysés par l'or, ainsi que de GaN (mécanisme VSS, donc sans

catalyseur), avec le méme succes. La couche mince a texture de fibre [111] leur permet d'étre verticaux.
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2.5.4.2 Limites et analyse critique

Nos substrats sont avant tout polycristallins avec des grains de dimensions latérale non infinie, et une
dispersion de quelques degrés de leur orientation hors du plan. Mais puisque les différentes nucléa-
tions des grains de Si sont complétement décorrélées les unes des autres, aucun ordre n'existe dans le

1 . 1 . . \ 7 . . s . . P . .
plan. En d'autres termes, sil'on arrivait a épitaxier un matériau de haute qualité sur les cristaux de Si,
celui-ci serait lui-méme divisé en grains d'extension latérale comparable a celle des grains de Si. Pour
résoudre ce probléme, nous devons envisager d'augmenter drastiquement la taille des grains de Si,
limitant d'autant la densité de joints de grains entre monocristaux (une stratégie est présentée dans

le Chapitre 2.5, p. 157)

Actuellement, aucune texture dans le plan n'a cependant été observée (anneau de diffraction dans les

figures de pole, Fig. 2.2.2.1, p. 52).

D'autre part, puisque ce cahier des charges tient compte de la tolérance que peuvent avoir les nanofils
envers certains parameétres physiques (tels que la rugosité ou la taille latérale du substrat), nous pen-
sons que cette couche n'est pas utilisable, en 1'état, pour tout type d'épitaxie et en particulier pour celle
de films de haute qualité. Nous ne doutons pas que la reprise d'épitaxie d'une couche de Si soit possible

186

(cela a déja été démontré dans la littérature),'* 184-186 en revanche la croissance de matériaux polaire,

tels GaAs, GaN, ou tout autre I11-V, risque d'étre difficile en raison de la rugosité non maitrisée de la

surface des cristaux de Si.

Pour progresser vers l'épitaxie 2D de matériaux polaires, il nous faudra trouver un moyen de réduire la

rugosité de la couche de Si. On peut envisager deux méthodes, qui peuvent d'ailleurs étre combinées :

- la réduction directe de la rugosité du film de Si, qui est liée a la rugosité du film d'Al, peut
étre faite par réduction de l'épaisseur des films (une plus fine épaisseur pourrait impliquer
des grains d'Al plus petits, et donc une rugosité plus faible), et l'utilisation d'une couche de
mouillage (comme par exemple quelques monocouches de Ge) ;

- laréduction de la rugosité aprés cristallisation : on peut notamment penser aux traitements
thermiques connus en microélectronique, a la reprise d'épitaxie, ou encore au polissage (par

exemple apres reprise d'épitaxie).

En outre, dans des objectifs d'utilisation de nos couches dans des dispositifs optoélectroniques, la

couche de Si que nous utilisons comme substrat de croissance peut se révéler trop absorbante. En effet,



2.5.4 Conclusion, limites, analyse critique, et perspectives

des mesures spectroscopiques ont montré qu'elle a une transmission moyenne dans le spectre visible

de l'ordre de 60% : cela peut étre insuffisant pour de nombreux dispositifs 4 haut rendement.

Un moyen pour limiter l'absorbance de nos couches est d'en réduire 1'épaisseur. Des expériences an-
nexes ont ainsi montré que nous pouvons réduire leur épaisseur jusqu'a 2 nm (la texture de fibre [111]
a été démontrée par diffraction X en incidence rasante). Il est cependant difficile d'aller plus loin, en
effet, une couche plus fine d'Al n'est pas entiérement percolée, et sans joints de grains, le mécanisme

AIC ne peut exister.

2.5.43 Perspectives

Les couches de Si (111) que nous fabricons sont trés minces, principalement afin de limiter leur rugo-
sité. Il donc est vraisemblable que leurs propriétés de conduction électrique ne soient pas excellentes.
Dans le Chapitre 2.6, nous élaborons une sous-couche métallique permettant l'intégration de nanofils

sur un substrat trés conducteur, tout en valorisant la finesse de nos couches de Si.

Par ailleurs, les nanofils dont nous avons illustré la croissance au cours de ce chapitre sont auto-orga-
nisés, en effet, ils se positionnent la ot la goutte de catalyseur s'est préalablement formée (aléatoire-
ment, ou bien dans des défauts de la couche d'oxyde). Pour de nombreuses applications, il peut étre

nécessaire de pouvoir localiser les nanofils de fagon déterministe et réguliére.

Des méthodes de localisation des catalyseurs métalliques grace a I'emploi d'un masque ou d'un lift-off
sont possibles. Nous allons voir que ces deux choix ne sont pas les seules possibilités, et qu'un travail
de nano-fabrication sur notre couche de Si, pour la ciseler aux dimensions de notre choix, va nous
permettre de fabriquer des monocristaux de Si (Chapitre 3.2, p. 111) et d'y faire croitre des nanofils

verticaux aux positions de notre choix (Chapitre 3.4, p. 139).
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2.6

Fabrication et caractérisation de substrats conducteurs
minces a surface de Si (111) pour I'épitaxie

INTRODUCTION La possibilité de connecter électriquement les nanofils est primordiale. Dans toute

architecture de dispositif optoélectronique, il est nécessaire de les connecter en deux endroits :

— aleurs base et sommet, s'ils sont une hétérostructure axiale ;
’ , . ’ . ’ . 1e ’ z
- ouencore par leur cceur (généralement via une extrémité) et leur coquille, s'ils sont des hété-

rostructure radiale.

Il est donc trés intéressant de déterminer si les
cristaux de Si que nous fabriquons, grace au pro-
Contact avant
cédé AIC, sont suffisamment conducteurs pour Nanofi

servir de contact électrique pour la base des isolant

fils (Fig. 2.6 1) : latéralement, pour une couche

Nanofil
Si(111)

compléte, ou encore dans leur épaisseur, s'il

Fig.3.61
s'agit de nano-substrats déposés sur une couche (Fig )

ou
conductrice.

Contact

Substrat -/

Nous avons donc dans un premier temps réalisé Contact arriere

une couche compléte (97% de la surface est cou-
A s . . Fi 3.6 1 Représentati hémati d 1

verte, grice a un empilement Al (10 nm)/SiO,/a- ‘gure epresentation  schematique e @

connexion électrique d'un nanofil.

Si (15 nm)), et nous avons mesuré ses propriétés

RESUME DU CHAPITRE
Nous démontrons qu'il est possible de cristalliser une couche trés mince de Si, d'orientation [111]
sur une électrode métallique, grace a une couche barriére de diffusion de TiN (§ 2.6.2.2, p. 101).
Les propriétés électriques de 'empilement sont quantifiées par des mesures quatre-pointes et par

AFM conducteur (§ 2.6.2.3, p. 103).
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de conduction (résistivité) grace a deux méthodes de mesure : l'effet Hall, et la mesure quatre-pointes.
Ces deux mesures ont grossiérement donné le méme résultat : la couche de Si (111) de 15 nm est trés
peu conductrice, avec une résistivité pg; = 160 mQ cm (+ 10%). Valeur qui revient a une résistance par

carré Rp = 1,07 103 Q/0O.

Cette valeur de résistance par carré est beaucoup trop élevée pour permettre un transport efficace
des charges dans un dispositif. Nous devons donc déterminer un moyen technique pour remédier a

celle-ci.

2.6.1 Elaboration des couches métalliques adéquates

Nous envisageons de déposer l'empilement Al/a-Si sur une couche métallique afin de tirer parti de la
finesse de la couche finale de Si (111) et de la forte conduction des métaux. Nous devons tout de méme

respecter certains critéres afin de garantir la bonne orientation cristalline du Si.

2.6.1.1 Cahier des charges

Nous avons vu au Chapitre 2.1 (p. 39) que pour optimiser la croissance des nanofils de semiconduc-
teurs I11-V, le substrat doit étre peu rugueux, pour que la cristallisation ne s'oriente pas avec un axe
trop distinct de la normale au substrat. Ce critére de faible rugosité se reporte donc sur la sous-couche

conductrice, puisque c'est l'interface sous I'Al qui doit étre aussi lisse que possible.

Toutefois, la résistance par carré d'une couche évolue comme l'inverse de son épaisseur, tandis que la
rugosité augmente généralement avec l'épaisseur. Ainsi, il est fort probable qu'un compromis doive-t-

étre trouvé entre les propriétés de conduction, et la qualité de l'orientation cristalline du Si.

2.6.1.2 Elaboration de couches métalliques et caractérisation électrique

Nous disposons au laboratoire de cibles de nombreux métaux : Ag, Al, Mo, W, Ti. Nous renon¢ons a
utiliser le Ti, qui a une trés forte affinité pour l'oxygéne, et dont l'oxydation de sa surface est rapide.
Dans un premier temps, nous déposons donc une méme épaisseur de 50 nm pour les quatre métaux
restants, afin de pouvoir comparer leurs résistivité et rugosité respectives. Ces dépots ont été effec-

tuées dans les conditions standard (§ 2.1.1.4, p. 178), qui ont été modifiées de la maniére suivante :

- Ag:pré-dépét de Ti (2 nm) puis Ag, sans modification des conditions ;

— Al: pas de modification ;
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¢ Mo d W
b i7nm i4nm iSnm
| !
{4l o 0 0

(Fig. 2.6 2)
Ry=0,58 nm R;=0,69nm
Figure2.62 Images AFM des couches : (a) Al (e = 50 nm ; R; = 6,7 nm), (b) Ag (e = 50 nm ; R, = 1,0 nm), (c) Mo
(e=50nm; R, =0,58 nm), et (d) W (e = 50 nm ; R, = 0,69 nm),
- Mo :200 W, biasde -75V;
- W:200W, biasde-75V;
Les surfaces de ces couches de 50 nm d'épaisseur ont été analysées a I'AFM (Fig. 2.6 2). La couche
d'Al se révele étre tres rugueuse, avec une rugosité R, = 6,7 nm. Les trois autre couches sont tres peu
rugueuses, avec des rugosités Rq =1,0;0,58; et 0,69 nm pour Ag, Mo, et W respectivement. Ces trois
derniers candidats nous semblent étre de trés
bons candidats, compte tenu de notre cahier des 0
1 4
) i ) ) ENTTDA . 10
charges. [l nous faut néanmoins déterminer leur 90 Métal a
e e e 80 — W
résistivité. o 70 — Al ]
< 601 — Mo ~—p
: ez 12 . G E — A ~a—_ \m\ﬂ
Ces couches ont ensuite été déposées en seg- — 201 ' 9 b—a 4
oy O 407 o glo—0—o0—0o
ments de sixiémes de wafers (§ 2.4.1, p. 75) B S 303 a o 80 90 100 (Fig. 2.6 3)
N (% . 3 &
par pas de 10 nm (de 10 a 100 nm d'épaisseur, 03\ - o~ _ T —a—a R
103 o A o -
en deux échantillons par matériaux). Ces dif- 0o, O —o——6——6—06-—6-—8==0==8
) o o 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
férentes zones isolées ont été caractérisées e/ nm

électriquement par une mesure quatre-pointes. Figure 2.6 3 Résistance par carré des différents maté-

Les valeurs de leurs résistance spar carré R sont riaux en fonction de 1'épaisseur déposée.

données dans la Fig. 2.6 3.

La résistance par carré de chacune de nos couches suivent bien la loi Ry = p/e, ol p est la résistivité de
chacune de ces couches. Leur résistivité ne varie pas en fonction de 1'épaisseur : ce n'est pas toujours
le cas, en effet, lors de la croissance de la couche, la densité de joint grains peut notamment varier,

modifiant ainsi leur résistivité.

En utilisant des couches de 100 nm, il nous est donc possible d'obtenir une Ry de 0,73 /0 pour

I'Ag; 1,8 Q/0 pour le Mo ; 3,3 /0 pour I'Al ; et enfin 9,3 /0O pour le W. En outre, nous ne somme
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pas limités par 1'épaisseur des couches (ce qui permet de diminuer d'autant la résistance par carré,
car la rugosité des couches d'Ag, Mo, et W varie peut avec nos conditions de dépét. Ces trois derniers
matériaux semblent idéaux pour nos objectifs d'électrodes sous la couche de Si (111) obtenue par AIC:

I'Al est donc éliminé pour la suite de cette étude.

2.6.1.3 Essai de cristallisation AIC et lien avec les diagrammes de phase

Sur des électrodes de 100 nm d'épaisseur d'Ag, de Mo, et de W, nous avons déposé l'empilement stan-
dard Al/SiO,/a-Si. Le recuit est effectué a la température de 250 °C (bas de la gamme de T donnant lieu

a cristallisation). Deux phénoménes se produisent alors :

- dans le cas de I'électrode d'Ag : les cristaux de Si obtenus occupent toute l'épaisseur Ag/Al,
cela pouvait étre attendu, la cristallisation du a-Si peut étre induite par I'Ag (un autre cas de
MIC), les grains occupent alors une fraction infime de la surface (ils ont cristallisé dans une
épaisseur de 110 nm au lieu de 10) ;

— dans le cas des électrodes de Mo et de W : aucune cristallisation n'a été observée. Cela peut
étre expliqué par diffusion de la couche fine d'Al dans ces deux métaux, ainsi que du Si. En

effet, Mo et W sont notamment connus pour former des siliciures.

Il n'est donc pas suffisant de disposer d'une couche métallique conductrice et lisse de métal pour dis-
poser d'une bonne électrode pour la cristallisation du a-Si : il est nécessaire d'ajouter le critére de

compatibilité des diagrammes de phase au cahier des charges précédent.

2.6.2 Utilisation d'une couche barriére de diffusion conductrice

Pour empécher la formation d'un alliage, nous envisageons de recourir a une barriére de diffusion, que
nous placerions entre I'électrode métallique et I'empilement Al/a-Si. En plus d'isoler les deux sous-sys-
témes, cette couche, qui est donc en contact avec les couches Al/a-Si, doit donc elle-méme valider les
différents points du cahier des charges, a savoir : une bonne conduction électrique (pour faire la liaison
avec l'électrode métallique), une trés bonne planéité, et une excellente compatibilité avec les matériaux

adjacents.

2.6.2.1 Dépot et propriétés électriques des couches de TiN

Le TiN semble étre le parfait candidat pour jouer le réle de barriére de diffusion entre l'électrode
métallique et I'empilement Al/aSi. En effet, c'est un matériau couramment déja utilisé pour ce type

d'objectifs, et notamment afin d'isoler Cu et Si,'¥’Ag et Si,'88ainsi qu'Al et Si.18



2.6.2 Utilisation d'une couche barriere de diffusion conductrice

La stoechiométrie est recherchée au magnétron

20,0 nm 9,2nm
par la mesure du potentiel de cathode (§ 2.1.1.2,
. , . 164 nm 5,6 nm
p- 175). Les conditions de dépot sont les sui- 1
cm
vantes : 100 W, 30 sccm d'Ar et 14 sccm de N, 12,8 nm 2,0 nm
échantillon au potentiel flottant ; donnant une Figure 2.6 4 Couche uniforme de 100 nm de W, couverte
vitesse de dépot de 0,043 nm s~L. Sur un pre-  desecteursde TiN de 2420 nm.

mier dépoét homogeéne de 100 nm d'Ag, Mo, et
W, nous déposons six secteurs de TiN de 2 & 20 nm d'épaisseur. Ces secteurs prennent une couleur

caractéristique de plus en plus dorée avec |'épaisseur du TiN (Fig. 2.6 4).

La mesure de la résistance par carré de ces secteurs montre qu'elle ne varie quasiment pas en fonction
de l'épaisseur de TiN déposée dans la gamme 2-20 nm, et qu'elle est meilleure que sans dépot (de

I'ordre de 10%).

Nous pouvons a présent déposer l'empilement Al/a-Si sur ces échantillons sectorisés, afin de carac-

tériser l'influence de 'épaisseur de la couche barriére sur la séparation des couches de I'empilement.

2.6.2.2 Cristallisation du Si par AIC et caractérisation structurale

L'empilement (Ag, Mo, ou W)/TiN/Al/SiO,/a-Si est recuit 1 h a 500 °C. La cristallisation semble avoir
bien lieu, quelque soit 'épaisseur de la couche de TiN, prise entre 2 et 20 nm. La couche d'Al superfi-

cielle est retirée par gravure de 15 s dans une solution diluée de HF a 5wt% (Fig. 2.6 5 (a)).

Les empilements recuits sont analysés au MEB en tranche (Fig. 2.6 5 (b)), dans le mode électrons se-
condaires (Fig. 2.6 5 (b;)) donnant un contraste principalement topologique ; et dans le mode électrons
rétrodiffusés (Fig. 2.6 5 (b,)) donnant, lui, un contraste principalement chimique. On peut facilement
voir sur ces deux images que les couches sont bien présentes dans I'ordre attendu, et avec les épaisseurs
attendues. En vue plane, les cristaux de Si montrent une extension latérale similaire & ceux obtenus sur

un autre substrat (§ 2.1.2.1, p. 42).

Les empilements avec Si cristallisé ont été analysés en diffraction X en incidence rasante. Le dif-
fractogramme de la Fig. 2.6 5 (c) est celui de I'empilement avec une couche initiale de TiN de 9,2 nm
d'épaisseur, et une électrode de W. Trois systémes de pics sont visibles : ceux du Si, qui démontrent
l'orientation en texture de fibre [111] ; ceux de I'électrode de W (peu intenses, car en incidence rasante,

elle recoit et émet peu de rayonnement) ; et enfin, ceux du TiN qui a cristallisé.
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Figure 2.6 5 (a) Schéma del'empilement avant et aprés recuit et gravure.  (b) Image MEB ((b,) électrons secondaires et

(b,) électrons rétrodiffusés) de I'empilement aprés recuit et gravure (c) Diffractogramme GID obtenu dans le cas d'une

barriére de TiN de 9,2 nm.

Les mémes résultats ont été obtenus avec les électrodes d'Ag et de Mo. Une épaisseur d'au moins 9
nm de TiN nous semble toutefois nécessaire. En effet, en-dessous de cette épaisseur, nous observons :
pour 'électrode d'Ag : la formation de grands grains de Si dans la couche d'Ag, qui prouvent la
diffusion du Si au travers du TiN, pour des épaisseurs trop faibles ;

pour les électrodes de Mo et de W : la formation de siliciures Mo3Si; et WSi,, détectable en
diffraction des rayons X.

Ainsi, nous avons démontré qu'il est possible de faire cristalliser du a-Si par le procédé AIC, a la surface

d'une électrode métallique, grace a 'utilisation d'une barriére de diffusion efficace et conductrice.



2.6.2 Utilisation d'une couche barriere de diffusion conductrice

3.6.2.3 Performances électriques des empilements Electrode/TiN/Si (111)

a) Mesure quatre-pointes

Les empilements Electrode/TiN/Si (111) ont

été caractérisés électriquement grace a la me-

sure quatre-pointes. Les valeurs de résistance el Heeseenb - Sl enlve

par carré, des empilements Electrode/TiN, et Métal Rz (Q/0) R (Q/0)
Electrode/TiN/Si (111) sont récapitulées dans le Ag 11 0.19
Tab.2.6 1.

Mo 5,0 0,67
On observe une amélioration d'un facteur 10 W 8,5 12

environ de la résistance par carré pour chaque

. Table2.6 1 Valeurs de résistance par carré des empile-
empilement. Nous ne pouvons mettre cela que
ment avant et aprés dépot et cristallisation du Si.

sur le compte du recuit d'une heure 4 500 °C, qui

a permis de réduire les défauts des couches.

En outre, nous ne pouvons pas savoir si la résistance mesurée est bien celle traversant la couche de Si.
En effet, la mesure quatre-pointes est connue pour percer certaines couches aisément. La couche de
TiN n'est a priori pas percée par le pointes de l'appareil : c'est une couche trés dure. Ainsi, il nous est
impossible de conclure sur la résistance que ressentirait un nanofil dont la croissance serait effectuée

sur la couche de Si (111). D'autres mesures sont donc nécessaires.

b) AFM en configuration « ResiScope »

Pour comprendre quelle résistance électrique rencontrerait un nanofil dont la croissance aurait été
effectuée sur la couche de Si (111) de I'empilement Electrode/TiN/Si (111), nous avons réalisé une me-
sure d'/AFM en mode « ResiScope » (contact) : I'échantillon (I'électrode) est connectée a un circuit élec-
trique, dont l'autre extrémité est la pointe d'un AFM. En appliquant une tension fixée, et en mesurant
le courant traversant la pointe, il est alors possible de remontrer a la résistance électrique traversée
(Fig. 2.6 6 (a)). Ce dispositif a été élaboré par Pascal CHRETIEN, et d'autres chercheurs du Laboratoire de

Génie Electrique de Paris (LGEP, a Orsay), avec qui nous avons réalisé cette mesure.'%0 191

Pour réaliser cette mesure au ResiScope, nous avons fabriqué un échantillon sur verre (isolant)
W (100 nm)/TiN (10 nm)/Si (111) (15 nm environ). Le Si ne recouvre volontairement pas toute la

surface de l'échantillon, afin de permettre la prise de contact.
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Figure 2.6 6 (a) Représentation schématique du principe du ResiScope appliqué a nos empilements. (b) et (d) Images

AFM de hauteur et de résistance, respectivement. (c) et (e) Profils associés.

Les Fig. 2.6 6 (b) et (d), ainsi que les profils correspondants (c) et (e), montrent que lorsque la pointe
de I'AFM (en mode contact, et protégée par une couche de diamant) passe sur le Si (111), la résistance

mesurée est multipliée par un facteur 9.

Ce résultat confirme la grande résistance électrique des couches de Si, mise en évidence plus tét. En
revanche, il nous est impossible de conclure sur la résistance « hors du plan » de cette couche de Si,

pour deux raisons :

- il peut exister une tension de contact différente entre la couche de Si, et 'Electrode/TiN ;

- enraison de la grande résistivité de la couche de Si, et de ses joints de grains, nous ne pouvons
déterminer quelle surface considérer dans le calcul de la résistivité de la couche de Si hors du
plan.

Des expériences supplémentaires devront donc étre entreprises, comme l'ajout d'une étape de litho-
graphie sur la couche de Si, afin de délimiter des zones de surface connue, et déterminer la résistance

de contact. En revanche, nous pouvons d'ores et déja conclure sur la résistivité supérieure de la couche

de Si, méme pour des épaisseurs de 15 nm.



2.6.3 Conclusion

3.6.3 Conclusion

En conclusion, comme nous l'avons démontré, il est possible de faire croitre des cristaux de grande
taille de Si, de texture de fibre [111], sur une sous-couche de métal, trés conductrice. Pour obtenir
une orientation cristalline de qualité (peu de dispersion angulaire), il est nécessaire de fabriquer des
couches trés peu rugueuses. Nous avons montré qu'il est possible de déposer de telles couches, avec des

épaisseurs suffisantes pour obtenir une conductivité électrique suffisante.

Les empilements dont nous avons démontré la stabilité sont les ceux a base d'Ag, de Mo, et de W. L'Ag
a néanmoins un probléme de vieillissement : les couches de Si et de TiN ne sont pas suffisantes pour
isoler I'Ag de I'oxygéne et du soufre atmosphériques, des piqires d'oxydation apparaissent au bout de
quelques jours. Les électrodes a base de Mo et de W sont 4 la fois de bonne conductivité (le Mo est su-
périeur au W), et trés lisses. Ce sont en outre des matériaux réfractaires, ce sont méme des matériaux
déja présents dans les batis ultravides : leur utilisation pour des croissances a trés haute température
est possible. De tels empilements pourront donc se révéler utiles a l'intégration de nanofils dans des
dispositifs optoélectroniques tels que les cellules solaires photovoltaiques, ou encore les diodes élec-

troluminescentes.

Au cours de ces travaux, F. DELACHAT a publié un article sur la cristallisation du a-Si par le procédé
AIC, sur une plaque d'acier, isolée du mécanisme de cristallisation par une couche épaisse de TiN.!92
Ses travaux confirment bien notre stratégie. En outre, leur acier étant trés rugueux, la couche de TiN
permet de rattraper autant que possible cette rugosité. En outre, leurs conditions étant différentes,

leur Sin'a pasl'orientation que nous désirons.

NOTE

— Ce chapitre est en partie fondée sur les résultats obtenus au cours du stage de Nhung Vu,
financé par Saint-Gobain Recherche et principalement effectué au LPN de février 2 juillet
2013;

—  Ces résultats ont fait I'objet d'un dép6t de brevet de Saint-Gobain Recherche : « Electrode avec

couche de nucléation pour ['épitaxie ».
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3.1
Concepts de micro- et nano-substrats pour I'épitaxie

INTRODUCTION  L'utilisation de nanostructures de matériaux de qualité dans des dispositifs — telles
que les nanofils de semiconducteurs 111-v — pourrait leur apporter de nouvelles fonctionnalités. La
détection et 1'émission de lumiére par des structures intégrée a des circuits électroniques sont en
effet un objectif stratégique qui permettrait notamment la communication optique entre les puces.
Cet objectif est accessible en intégrant de telles nanostructures 111-V sur Si. Cependant, il nécessite
également 'organisation des nanostructures qui permet d'apporter une grande homogénéité et une

forte reproductibilité aux échantillons ; le contréle des sites de croissance des nanostructures est éga-

45,47

lement nécessaire pour de nombreux dispositifs, tels que les cellules solaires, ou encore les diodes

luminescentes.5! 193 La taille des nanostructures et la distance les séparant peuvent alors étre décidées

al'avance, permettant d'agir sur le comportement optique d'une assemblée de nanofils.1%% 195

Actuellement, la croissance localisée de nanofils I11-V verticaux peut étre menée par épitaxie sélective,
grice a l'emploi d'une couche diélectrique lithographié masquant le substrat monocristallin, sauf aux
endroits souhaités, ce qui permet la localisation des gouttes de catalyseur et donc des fils (ce procédé
est connu sous le terme anglais de « selected area epitaxy »'%) ; ou par dépot localisé du catalyseur mé-
tallique par lift-off ; ou encore par dépét localisé du catalyseur par divers moyens : nano-impression,'®’

dépot localisé,'® etc. Ces modes de fabrication souffrent des mémes inconvénients que les substrats

monocristallins qu'ils utilisent. Ces substrats :

- doivent étre d'orientation [111] pour obtenir des nanofils verticaux (dans la majeure partie
des cas) ;

— sont bien souvent rigides et opaques ;

- également couteux ;

— et inutilement vastes, sila zone dédiée a la croissance est limitée.

109




110

(Fig.3.11)

CHAPITRE 3.1

/—Catalyseur —
Nano-substrat _Q—
\_=_

Support—
M @) 3) (4)

~— Nanofil —

Figure3.11 Concept de nano-substrat : schéma de principe du mode de réalisation envisagé.

Nous avons précédemment démontré au Chapitre 2.2 (p. 47) qu'il est possible d'utiliser une couche
trés mince de Si cristallisé avec une texture de fibre [111] comme substrat pour la croissance épitaxiale
de nanofils de GaAs. Dans ce Chapitre 3, nous allons montrer qu'il est également possible, par le méme
procédé physique, de fabriquer des monocristaux de Si, d'orientation [111], mais également de taille,
de forme, et de position prédéterminées. Nous allons donc disposer de tous les ingrédients néces-
saires 2 la fabrication d'une assemblée de nano-substrats pour la croissance localisée de nanofils 111-v
(Fig. 3.1 1), sur de nombreux types de substrats : verre (§ 2.1.2.1, p. 42), Si(100) (§ 2.4.2.4, p. 82),
sous-couches métalliques (Chapitre 2.6, p. 97), ou encore plastiques, profitant de leurs propriétés
spécifiques, telles que la transparence, la flexibilité, ou encore la conductivité électrique, dont on peut

tirer profit dans de nombreux dispositifs.

Nous démontrerons enfin, au Chapitre 3.4 (p. 139), que ces nano-substrats sont aptes a donner lieu

a la croissance épitaxiale et verticale de nanofils de semiconducteurs I1I-V, prouvant par la-méme le

concept de nano-substrat pour l'épitaxie.



3.2

Cristallisation par le procédé AlIC
de micro- et nano-substrats lithographiés

INTRODUCTION  Pour répondre a notre objectif de fabrication de monocristaux de Si, a la fois orien-
tés, isolés les uns des autres, et localisés, un premier procédé simple de fabrication peut étre envisagé
(Fig. 3.2 1 (a)). Celui-ci consiste a former par le procédé AIC une couche polycristalline de Si dotée d'une
texture de fibre [111], puis a la diviser en motifs isolés les uns des autres, par lithographie et gravure.
Cette succession d'étapes présente toutefois un inconvénient. En effet, puisqu'il n'est pas possible
de prévoir a l'avance la position des frontiéres entre les monocristaux de Si, les domaines obtenus
par lithographie pourraient tout a fait intercepter des joints de grains, et donc étre, pour certains,

polycristallins.

Afin de résoudre ce probléme, nous pouvons imaginer réaliser la succession inverse d'étapes
(Fig. 3.2 1 (b)). Dans ce cas, nous appliquons tout d'abord I'étape de lithographie a l'empilement Al/a-Si,
ce qui se traduit par l'obtention de motifs isolés et localisés de bicouches Al/a-Si de tailles et de formes

prédéterminées. Un traitement thermique est alors mené afin d'initier leur cristallisation.

Une question importante se pose alors :

- La cristallisation du a-Si induite par I'Al est-elle toujours apte a cristalliser de tels domaines isolés,

qui différent des couches semi-infinies habituellement utilisées ?

111

RESUME DU CHAPITRE
Dans ce chapitre, nous démontrons qu'il est possible de cristalliser par AIC des motifs bicouches
Al/a-Si lithographiés (§ 3.2.1.1, p. 112). Selon leur taille, il peut s'agir de monocristaux ou de
polycristaux (§ 3.2.1.3, p. 114) : ces résultats sont retrouvés par des simulations numériques
(8 3.2.1.4, p. 116). Les monocristaux de Si lithographiés ont une trés bonne orientation [111]
(§83.2.2.2, p. 124), ainsi qu'une rugosité de surface modérée (§ 3.2.2.1, p. 123).
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Figure3.21 Représentation schématique des deux combinaisons des étapes de cristallisation et de lithographie.

Et sila cristallisation est bien observée :

- Dans quelles mesures peut-elle donner lieu a une seule nucléation par domaine, et donc a la fabrica-
tion exclusive de monocristaux ?

— Latexture de fibre [111] des cristaux est-elle conservée ?

Dans ce chapitre, nous allons démontrer qu'il est possible de fabriquer, par le procédé AIC, des en-
sembles de monocristaux de Si non seulement de forme et de position déterminées, mais aussi dotés
d'une texture de fibre [111]. Nous montrerons également que le paramétre clé pour obtenir de tels

monocristaux est la taille latérale des motifs.

3.2.1 Influence de la taille des motifs sur la densité
surfacique de nucléation des cristaux

3.2.1.1 Fabrication des échantillons par lithographie électronique
et gravure ionique réactive

La fabrication de motifs bicouches Al/a-Si peut étre envisagée de facon trés simple par deux méthodes
de nano-fabrication : I'une basée sur une étape de lift-off (par dépot des matériaux apres lithographie
d'une couche de polymére, et dissolution de cette résine) ; l'autre utilisant une étape de gravure (dé-
taillée ci-aprés). C'est cette seconde méthode (Fig. 3.2 2 (a)) que nous avons mis en ceuvre : elle permet
fabriquer des motifs Al/a-Si trés proches (lift-off est moins adapté a cet objectif), qui sont nécessaires

afin de disposer d'échantillons a fort taux de couverture pour les analyses en diffraction X ultérieures.

Les empilements Al/a-Si ont donc subi une étape de gravure ionique en vue de les diviser en petits

motifs carrés physiquement complétement les uns des autres (les tranchées creusées par ce procédé
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Figure 3.22 (a) Procédé de fabrication des échantillons.  (b) Vue au microscope optique d'un échantillon.

mesurent ici 50 nm de large environ). Treize différentes tailles latérales de motifs ont été prévues,
et vont de 170 nm a 10 pum. Ces carrés ont été systématiquement répétés 400 fois sous la forme de
matrices de 20 colonnes et 20 lignes (Fig. 3.2 2 (b)). Les échantillons présentent également des zones
n'ayant subi aucune gravure ionique ; ils portent donc des zones identiques au cas habituel de I'empi-

lement d'extension infinie (déposé en pleine plaque).

3.2.1.2 Aspect des cristaux et méthode de dénombrement

Pour rappel (Chapitre 2.3, p. 61), dans le cas d'un empilement homogéne d'extension infinie, la

cristallisation du Si peut étre décrite trés simplement de la maniére suivante :

— une étape rapide de nucléation, ou tous les germes apparaissent avec un temps caractéristique
t1, dépendant des matériaux, de la température du traitement thermique, etc. ;

- une seconde étape de croissance des germes, qui débute dés leur nucléation, et qui s'étend sur
une durée t, de l'ordre de 3 fois la durée t;. Cette croissance a lieu par homoépitaxie latérale
du Si, et passé l'instant t;, aucun nouveau germe supplémentaire n'apparait (il y a suppression

de la nucléation, § 2.3.1.2, p. 64).

Compte-tenu de cela, il est possible d'observer 'espace inter-grains se réduire lors de leur croissance.
La Fig. 3.2 3 reproduit quatre images SEM obtenues aprés arrét de la cristallisation, et gravure de I'Al,
ce qui révele les cristaux de Si (en sombre) et le substrat de silice (en clair). Puisque les grains croissent
par homoépitaxie, l'orientation du germe est maintenue jusqu'a la fin de la croissance, et chaque ilot

est donc un monocristal.

Lorsque deux grains croissent en direction l'un de l'autre, ils puisent leur Si dans le méme réservoir.
En raison de la nucléation d'ilots (§ 2.4.2.2, p. 79), une partie du a-Si peut avoir été utilisé pour la
croissance d'un second niveau vertical, plutét que pour la croissance latérale. Ainsi, nous observons
en général un défaut de a-Si lors de la jonction de deux cristaux de Si : des grains d'Al, entre les deux
cristaux, ne participent donc pas a la cristallisation ; et leur gravure humide révéle alors des petits

trous (points clairs de la Fig. 3.2 3 (d)). Le tracé de ces trous révéle la séparation entre les grains mono-
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Figure3.21 Images MEB de quatre morceaux d'un méme échantillon, recuit & 250 °C pendant (a) 10 min, (b) 20 min, (c) 30
min, et (d) 2 h. Il facilement possible de suivre le rapprochement des contours des grains. Méme lorsque la cristallisation est

achevée, de petites zones non cristallisées (clair) sont visibles a la jonction des grains.

cristallins de Si: leur décompte est ainsi possible (il donne accés, ici dans le cas de couches d'extension

infinie, a la densité surfacique de grains).

Les premiers essais de recuit des échantillons a motifs isolés les uns des autres (tels que celui de la
Fig. 3.2 2 (b)) ont montré que la cristallisation par le procédé AIC a bien lieu : les couches s'inversent,
et la surface des carrés prend un aspect trés similaire a celui des grains de la Fig. 3.2 3. Sil'on observe
plus en détail des carrés pris au hasard au sein des différentes matrices (la Fig. 3 2 4 représente quatre
carrés isolés pris parmi ceux de 6 pm de c6té), on peut aisément déceler les mémes frontiéres de grains
que celles de la Fig. 3.2 3 (d), caractérisées par des petits trous (qui sont révélés aprés gravure humide

de la couche supérieure d'Al).

En appliquant a cette image MEB (Fig. 3.2 4) un seuil (binarisation) (1), puis en érodant 'image obte-
nue (2), il est possible d'automatiser le dénombrement des grains portés par chaque motif (3). Ainsi,

chaque carré représenté dans la Fig. 3.2 4 est en moyenne constitué de 4 monocristaux (moyenne de

{4;3;5;4).

3.2.1.3 Nombre de nucléations par motif : influence de leur taille latérale

Quatre échantillons, issus d'une méme plaque et

tels que représentés dans la Fig. 3.2 2 (b) ont été
recuits 20 h 4 250, 300, 350, et 500 °C. La mé-

thode de dénombrement décrite précédemment

a été appliquée aux 13 ensembles de carrés de

Figure3.24 Meéthode de dénombrement du nombre  tailles latérales différentes fabriqués sur chaque
moyen de monocristaux de Si constituant chaque car- échantillon, a partir d'images MEB haute résolu-
ré, aprés procédé AIC, basée sur l'analyse automatisée . . .

. tion des matrices 20 x 20. La Fig. 3.2 5 rassemble
d'images MEB.

les résultats de ces dénombrements sous la



3.2.1 Influence de la taille des motifs sur la densité surfacique de nucléation des cristaux

forme d'un graphe donnant le nombre moyen de monocristaux par carré en fonction de la longueur

de leur coté.

Le nombre moyen de monocristaux par carré en fonction de la longueur du c6té desdits carrés évolue

selon deux régimes:

- lorsque la dimension latérale des motifs est suffisamment faible (moins de 1 pm pour les
recuits a une température inférieure 4 350 °C, et moins de 750 nm pour 500 °C), on dénombre
un monocristal unique par carré, comme illustré par les Fig. 3.2 5 (a) a (c) (aucune frontiére
inter-grain n'est décelable) ;

— lorsque la taille des carrés et supérieure a 1 pm, le nombre moyen de monocristaux par carré
augmente. Chaque carré est alors constitué d'un polycristal (Fig. 3.2 5 (d) et (e)), et le nombre

de cristaux qui le compose est une fonction croissante de la taille du carré.

Pour toute température, l'intersection entre la droite horizontale des monocristaux (nombre moyen
égal 4 1) et la droite oblique du nombre de cristaux équivalents a la densité surfacique d., (T) pour les
couches d'extension infinie, se trouve a des tailles de carrés plus grands que la transition monocristal/
polycristal (points expérimentaux). Cette différence peut s'expliquer dans le cadre de la théorie de la
zone de déplétion a l'aide d'un simple raisonnement géométrique, et sera analysée dans la Section

3.2.1.4.

Concernant les carrés suffisamment grand pour donner lieu 4 plusieurs nucléations, et donc 4 plusieurs

cristaux, on peut remarquer que le nombre de monocristaux par motif tend, pour les motifs les plus
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Figure 3.25 Nombre moyen de monocristaux de Si par carré. (a) a (e) Images MEB d'exemples des différents cas de

monocristaux et polycristaux.
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grands, vers d., (Fig. 3.2 5). Ce résultat n'est pas surprenant. En effet, quand un motif est suffisamment
grand, il est possible de le considérer comme ayant une extension presqu'infinie, et en toute logique, il

devrait alors présenter une densité surfacique proche de d...

Le simple dénombrement des cristaux nous a permis de montrer :

— d'une part que le procédé AIC est compatible avec des empilements taillés en petits motifs
isolés. Ces motifs peuvent étre de taille trés inférieure 2 la taille caractéristique d'un cristal de
Si observé dans le cas des empilements déposés en pleine plaque ;

— et d'autre part que nous pouvons, a volonté, fabriquer des ensembles de monocristaux de Si
de forme et de position prédéterminées, & conditions que la taille du motif soit inférieure a

la dimension caractéristique d'un monocristal dans le cas d'une couche d'extension infinie.

3.2.1.4 Influence de la taille latérale des motifs sur le nombre de germes :
simulation numérique

Dans le but de comprendre les raisons du décalage entre, d'une part, l'intersection de la droite hori-
zontale des monocristaux et la droite oblique correspondant a d_, (T), et d'autre part la position de la
transition entre les monocristaux et les polycristaux, nous avons réalisé des simulations numériques
selon un modéle simple, fondé sur la zone déplétée lors de la nucléation des germes et en oubliant la

cinétique de croissance des germes.

Les résultats issus de ce modéle permettent de comprendre non seulement le décalage observé entre
les courbes obtenues a T variable, mais aussi la différence entre le nombre de grains attendu pour les

motifs A polycristaux, et celui donné par la droite d...

a) Raisonnement physique et méthodes employées

Comme décrit précédemment (§ 2.3.1.4, p. 67), lorsqu'un grain de Si nuclée dans la couche d'Al, le
Si dissout dans cette couche est drainé a longue portée grice a un fort coefficient de diffusion. Il en
résulte un volume dont la concentration en Si autour du germe est sous-critique. Dans ce volume, de

nouvelles nucléations sont impossibles, ce qui explique l'obtention de grains de grande taille.

De nombreuses références’3? 135143 démontrent que la nucléation et la croissance des grains se pro-
duisent en des temps caractéristiques bien distincts (la croissance est environ trois fois plus lente que
la nucléation). Nos premiéres simulations ne tiennent donc pas compte de la cinétique de croissance

des germes. On attribue a ces germes leur position initiale de leur nucléation dans un motif carré et



isolé, et leur disque effectif de depletion, de rayon Ry, que l'on suppose instantanément établi. La

surface d'intersection entre ce disque de déplétion et le motif carré n'est alors plus apte & donner une

3.2.1 Influence de la taille des motifs sur la densité surfacique de nucléation des cristaux

nouvelle nucléation.

Les simulations ont donc été réalisées de la maniére suivante, grice a un programme écrit sous le

logiciel MatLab :

le rapport entre la dimension L du car-
ré, et le rayon de déplétion Ry, est fixé ;

N

un premier germe nuclée a une posi-
tion tirée au hasard dans le domaine :
il supprime toute nucléation dans une
surface donnée (qui peut recouvrir
toute la surface du domaine carré ou
non) (Fig. 3.2 6 (a));

s'll reste une portion de surface apte a

nucléer, un nouveau tirage de coordon-

nées est fait, en se limitant a la surface

disponible (Fig. 3.2 6 (b) a (h)) : la nouvelle nucléation supprime une nouvelle portion de la

surface ;

les nucléations se poursuivent jusqu'a ce que plus aucune surface ne soit disponible : il suffit

Rdep

~

Mﬂﬂl

Figure 3.26

(a) a (i) Ilustration des simulations de

tirage des sites de nucléation et de déplétion de la sur-
face du domaine carré (en rouge). (j) Schéma de grains en

résultant (tessellation de Voronoi).

alors de compter le nombre d'événements Fig. 3.2 6 (i) ;

la procédure est réitérée (jusqu'a 20 000 fois) afin de limiter les erreurs statistiques ;

en supposant une croissance isotrope et égale pour tous les grains, le schéma des cristaux

finaux est établi par une tessellation de Voronoi (Fig. 3.2 6 (j)).

b) Résultats du modéle statique 2D

Nous avons appliqué cette méthode de calcul afin de dénombrer le nombre de grains se formant
statistiquement pour différents rapports L/Rg4., (nombre sans dimension) allant de 0,25 (rayon de

déplétion 4 fois plus grand que le c6té du domaine carré) a 25 (coté du carré 25 fois plus grand que le

rayon de déplétion).

Les résultats de cette série de simulations sont rassemblés dans la Fig. 3.2 7, sous la forme d'un graphe

log-log, selon les mémes axes que précédemment.
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Figure3.27 Simulation : évolution du nombre de cristaux par motif en fonction du rapport adimensionnel L/Ryep.

Cette courbe présente trois régimes :

- l'obtention de monocristaux jusqu'a un rapport L/Rg,, de l'ordre de 0,8 ;
- unrégime croissant de transition entre L/Ry., = 0,8 et 2, dont la pente dans le graphe log-log
évoluede2a1l;

- et enfin un régime croissant passant lentement d'une pente de 1 a une de 2.

La position de ces régimes est responsable de l'obtention d'un seul ou de plusieurs cristaux : il est donc
important de déterminer les raisons qui les expliquent. Ce travail est effectué dans le paragraphe c) de

cette sous-section.

Nous avons dans un premier temps comparé la distribution simulée des grains aux distributions ob-
servées expérimentalement. A partir d'images MEB et comme vu précédemment, il est possible de
mettre en évidence les frontiéres des monocristaux obtenus au cours du procédé AIC. Ce traitement
est illustré par la Fig. 3.2 8 (a). A partir de ce découpage, la surface occupée par chaque grain a été
calculée, ainsi que leur rayon équivalent (en supposant que la surface mesurée est celle d'un disque).
La distribution de rayon équivalent R., normalisé par le rayon équivalent moyen, est représentée dans

la Fig. 3.2 8 (¢) (histogramme bleu).

Une simulation d'un tres grand domaine isolé a été réalisée afin de décrire la cristallisation d'un empi-
lement d'extension infinie. Un détail du résultat de cette simulation est présenté dans la Fig. 3.2 8 (b),

I'histogramme des R, est également tracé dans le graphe de la Fig. 3.2 8 (c) (rouge).

Rapport- gratuit.com i}
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Figure3.28 (a) Image MEB des cristaux de Si et séparation des monocristaux par analyse d'image (traits pointillés
blancs).  (b) Illustration issue d'une simulation pour un rapport L/Rdep élevé. (c) Histogrammes de distribution du rayon

équivalent des grains des images (a) et (b). Les rayons équivalents sont renormalisés par le rayon équivalent moyen calculé.

Les deux histogrammes, qui peuvent étre modélisés sous la forme de gaussiennes Fig. 3.2 8 (c), pré-
sentent des écarts types o respectifs de 12,3% (image MEB, en bleu) et de 9,7% (simulation, en rouge).
Dans les deux cas, les dispersions en taille sont faibles, mais il existe une différence d'environ 20%
entre l'expérience et la simulation. Notre modéle est en partie validé, mais I'hypothése statique devra
étre rediscutée — voir Annexe C. En effet, sil'on considére que tous les germes ne nucléent pas simul-
tanément, le disque de déplétion des premiers germes peut s'étendre en surface. On obtient alors une

distribution de Ry, qui peut expliquer la plus grande dispersion en taille des grains.

¢) Discussion

Les simulations fournissent le nombre de cristaux en fonction de la grandeur sans dimension L/Rgep,.
Afin de comparer la courbe simulée avec les données expérimentales, il est nécessaire de redonner une
dimension a cette grandeur. Or, le rayon de déplétion effectif Ry, utilisé dans les simulations n'est
1 ) . \ .
pas une grandeur connue. Nous utiliserons pour la déterminer l'asymptote valable pour les motifs
trés grands : en effet, on sait que le nombre de grain pour ces motifs doit tendre vers la densité surfa-
cique obtenues pour des couches d'extension infinie, d.,. En suivant cette méthode, nous trouvons que

Riep (T) évolue avec d., (T) selon 'équation (Eq. 3.2 1) phénoménologique suivante :

WAy

Riep(D) = 082

La grandeur d2! (T) peut étre vue comme la surface caractéristique des grains de Si dans le cas des
couches d'extension infinie. Le préfacteur numérique 0,822 permet alors la conversion entre cette

taille typique et le rayon de déplétion effectif.

L'accord entre les simulations et les points expérimentaux est trés bon (Fig. 3.2 9 (a)). Le deuxiéme

régime d'évolution du nombre de cristaux en fonction de la taille des carrés est cependant peu visible :
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Figure3.29 (a) Superposition du nombre moyen de cristaux par motif mesuré expérimentalement (points) et courbes
simulées et dimensionnées. (b) Rayon de déplétion apparent issu du dimensionnement des courbes simulées, et den-

sité surfacique obtenue par traitement d'images MEB de zones sans motifs..

seules les expériences a 500 °C ont donné lieu a un point dans la gamme adéquate (« bosse »). Ceci
est da au choix initial de tailles des carrés : les points autour de la transition étaient prévus pour étre

suffisants.

Le rayon de déplétion évolue naturellement de maniére inverse a la racine de la densité surfacique d.,
(Fig. 3.2 9 (b)) en fonction de la température. Le rayon de déplétion apparent tracé ici informe sur la
taille typique des grains de Si qui peuvent étre obtenus, et sur la taille maximale des monocristaux

dans les substrats & motifs (une discussion plus compléte est présentée dans ce qui suit).

A présent, nous pouvons nous interroger sur la transition entre le monocristal et le polycristal :
dans quelle mesure peut-on étre siir de n'obtenir que des monocristaux, avec une probabilité de 100% ? Pour

répondre A cette question, nous allons expliquer la transition entre les différents régimes de la courbe

dela Fig.3.27.

Lorsque le rayon de déplétion est du méme ordre de grandeur que le c6té du domaine carré, deux cas

de figure se présentent :

—  siRyep est plus grand que la diagonale du carré, méme dans le cas le plus extréme (nucléation
dans un coin) toute la surface se trouve déplétée, et il n'y aura plus jamais de nucléation
(Fig.3.210 (a)) : c'est le cas d'obtention d'un seul et unique monocristal par motif ;

—  si Ry est plus petit que la diagonale du carré, il y a deux possibilités : (1) la premiére nu-

cléation a lieu proche du centre (zone bleue du schéma de la Fig. 3.2 10 (b)), tout le motif est
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Figure 3.2 10 (a) et (b) Influence du rapport de taille entre le rayon de déplétion apparent et la longueur c6té du domaine
carré sur l'obtention d'un ou deux cristaux. (c) Nombre de cristaux par carré : simulation (points), et courbe calculée a partir

des rapports d'aires (trait noir plein).

déplété et il s'agit d'un monocristal ; (2) la premiére nucléation a lieu proche d'un coin (zone
rouge) et une petite surface dans le coin opposé se trouve non déplétée et donne lieu a une

seconde nucléation donnant in fine deux cristaux se partageant le motif.

Ainsi, quand Ry, est plus petit que la diagonale du carré, la probabilité d'obtenir un polycristal cesse
d'étre nulle. Cette probabilité revient a comparer les surfaces bleue et rouge de la Fig. 3.2 10 (b) : sila
premiére nucléation a lieu dans la surface bleue, ce sera la seule et il n'y aura qu'un cristal ; si elle a lieu
dans la surface rouge, il y en aura deux. Les surfaces bleues et rouges ne sont pas aisément calculables
de facon algébrique : elles ont été déterminées numériquement. Le nombre de cristaux a alors été tracé
dans un graphe log-log (Fig. 3.2 10 (c), courbe noire) : et il modélise exactement 1'évolution observée
lors des simulations basées sur des tirages aléatoires. Cette courbe se limite aux cas L/Rge, inférieur a
1 : passé cette limite, des cas se présentent ou 3 ou 4 grains peuvent nucléer, compliquant fortement

le probléme.

Le troisiéme régime, évoqué précédemment, se caractérise par le passage lent d'une pente de 1 dans le
graphe log-log a une pente de 2. Ce régime s'étale sur plus d'un ordre de grandeur en L/Ry,, et de plus

de 2 ordres de grandeur en nombre de cristaux.

Le probléme peut étre illustré par quelques résultats de simulations : en observant quelques schémas
de grains obtenus au terme de trois expériences pour L/Rdep = 3 (Fig. 3.2 11 (a)), 10 (b), et 30 (c), on
peut remarquer que la proportion de grains en bordure de motif diminue quand L/Rg,, augmente. En
utilisant les simulations présentant le plus grand nombre de grains, il est possible de déterminer une
constante donnant le nombre de grains en bordure N; ; et une autre constante donnant le nombre en
surface Nghors bordures. On peut alors dénombrer les cristaux (Eq. 3.2 2), en n'oubliant pas 1'épaisseur
sans dimension du périmétre e de grains le long du bord, qui permet de séparer le bord de la surface :

N=4 L N; + < L )2 N
=a IV 5 € S
Rdep Rdep
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(Fig.3.210)

(Eq.3.22)
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Figure3.211 Illustrations issues de trois simulations a (@) L/Rgep = 3, (b) L/Rge, = 10, et () L/Ryep = 30. (d) Nombre de
cristaux par carré : simulation (points), et courbe calculée a partir densités linéaires et surfaciques mesurées a partir des simu-

lations (trait noir plein).

Les deux densités linéaire et surfacique et 1'épaisseur du périmeétre ont pu étre déterminées a partir des

simulations : Ng= 0,69 ; N; = 0,51 ; et e = 0,87.

L'accord est excellent entre la courbe issue du précédent calcul (Eq. 3.2 2) (Fig. 3.2 11 (d), courbe noire),
et les résultats des simulations (points rouges). Ce nouveau regard permet d'expliquer ce troisiéme
régime : le nombre de cristaux par motif passe principalement d'une dépendance linéaire pour les
petits motifs (pente de 1 dans le graphe log-log) a une dépendance surfacique pour les plus grands
(pente de 2). C'est en raison s petits grains présents sur le bord que le nombre de cristaux par domaine

est supérieur a la densité pleine plaque d...

Comme nous avons pu le voir précédemment grace aux histogrammes de la Fig. 3.2 8 (c), notre modéle
ne permet pas de reproduire complétement la distribution de grains observée expérimentalement.
En outre, il est certain que pour les échantillons réels, le rayon de déplétion effectif est différent de
celui que nous avons présenté et utilisé. C'est un paramétre qui évolue avec la croissance radiale des
cristaux, et qui est issu de la conjugaison d'un rayon de déplétion réel et de facteurs cinétiques (taux de
nucléation, vitesse radiale de croissance des cristaux, etc.). Ainsi, si on considére un motif et un rayon

de déplétion réel de tailles semblables, on peut considérer deux cas limites :

— Temps caractéristique de nucléation trés court devant le temps caractéristique de croissance
(Fig. 3.2 12 (a)) : un germe nuclée et dépléte une grande partie du volume du motif. En négli-
geant la croissance du germe (son temps caractéristique est supposé trés long), une deuxiéme
nucléation peut se produire dans le volume laissé libre ; on a alors favorablement deux cristaux ;

- Temps caractéristique de nucléation trés grand devant le temps caractéristique de croissance

(Fig. 3.2 12 (b)) : de la méme facon, un premier germe nuclée, déplétant une grande fraction
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du volume du motif. Sila croissance est
rapide en comparaison de la nucléa-
tion, le germe croit : le volume déplété
s'accroit donc lui aussi. Rapidement, le
petit volume restant disparait. Un seul

grain a alors eu le temps de nucléer.

11 sera donc important de prendre en compte

dans un modéle ultérieur les aspects cinétiques.
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Figure 3.212 Schématisation de l'influence du rapport

des temps caractéristique de croissance et de nucléation

sur la nucléation d'un seul ou de plusieurs cristaux.

En effet, le cas représenté dans la Fig. 3.2 12 (b) montre qu'un monocristal peut étre obtenu sans que la

surface entiére du motif soit déplétée. C'est la conjugaison de la croissance du premier grain d'un motif

(et donc de sa zone de déplétion) et de la probabilité de nucléation du second, qui dépend de la surface

restante disponible, qui induit un rayon de déplétion effectif au moins supérieur au rayon de déplétion

réel. Méme dans le cas de la Fig. 3.2 12 (b), il existe une probabilité non nulle d'obtenir deux cristaux :

c'est cette probabilité qui devra étre évaluée, afin de prédire l'obtention ou non d'un tel monocristal.

Ce travail est introduit en Annexe C (p. 197).

3.2.2 Caractérisations de la morphologie
et de l'orientation des nano-substrats monocristallins

3.2.2.1 Morphologie des cristaux de Si lithographiés

La morphologie des cristaux de Si obtenus par
le procédé décrit dans la Fig. 3.2 2 (a) a été étu-
diée par AFM (en termes d'aspect des motifs
et de rugosité de leur surface) (§ B.3, p. 192).
La présence des tranchées nous force a balayer
'échantillon selon un angle de 45° par rapport
a celles-ci : cette méthode permet de minimiser
les artefacts de mesure lors des sauts entre les
lignes que produit I'AFM quand il balaye une
ligne dans une tranchée horizontale. Les images
ont été redressées aprés acquisition, pour pou-

voir étre présentées (Fig. 3.2 13).

Les Fig. 3.2 13 (a) et (b) montrent que la plupart

des motifs ont bien une forme carrée, sans mo-

a i30nm
0
| 1M

b

100 NM

100 NM

Figure 3.2 13 Images AFM redressées d'un ensemble de

carrés de Si monocristallins. (a) Vue large. (b) et (c)
Images de hauteur et de phase respectivement montrant

les détails de la rugosité de surface des cristaux.
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dification de la largeur des tranchées entre eux. Certains cristaux (moins de 10%) montrent cependant

un contour plus accidenté. La rugosité de la surface des cristaux se limite a R, = 0,6 nm dans le cas

de I'échantillon présenté dans ce paragraphe. Cette rugosité, comme vu précédemment (§ 3.4.2, p.

77), est hérité des grains formant la couche d'Al initiale : I'ancien schéma de grains est visible sur la

Fig. 4.2 13 (c) (signal de phase).

3.2.2.2 Orientation cristalline

Un des points capitaux de la fabrication de micro-
et de nano-substrats de Si pour des croissances
épitaxiales ultérieures est leur orientation cris-
talline. Les échantillons étudiés précédemment,
et tels que présentés dans la Fig. 3.2 2 (b), ne
sont malheureusement pas caractérisables par
diffraction des rayons X. En effet, la surface
occupée par les carrés de Si est extrémement
faible. Nous avons donc fabriqué un échantillon
dédié a la diffraction X, d'une surface suffisante
de 1 cm? intégralement constituée de carrés de
Si de 750 nm de c6té (taille donnant des mono-

cristaux, comme montré par la Fig. 3.2 5).

Les diffractogrammes en incidence rasante de

I'échantillon a motifs et de I'échantillon pleine-

Intensité / cps
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Figure 3.2 13 Diffractogrammes X en incidence rasante
(GIXRD) d'un substrat 4 motifs (rouge), et d'un substrat

sans motifs (bleu).

plaque sont similaires (Fig. 3.2 14). Ils présentent deux systémes de pics de diffractions, relatifs aux

cristaux d'Al (non gravés pour cette expérience) et aux cristaux de Si. Les diffractogrammes sont do-

minés par les pics Si {220} et {422} qui sont la signature d'une texture de fibre [111]. Quelques pics

mineurs sont également observés : ils sont liés a des défauts et a des macles (principalement dans le

plan, d'ou le pic Si 1/5{422} tire son origine) (§ 2.2.3, p. 56).

Le diffractogramme de la Fig. 3.2 14 prouve donc que les cristaux de Si de 1'échantillon a motifs sont

orientés avec leurs plans (111) paralléles 4 la surface du substrat. Cela valide 1'objectif d'orientation

pour la fabrication des micro- et nano-substrats.



3.2.2 Caractérisations de la morphologie et de I'orientation
des nano-substrats monocristallins

3.2.3 Conclusion

Au fil de ce chapitre, nous avons pu démontrer la fabrication de micro- et de nano-substrats localisés
de Si, tels que définis dans le cahier des charges que nous nous étions fixés. Ces petites plaquettes de
Si sont : de position, de taille, et de forme prédéterminées (Fig. 3.2 2). Elles présentent également une
orientation [111], autrement dit, chaque monocristal isolé a ses plans (111) paralléles au substrat

(dans notre cas de la silice) (Fig.3.32 14).

Nous ne nous sommes pour l'instant pas intéressé a la cinétique de cristallisation des nano-subs-
trats : c'est un point trés important sur lequel nous allons devoir nous pencher. En effet, afin de
disposer d'une recette minimale de fabrication de ces plaquettes, nous avons nécessairement
besoin de connaitre le temps nécessaire pour cristalliser la totalité de celles-ci (Chapitre 3.3,
p- 127). En outre, la méthode de fabrication que nous avons employée, c'est-a-dire par gravure
ionique, n'est pas adéquate pour fabriquer des nano-substrats : nous allons privilégier 1'emploi
d'un lift-off, qui va permettre d'obtenir aprés une insolation minime en lithographie électro-
nique, d'obtenir des plaquettes suffisamment espacées pour les croissances prévues de nanofils

(Chapitre 3.4, p. 139).
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3.3

Cinétique de cristallisation des micro- et nano-substrats
et influence de leur procédé de fabrication

INTRODUCTION Le Chapitre 3.2 a montré qu'il est possible de fabriquer des monocristaux lithogra-
phiés d'orientation [111], grace au procédé AIC, et ce jusqu'a des extensions latérales supérieures a
1 pm. Nous ne nous sommes pour l'instant pas intéressé a la durée nécessaire pour obtenir un état

complet de cristallisation (les précédents recuits ont été menés pendant 20 h).

Le présent chapitre a pour objectif d'étudier de maniére compléte la cinétique de cristallisation des
motifs lithographiés afin de permettre la conception d'une recette optimisée pour la fabrication de
nano-substrats de taille déterminée. Comme nous le verrons et comme on pouvait s'y attendre, la taille
des motifs a une trés grande influence sur la cinétique de nucléation des germes de Si (§ 3.3.1, p. 128).
Nous montrerons également que le mode de fabrication par gravure ionique réactive joue un réle dans
cette cinétique (8§ 3.3.2, p. 123), et que le modéle de nucléation doit étre affiné pour en rendre compte

(§3.3.2.2,p. 129).

Au regard de ces résultats, nous reviendrons sur les simulations de la nucléation afin de les intégrer et
de proposer une relation entre le rayon de déplétion réel et le nombre de cristaux par motif (§ 3.3.2,

p. 129).
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RESUME DU CHAPITRE
La cinétique de nucléation des motifs lithographiés est trés dépendante de leur taille (§ 3.3.1, p.
128). Un modeéle simple ne permet cependant pas de prédire la fraction de motifs nuclés (§ 3.3.2.1,
p- 129) : il faut tenir compte d'une distribution gaussienne d'endommagement (§ 3.3.2.2, p. 129)
pour décrire au mieux 'évolution de celle-ci. Les données thermodynamique obtenues via notre mo-

deéle sont en parfaite adéquation avec celles de la cristallisation en pleine plaque (§ 3.3.2.3, p. 135).
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3.3.1 Dénombrement des motifs cristallisés
et comparaison avec les empilements d'extension infinie

En se fondant sur les résultats exposés dans le Chapitre 2.3, un échantillon a motifs tel que présenté
dans la Fig. 3.2 2 a été recuit a 250 °C durant 90 min (5400 s) sous flux d'azote. Cet échantillon a été
gravé de la méme maniére que précédemment, c'est-a-dire a l'aide une solution de HF a 5% en masse,
pendant 10 s. Cette gravure permet d'éliminer les grains d'Al ainsi que la couche d'oxyde a l'interface
entre I'Al et le Si (améliorant au passage la qualité des images MEB). En observant dans le détail les
différentes matrices de motifs, deux populations de carrés sont aisément distinguables (Fig. 3.3 1 (a)).
Les carrés de la premiére population ont une apparence trés lisse, ainsi que des contours rectilignes
(Fig. 3.3 1 (a), gauche). Ceux de la seconde peuvent facilement étre reconnus comme étant des cristaux

de Si obtenus par AIC, et déja observés (Fig. 3.2 5).

De par leur aspect et leur épaisseur (mesurée a I'AFM), les premiers motifs sont en réalité des carrés
qui n'ont donné lieu & aucune cristallisation pendant la durée du recuit et le a-Si toujours présent en
surface a protégé I'Al lors de la gravure au HF dilué (Fig. 3.3 1 (b)). Sil'on observe une matrice entiére
de 20 par 20 motifs, il est facile de distinguer les motifs qui ont cristallisé de ceux qui sont restés
amorphes, grace a leur aspect au MEB (Fig. 3.3 1 (¢)) : les premiers apparaissant avec un contraste plus

foncé que les seconds.

La taille des motifs a une tres grande influence sur la vitesse de nucléation comme le montrent les
reproductions de la Fig. 3.3 1 (d). Qualitativement, les plus petits motifs (170 nm) sont quasiment tous
restés amorphes, tandis que pour la méme durée de recuit, les plus grands (1,26 pm) ont cristallisé

pour 99% d'entre eux (toutes les tailles de motifs étaient présentes sur la méme plaque).

a . ra C d O Cristallisés / M Amorphes
m— 200 NM
b a-Sia-Si a-Si i

0 470 nm 0770 nm 0O 1.26 ym

Figure3.31 Aprés 90 min a 250 °C, tous les motifs n'ont pas cristallisé. (a) et (b) Motifs restés amorphes ou ayant
cristallisé.  (c) Image MEB d'une matrice de 400 motifs mettant en évidence le contraste entre les motifs cristallisés et

restés amorphes. (d) Reproduction binaire de six matrices de motifs de tailles latérales variables.
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Comme nous allons le voir dans la Section 3.3.2, le ralentissement de la cinétique de nucléation des
motifs les plus petits est un résultat qui est prévisible par les modéles classiques. Dans ce qui suit, nous

allons également montrer qu'un modéle élémentaire n'est pas suffisant pour décrire complétement la

cinétique de nucléation des motifs que nous avons fabriqués.

3.3.2 Evolution de la fraction de motifs cristallisés
en fonction de leur taille et de la durée de recuit

3.3.2.1 Modele élémentaire pour la cinétique de nucléation
et limites aux longues durées de recuit

Le traitement d'images MEB (telles que celle de la Fig. 3.3 1 (c)) permet de déterminer la fraction nu-
cléée ¢ (t, L), en fonction de la durée du recuit t et de la taille latérale des motifs L, est égale au rapport
entre le nombre de carrés ayant donné lieu a une cristallisation et le nombre total de motifs. Cette
grandeur a été tracée dans deux graphes, l'un en fonction de t (Fig. 3.3 2 (a)) et l'autre en fonction de L

(Fig. 3.3 2 (b)). Ces deux courbes représentent donc le méme jeu de données, mais mettent en évidence

les dépendances avec chacune des deux variables.

Les ¢ (t, L) | 1 - cste (Fig. 3.3 2 (a), les lignes pointillées sont pour l'instant données afin d'aider le lecteur
a visualiser les variations des grandeurs représentées) sont des fonctions croissantes du temps de
recuit, et ce quelle que soit la taille des motifs. Sauf pour les deux tailles de motifs les plus petits (170
et 220 nm), ¢ (¢, L) | ; _ st tend vers 1 aux temps longs (tous les motifs ont cristallisé). De leur cété,

les ¢ (t, L) | 1 - cste (Fig. 3.3 2 (b)) sont des fonctions croissantes de la taille des motifs qui présentent un

point d'inflexion.

3.3.2.2 Modification du modele par prise en compte
d'un endommagement des motifs

Pour rappel, dans l'intervalle de tailles de motifs que nous considérons dans ce chapitre, un seul cristal
peut nucléer par carré. Par ailleurs, si une nucléation a lieu, la cristallisation du motif est compléte.
Appliquant la théorie classique de la nucléation, on considére que pour un motif non encore cristallisé,

la probabilité de cristallisation par unité de temps et par unité d'aire § (um=2 s1) est constante. Dans

ce cas, la probabilité que dans un intervalle dt, ce motif de coté L cristallise, est dP = BL?dt.
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Figure 3.32 Fraction de motifs cristallisés : (a) en fonction de la durée de recuit, (b) et de la taille latérale des motifs.

Les lignes en pointillés sont données pour aider le regard.

Soit N (t, L) le nombre de motifs cristallisés sur un ensemble de N, motifs, au temps t et pour une taille

de motif L. La cristallisation ne peut maintenant survenir que pour les (N, — N) motifs restants. Donc :
(Eq.3.31) dN = (N, — N)BL?dt
En réécrivant 'Eq. 3.3 1 et en substituant N par ¢ = N/N,, on obtient :
3 d
(Eq.3.32) i (t, L) = (1 - ¢)BL?
del;,

La résolution de cette équation différentielle (Eq. 3.3 2), en tenant compte d'un délai t, avant lequel

aucune nucléation n'est observée (Fig. 3.3 2 (a)) donne ¢ :

(Eq.3.33) o(t, L) = 1 — e Ple-toL?



3.3.2 Evolution de la fraction de motifs cristallisés en fonction de leur taille et de la durée de recuit

Une analyse rapide des limites de cette fonction permet de déceler une incompatibilité avec les ré-
sultats présentés dans la Fig. 3.3 2. En effet, aux temps de recuit longs, la fraction cristallisée devrait
tendre vers 1, quelle que soit la taille des motifs considérés (pour un motif petit, un temps de recuit
plus long est certes nécessaire). L'équation régissant l'évolution de ¢ doit donc étre modifiée afin de

rendre compte des données expérimentales, qui ne vérifient visiblement pas cette tendance.

Pour les expliquer, il est possible d'envisager un endommagement des bords des motifs (réduisant
d'autant la surface apte a donner lieu a une nucléation) provoqué par la gravure ionique lors de leur
fabrication (qui pourrait amorphiser la couche d'Al notamment). Sil'on considére une bordure endom-
magée de largeur L, pour tous les motifs, l'expression de ¢ devient ¢ (¢, L) = 1 — exp(-B(t - to)(L — Lo)?)

pour L > Lyet ¢ (t, L) =0 quand L < Lj,.

On peut rapidement voir que, dans ce cas, la situation n'a pas réellement changé en termes de limite
aux temps longs : soit L < L et aucune cristallisation n'a lieu ; soit L > L, et aux temps suffisamment

longs, ¢ tend vers 1. Il est donc nécessaire d'apporter des modifications supplémentaires au modéle.

L'étude des limites de la fraction nucléée a montré que, dans le cas des deux séries de plus petits
motifs (170 et 220 nm), une partie des motifs n'est pas apte a nucléer. L'ajout d'une largeur d'endom-

magement unique n'apporte par ailleurs pas de

solution au probléme puisque l'expression modi-

fiée ne permet pas de rendre compte des motifs

inaptes a nucléer. <

Siun endommagement des motifs a bien eu lieu,

[H Aire disponible @ Aire endommagée

motifs d'une méme matrice. Nous considérons

E O
il n'a pas de raison d'étre identique pour tous les =
E B
B O

donc dans la suite que la périphérie de chaque
motif a été endommagée sur une largeur va-

riable, et que cet endommagement exclut dans Figure 3.33 Illustrations du modéle d'endommagement

la partie partie correspondante des motifs toute gaussien. (a) Représentation d'un ensemble de motifs

présentant diverses intensités d'endommagement. (b)

nucléation (Fig. 3.3 3 (a)). Pour simplifier le mo-
( g ( )) P Surface disponible (bleu) en fonction de I'endommage-

dele, nous postulons que cet endommagement  ont.

suit une distribution gaussienne. Cette distribu-
tion de paramétre d'endommagement A, centrée autour d'une largeur moyenne L, du bord du germe et

de largeur o, conduit a trois degrés d'endommagement possibles (Fig. 3.3 3 (b)) :

i. l'endommagement A est nul et le motif a une surface efficace égale a son aire géométrique ;
ii. A est compris entre O et la taille latérale d'un motif : alors la surface efficace du motif est

réduite, et vaut (L-1)2 ;
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iii. A est plus grand que la taille latérale des motifs : ils sont complétement endommagés et ne

pourront jamais donner lieu & une nucléation.

Dans ce modéle, chaque carré posséde donc une surface efficace pour la cristallisation qui lui est propre,
modifiant donc sa cinétique de cristallisation. La statistique de nucléation d'un ensemble de motif se
décrit donc par la somme des probabilités de nucléation pour chacun d'eux, pondérées par la proba-
bilité assocée au paramétre de la gaussienne d'endommagement A. Sil'on généralise 4 une infinité de

motifs, ¢ peut s'exprimer a l'aide d'une intégrale, et prend alors la forme suivante (Eq. 3.3 3) :

(A —Ly)? (1 —Ly)?

L exp ( 252 ) Bemta)o)? 4 0 exp ( 202 ) a Blt—to)L?
Eq.3.34 th,L ——f 1 — e PUTT)A= +f 1—e Pt
(Eq ) (L) 0 2 ( ) —o oV2n ( )

Le premier membre décrit la fraction nucléée des motifs endommagés entre une valeur A = 0 et L,
et le second, celle des motifs non endommagés. Cette fonction intégrale n'est pas d'utilisation facile
pour déterminer les parameétres de 'endommagement gaussien qui optimise l'accord avec les données

expérimentales. Pour en simplifier I'écriture, ¢ peut se réécrire :

(Eq.3.35) o(t,L) = A(L) — B(t, L) + C(¢t, L)
Avec:
(A - L0)2

(Eq. 3.36) AL) fLeXp<_ 20" )d/\ 1[ f(L_LO) f(_LO )]

. . = —_ r — r

. 0 o2 21° V202 © V202

_ 2
Lexp <_ . ZGLZO) ) Ble-t)O-L)% 4)

- B(t,L) = “PUTTo) A=

(Eq.3.37) (t, L) L on e

1 _LO 2
= —— _ o, —Bt—to)L
(Eq.338) C(t L) > [1 + erf ( \/2?)] (1 e 0 )

B (t, L) (Eq. 3.3 7) peut se réécrire :

) L' 1
(Eq.339) B(t, L) = f exp (—— [(A=Lo)? + GO — L)2]> A\ avec G(t) = 20°B(t — t,)
0 oV2m 20°
Et puisque :
[A=Le)?+ G —L1)2] = [A* —2ALg + Lo® + GA* — 2GAL+GL?|

Lo +GL

3310 (”G)[()‘_ 1+G) +(1+GG)2 (@ = Lo’
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B (t, L) peut se réécrire sous la forme suivante :

B G L 1+6) Lo + GL\? )
B(t, L) —exp(—m(L—L(,f)L Gmexp <— 202 (A— 1+ G ) >d/\ (Eq.3.311)

Et finalement :

2
exp( —— (L - )) L A_L0+GL
1 ,
B(t, L) = 2(1:/’% f exp —M a (Eq.3.312)

w2

Dont une expression algébrique peut étre donnée :

exP( 2(1+G)2( - 0)) L—1L, GL — L, ,
B(t, L) = W erf| ———— | — erf | ——— (Eq.3.313)
/2(1 +G)o* /2(1 + G)o*
En conclusion, 'expression compléte de ¢ est la suivante :
1 L—1L, —Lg
(t,L) == [erf( )—e ( )]
y 2 V202 202
G
o)
L-L GL—-L .
— 2+ G)o erf 0 —erf| ———— (Eq.3314)

+ [1 + erf (\/_2]4702)] (1 - e-ﬁ(t—to)Lz)

Cette équation prend en compte: les variables de I'expérience, t et L, le taux de nucléation f3, mais aussi
les parameétres physiques du modeéle d'endommagement gaussien, L, et o, et le délai ty,. Elle devrait
donc pouvoir décrire, si le modéle est satisfaisant, tous les faisceaux de courbes a partir d'un seul qua-
druplet (B, ty, Lo, 0). En outre, cette expression de ¢ n'étant constituée que de fonctions algébriques, il
est trés facile de I'implémenter dans un programme d'optimisation de paramétres afin qu'elle s'ajuste

au mieux aux données expérimentales.
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Figure 3.34 Comparaison des points expérimentaux et des courbes ajustées grace au modéle d'endommagement gaus-

sien. (a) En fonction de la durée de recuit, et (b) en fonction de la taille des motifs.

Une optimisation simultanée des parametres (f3, ty, Lo, 0) a été menée sur la série de données expéri-
mentales (¢, L, (pexp) (Fig. 3.3 4 et voir le Tab. 3.3 1 de paramétres optimaux). Elle a consisté a utiliser
une méthode des moindres carrés, afin de minimiser l'erreur globale entre le modéle et les données.
L'accord obtenu entre les courbes simulées et les données expérimentales est alors excellent, et ['utili-
sation de seulement quatre parameétres pour ajuster 63 points expérimentaux dans deux dimensions

apporte du crédit a cette modélisation.

L'ajustement des parameétres pour les expériences a 250 °C fournit une gaussienne large d'endomma-
gement, centrée sur Ly = 146 (+ 6) nm et de largeur o = 56 (+ 5) nm. C'est cet endommagement large
qui permet d'expliquer l'absence de cristallisation pour une partie des plus petits motifs. En effet,
comme représenté a droite dans la Fig. 3.3 4 (a), une partie des motifs de 170 (1) et 220 nm (2) de large

sont complétement endommagés (zones rouges des distributions p (A)).

Dans le cas des motifs de 170 nm, le modeéle d'endommagement gaussien montre que seuls 65% de

ceux-ci peuvent cristalliser ; pour ceux de 220 nm, cette proportion passe a 91%. Prévoir cette quantité
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Figure 3.34 Points expérimentaux et courbes obtenues pour des expériences a (a) et (b) 300, et (c) et (d) 350 °C.

limite de motifs « cristallisables » nécessite l'emploi du modéle d'endommagement gaussien : en effet,
les courbes d'évolution temporelle de la fraction cristallisée ne sont pas de simples exponentielles (Fig.
4.3 4), mais sont en fait la somme d'une infinité d'exponentielles de temps caractéristiques 1/B(L — 1)?
ou A est pris dans une distribution gaussienne. Ainsi, pour les motifs les plus endommagés (c'est-a-dire

avec A proche de L), la surface efficace est extrémement réduite, ce qui augmente le temps caractéris-

tique de nucléation, et ralentit donc leur cristallisation.

Les mémes expériences ont été réalisées a deux autres températures de 300 et 350 °C (Fig. 3.3 5). Les
courbes issues du modéle d'endommagement gaussien s'ajustent aussi bien que pour le cas a 250 °C.

Le Tab. 3.3 1 rassemble les résultats issus des trois ajustements.

3.3.2.3 Discussion

Les ajustements exposés précédemment ont donné accés aux principaux parameétres de la cristallisa-

tion des motifs, c'est-a-dire le taux de nucléation f3, le retard ¢, et la gaussienne d'endommagement

(Lo, 0), et ce en fonction de la température (250, 300, et 350 °C).
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Température Taux de nucléation Endommagement gaussien
T (°Q) B (um-2s-1) Lo (nm) o (nm)
250 2.6 x 1073 (+ 0,05 x 1079) 146 (+ 6) 56 (£ 5)
(Tab.3.31)
300 1.6 x 1072 (+ 0,05 x 1072) 56 (+ 6) 4(£2)
350 2.1x107* (+ 0,05 x 1071) 61 (+6) 4(x2)

Table3.31 Paramétres du modéle, ajustés pour les expériences a 250, 300, et 350 °C.

a) Taux de nucléation

Au Chapitre 2.3 (p. 61), nous avons pu déterminer le taux de nucléation (noté « dans ce manuscrit)
des grains de Si dans le cas d'un empilement d'extension infinie. Nous pouvons donc a présent tracer

dans le méme graphe d'Arrhénius « et f3 (Fig. 3.3 5).

La Fig. 3.3 5 montre que « et 3 suivent la méme

loi d'Arrhénius, les points étant alignés dans le T/°C

D e 350 300 250 200
graphe. Il n'existe donc pas de différence entre le . P
_ 104 - o Substrats a motifs
taux de nucléation dans le cas d'un empilement o i % o Pleines plaques
~ E
. E
d'extension infinie, et dans celui d'un motif g_ 1074 8.5 s
1074
nano- ou micrométrique. L'énergie d'activation ; 10_4% 2
(Fig. 3.36) - . . g 0 ¢
de la nucléation est donc la méme que celle éta- 1074
—— T
blie précédemment (§ 2.3.1, p. 61), c'est-a-dire 16 18 2 22
1000/T / K

E wa=1,1(£0,1) eV, valeur qui concorde avec les

résultats de la littérature Figure3.36 Graphe d'Arrhénius des taux de nucléation

des expériences en pleines plaques, et des substrats a

L'utilisation de motifs de dimension réduite  ™°Hfs-

ralentit la cinétique de nucléation (mais a priori
pas celle de croissance). Ainsi, nous avons pu mesurer des paramétres cinétiques a 350 °C, ce qui n'était
pas réalisable pour les empilements d'extension infinie, en raison de leur cinétique rapide. Le graphe

de la Fig. 3.3 6 permet d'extrapoler le taux de nucléation de nos échantillons a toute température :
. -2 -1 9 btV
(Eq.3.315) Biigo, [HmM™*s77] =2,710" xe ksT
Pour déterminer la durée minimale de recuit pour obtenir une cristallisation compléte, connaitre 3

n'est pas suffisant. En effet, comme nous l'avons précédemment vu, I'endommagement des motifs

influence grandement leur cinétique de nucléation.
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b) Endommagement gaussien

170 nm
220 nm
350 nm

La Fig. 3.3 7 représente les trois gaussiennes

L

d'endommagement des motifs, tirées des

ajustements de notre modele avec les données

pQ) / au.

expérimentales aux différentes températures.

35

Comme décrit précédemment, la gaussienne G ), =~
0 01 02 03 04

d'endommagement 4 250 °C est large, et elle in- A/ um

tercepte deux tailles de motifs (170 et 220 nm), Figure3.37 Représentation des gaussiennes obtenues

provoquant l'absence de cristallisation pour une par ajustement du modéle avec les points expérimentaux

fraction non négligeable de ces motifs. pour les trois températures : 250, 300, et 350 °C.

En revanche, pour les deux températures supérieures (300 et 350 °C), 'endommagement est faible
(entre 50 et 60 nm), et piqué avec moins de 10% de dispersion. Ce faible endommagement provoque
alors un faible ralentissement de la cinétique de cristallisation des motifs, et surtout, il aboutit a la cris-
tallisation de tous les carré. Cette propriété est nettement observable sur les courbes des Fig. 3.3 5 (a)

et (), puisque la fraction nucléée tend vers 1 quelle que soit la taille des motifs considérée.

Notre empilement est constitué d'une couche d'Al polycristalline recouverte par une couche de a-Si.
Puisque ce sont les joints de grains de la couche d'Al dans lesquels ont lieu la diffusion des atomes
et la nucléation des germes de Si, toute la surface des motifs devrait potentiellement participer a la

diffusion des atomes et 4 la nucléation des germes.

Lors de la fabrication des échantillons, nous avons cependant utilisé une étape de gravure ionique
réactive. Cette étape est notoirement connue pour induire une amorphisation des matériaux. Celle-ci
n'est pas un probléme pour la couche de a-Si, mais elle est critique pour la couche d'Al ; 'amorphisation
d'une partie de I'Al peut conduire 4 rendre inopérant le procédé AIC sur une partie de la surface des

motifs. Cette amorphisation peut correspondre a l'endommagement considéré dans notre modéle.

La Fig. 3.3 7 montre que I'endommagement disparait presque totalement lors de 'augmentation de
la température de recuit. Ce résultat va dans le sens d'une amorphisation de la couche d'Al : en effet,
celle-ci serait conservée a 250 °C, mais des températures supérieures, conduiraient 4 une recristallisa-

tion de la couche trés mince d'Al.

Ainsi, méme si l'endommagement des structures peut étre un probléme pour la cristallisation des

motifs les plus petits (si l'endommagement s'étend sur plus de 100 nm, on ne pourra pas fabriquer
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de cristaux sous cette taille), nous venons de voir qu'un simple recuit a une température légérement

supérieure permet (Tab.3.3 1) :

- de faire pratiquement disparaitre tout endommagement (passant de 146 nm a 250 °C, a
56 nm a 300 °C) ;

— et de cristalliser des motifs plus petits.

3.3.3 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons montré que la cinétique de cristallisation d'un motif lithographié de
bicouche Al/a-Si est trés dépendante de son aire (§ 3.3.1, p. 128). Le mode de fabrication, notamment
la gravure ionique réactive, peut induire un endommagement des motifs, et donc la réduction de leur
surface disponible pour la nucléation (§ 3.3.2.2, p. 129). Leur cinétique est alors ralentie, voire em-

péchée.

Grace 4 l'étude cinétique compléte que nous venons de réaliser, il est possible de définir des recettes
optimales pour cristalliser tous les motifs d'un ensemble, en tenant compte de leurs dimensions. Dans
la suite, nous allons donc pouvoir utiliser des modes de fabrication différents, qui permettent d'accé-
der 4 des ensembles de motifs variés (§ 3.4.1, p. 140). Les nano-substrats de Si seront ensuite utilisés

pour la croissance localisée de nanofils de semiconducteurs 111-V (§ 3.4.2, p. 148).
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Croissance de nanofils uniques et verticaux
sur des nano-substrats localisés

NTRODUCTION Au cours des précédents chapitres de ce Chapitre 3, nous avons montré qu'il est pos-
sible de fabriquer des monocristaux de Si, d'orientation [111], mais également de taille, de forme,
et de position prédéterminées. Nous disposons donc a priori de tous les ingrédients nécessaires a la

fabrication d'une assemblée de nano-substrats pour la croissance localisée de nanofils 111-v (Fig. 3.4 1).

Dans ce chapitre, nous allons montrer qu'il est possible de fabriquer des nano-substrats de Si de tailles
inférieures A celles précédemment réalisés (de dimension latérale plus petite que le diameétre typique
d'un nanofil : c'est-a-dire de moins de 100 nm) (8§ 3.4.1, p. 140). Nous aurons par la suite a modifier
le schéma de fabrication de la Fig. 3.4 1 afin d'optimiser la localisation des gouttes de catalyseur sur

les nano-substrats (§ 3.4.1 également). Enfin, nous établirons la preuve de concept de la croissance de

/—Catalyseur —
Nano-substrat _Q_
\_=_

Support—
) @) @) (4)

~— Nanofil —

Figure3.41 Schéma de principe du mode de réalisation envisagé.
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RESUME DU CHAPITRE
Nous montrons qu'une conception naive d'un nano-substrat a la surface d'un substrat lisse ne
permet pas de positionner correctement les gouttes de Ga nécessaires a la croissance des nanofils,
en raison de la capillarité (§ 3.4.1.1, p. 140). Un pré-enterrement des plaquettes de Si, sous la
surface du substrat, permet le positionnement efficace des gouttes de Ga sur celles-ci (§ 3.4.1.2,

p- 143), ainsi que la croissance localisée de nanofils verticaux (§ 3.4.2, p. 148).




140

(Fig. 3.4 2)

CHAPITRE 3.4

nanofils uniques et verticaux, localisés sur les nano-substrats de Si (§ 3.4.2, p. 148), en analysant de
maniére critique les résultats obtenus, en revenant sur les réussites et en identifiant précisément les

axes d'amélioration (§ 3.4.2.2, p. 152 ; et § 3.4.3, p. 153).

3.4.1 Fabrication de nano-substrats
et localisation du catalyseur métallique

Aux chapitres précédents, nous avons montré qu'il est possible de fabriquer, par lithographie et gravure
ionique (Fig. 3.2.2), des monocristaux de Si isolés, de taille, forme, et position déterminées (§ 3.2.1.3,
p- 114), dotés d'une orientation cristalline [111] (§ 3.2.2.1, p. 123). Si on souhaite écarter ces motifs
les uns des autres en un temps d'insolation minimal en lithographie électronique, nous devons repen-

ser le procédé de fabrication et nous tourner vers des méthodes de lift-off.

3.4.1.1 Tentative de localisation des catalyseurs métalliques
sur des nano-plaquettes en surface d'un substrat

a) Fabrication des substrats

Dans un premier temps, c'est une solution simple utilisant une étape de lithographie et un lift-off
que nous envisageons. Sur un substrat arbitraire (verre, substrats cristallins avec sous-couche de SiO,
ou d'un métal avec barriére de diffusion) est déposée une couche mince de résine (PMMA) insolée au
masqueur électronique afin d'y développer un motif de trous (Fig. 3.4 2 (1)). L'empilement optimisé
Al/a-Si (Chapitre 2.2, p. 47) est déposé sur la résine lithographiée, couvrant aussi bien la résine que
les trous (2). Un lift-off de la résine permet de ne conserver que des pastilles isolées Al/a-Si (3) aux
endroits prédéterminés lors de 'étape de lithographie. Enfin, un recuit (4) et une gravure humide (5)

sont réalisées sur ces pastilles afin de former des motifs organisés de monocristaux orientés de Si.

Ce procédé doit toutefois été légérement modifié, en effet, l'utilisation d'une résine simple provoque
la création de collerettes, autrement dit, 'adhésion du matériau déposé sur les parois latérales de la
résine (Fig. 3.4 3 (a)). Nous utilisons donc une lithographie a deux résines (PMMA/MAA), permettant

une meilleure définition des motifs (diminution des collerettes al'issue du lift-off) grice a un profil dit «

(M (2) (3 (5)

Figure3.42 Fabrication de monocristaux organisés a la surface d'un substrat diélectrique.
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en casquette » du couple de résines (Fig. 3.4 3 (b))
(le PMMA en surface est moins sensible a 1'inso-
lation que le MAA, il en résulte une cavité, avec

une ouverture plus resserrée en surface).

Le suivi de la fabrication a été réalisé au MEB
(Fig. 3.4 4). Malgré cette lithographie a deux
résines (Fig. 3.4 4 (a)), le lift-off révéle des col-
lerettes qui se replient a la surface des pastilles

bicouches Al/a-Si (Fig. 3.4 4 (b)). Celles-ci sont

probablement dues au mode de dépot des couches par pulvérisation cathodique. Ce procédé peut,

dans le cas de certains matériaux, tapisser l'intérieur des cavités, et former des collerettes au moment

du lift-off.

Apres un recuit de 5 h a 500 °C (Fig. 3.4 4 (c)), les motifs ont radicalement changé d'aspect : les colle-
rettes, certes toujours apparentes, se sont ramassées et épaissies, et adoptent a présent un contraste
plus clair au MEB. Compte tenu d'observations précédentes de la cristallisation d'empilements d'exten-
sion infinie, ce changement d'aspect n'est pas surprenant, il est méme caractéristique de l'inversion
entre I'Al et le Si. Les couches d'Al, a présent en surface, ont ensuite été gravées a l'aide d'une solution

diluée de HF (5 wt% pendant 10 s), révélant les nano-substrats de Si (d'aspect foncé, comme prévu)

(Fig. 3.4 4 (d)).

Collerette de a-Si
Va

PMMA ﬁ -

PMMA

Motif bien défini
MAA /_

—ch

Figure3.43 Collerettes (a) Obtention de collerettes
lors du lift-off en cas d'utilisation d'une seule résine. (b)
L'utilisation de deux résines permet de supprimer les

collerettes.

— ) ()0 NM

1 um

Figure3.44 Suivi de la fabrication au MEB : (a) aprés dépét de l'empilement Al/a-Si sur la résine, (b) aprés lift-off, (c) aprés

recuit et cristallisation, (d) et (e) aprés gravure.
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(Fig. 3.4 4)
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L'inversion des couches et 'aspect (contraste au MEB) des structures obtenues confirment la possibili-
té de fabriquer des nano-substrats de Si aux dimensions trés réduites (jusqu'a 15 nm de diamétre) par
une méthode de lift-off. Ces assemblées de nano-substrats sont de bons candidats pour la croissance
localisée de nanofils ; il reste toutefois a vérifier qu'il est possible d'y localiser les gouttes de catalyseur

métallique.

b) Localisation du catalyseur métallique et capillarité

L'échantillon, une fois mis sous vide et dégazé pendant 30 min a 450 °C, est amené dans la chambre de
croissance et chauffé a 610 °C. Il subit alors un dépot de 90 s de Ga. La source de Ga étant calibrée pour
donner une croissance de GaAs au taux de 0,2 nm s71, ce dépét est équivalent a une épaisseur de Ga
liquide de 7,6 nm. Dés les 90 s écoulées, 1'échantillon est sorti de la chambre de croissance et ramené

a température ambiante.

Les observations MEB de l'échantillon (Fig. 3.4 5 (a) et (b)) montrent que les gouttes de Ga
sont de taille comparable avec celles des nano-substrats de Si. Cependant, elles ne sont pas
montées sur ces derniers. Les gouttes sont invariablement trouvées au contact des nano-
substrats, plus ou moins 4 cheval entre le substrat de SiO, et les plaquettes. Dans certains cas deux

gouttes coexistent en contact avec le méme nano-substrat, sans donc avoir coalescé.

L'impossibilité de localiser les gouttes de Ga exclusivement a la surface des nano-substrats de Si pou-
vait étre attendue, et ce, bien qu'énergétiquement, il soit plus favorable de recouvrir la surface de Si
que celle du SiO,. Il existe en effet une marche importante au pied des nano-substrats : les gouttes s'y
accumulent par capillarité. Cette marche a, qui plus est, été accentuée par le procédé de fabrication, et
surtout par 'étape de désoxydation de la surface des nano-substrats : l'utilisation d'une solution diluée
de HF peut conduire a une sous-gravure de ces petites structures, comme illustré par les images MEB

de la Fig. 3.4 5 (b) et les schémas de la Fig. 3.4 5 (c).

a Ga Nano-substrat b C

Sio,

— )00 NM — 100 NM

Figure3.45 (a) et (b) Images MEB de la localisation des gouttes de Ga a la surface d'un échantillon portant un ensemble

organisé de nano-substratsde Si.  (c) Schéma expliquant le positionnement des gouttes, d 2 un phénomene de sous-gravure.
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Méme en utilisant une quantité de HF moins importante, et donc en minimisant la sous-gravure, il
existera toujours une marche non favorable au positionnement des gouttes au sommet des nano-subs-
trats. Nous avons donc envisagé un autre procédé de fabrication afin d'optimiser la localisation du

catalyseur.

3.4.1.2 Localisation des catalyseurs métalliques
par enterrement des nano-substrats

Afin de ne plus rencontrer le probléme de piégeage des gouttes de catalyseurs en bordure de nano-subs-
trats, nous devons limiter l'effet de la marche formée par ces derniers. Trois stratégies peuvent étre
envisagées :
- utiliser un substrat moins sensible que la silice a la désoxydation (HF) : par exemple une sous-
couche de SiN,, qui est gravée environ 40 fois plus lentement ;
— utiliser des nano-substrats encore moins épais ;
- ouencore enterrer plus ou moins partiellement le nano-substrat dans le support.

Nous avons opté pour la combinaison du premier et du troisiéme point : 'enterrement des nano-subs-

trats dans une couche de masque diélectrique de SiN,.

a) Seconde méthode de fabrication

Cette solution au probléme de localisation des gouttes, pour laquelle nous avons opté, consiste simple-
ment en l'ajout d'une étape intermédiaire de gravure ionique (Fig. 3.4 6 (2)) par rapport a la méthode
développée précédemment (§ 3.4.1.1 a), p.). Afin de profiter d'une marche descendante qui devrait
aider a la localisation des gouttes de Ga, la gravure ionique a conduit a une profondeur de 30 nm (la

couche de SiN, faisait, elle, 50 nm d'épaisseur).

La solution précédente, qui utilise une double résine lors de |'étape de lithographie, a été remplacée par
une solution a une seule couche de résine (PMMA) ; en effet, la bicouche a géométrie en « casquette »

résiste mal a la gravure ionique et s'effondre.

La fabrication des échantillons a été suivie par observation au MEB (Fig. 3.4 7). Comme attendu, ['uti-

lisation d'une seule couche de résine n'a pas empéché la formation de collerettes pour la couche de

iF O O -

4) (5) (6)

a8 B E
(1) ) 3)

Figure 3.46 Fabrication de monocristaux organisés et enterrés dans une couche diélectrique.
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(Fig.3.47)

m—— 500 NM 200 NmM

Figure3.47 Suivi de la fabrication au MEB : (a) aprés dépot, lift-off, et cristallisation ; (b) aspect final aprés gravure et dé-
soxydation.

a-Si. Celles-ci sont transférées au dépot d'Al, lors du recuit de cristallisation et d'inversion des couches
(Fig. 3.4 7 (a)). Gravés durant 10 s dans une solution de HF a 5 wt%, la couche d'Al disparait parfaite-

ment, laissant visible les nano-substrats de Si (111) légérement enterrés (Fig. 3.4 7 (b)).

Un contréle de la morphologie et de la rugosité des ensembles de nano-substrats a été mené a I'AFM
(Fig. 3.4 8). L'image d'origine du signal de hauteur (Fig. 3.4 8 (a)) a été séparée en deux images distinctes,
chacune dotée de sa propre échelle de teinte, afin de mettre en évidence la rugosité de la surface globale

de l'échantillon (Fig. 3.4 8 (b)), et celle du cristal de Si formant chaque nano-substrat (Fig. 3.4 8 (c)).

L'étude de la surface de 1'échantillon montre que les trous qui y ont été pratiqués sont trés peu dis-

persés (moins de 2% d'écart type en diamétre) (Fig. 3.4 8 (b)), mais qu'ils sont partiellement entourés

15 nm 5nm

(Fig. 3.4 8)
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Figure3.48 Morphologie et rugosité des nano-substrats de Si: analyse a1 AFM, selon trois échelles de teintes différentes : (a)

globale, (b) centrée sur la surface de I'échantillon, et (c) centrée sur les plaquettes enterrées.
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par une collerette de matiére (environ 60% de leur périmétre). Cette collerette est cependant trés peu
épaisse, puisqu'elle ne mesure que de 2 4 3 nm d'épaisseur. Elle est toujours observée du méme c6té des

trous : on peut raisonnablement l'expliquer par un défaut dans 'étape de lift-off.

La surface des nano-substrats, quant a elle, peut étre visualisée sur la Fig. 3.4 8 (c) : elle a un aspect
similaire a ce que nous avons précédemment observé lors de la cristallisation AIC du a-Si, avec une
rugosité faible, de l'ordre de R, = 0,5 nm. Ce type de rugosité a déja prouvé qu'il était compatible avec

la croissance épitaxiale de nanofils verticaux (§ 2.5.1, p. 86).

Nous disposons a présent d'assemblées organisées de nano-substrats monocristallins de Si (111), 1é-
gérement encaissés dans la couche de SiN, : sont-ils plus aptes a localiser les gouttes de Ga servant de

catalyseurs aux croissances de nanofils que ceux précédemment fabriqués par simple dépét ?

b) Localisation des catalyseurs métalliques

Le dépot de Ga a été effectué dans les mémes conditions que précédemment (§ 3.4.1.1 b), p. 142) :

- dépot de Ga de l'ordre de 7,6 nm (calculé a partir du taux de croissance du GaAs planaire) ;
— équivalent de 28,5 ML de Ga liquide ;
- température du substrat identique a lors d'une croissance de nanofils : de l'ordre de 600 °C;
— l'échantillon est ramené a température ambiante et sorti du bati de croissance dés que le flux
de Ga est coupé.
Sorti du bati de croissance, 1'échantillon est observé au MEB (Fig. 3.4 9). En fonction du diamétre D

et du pas P des motifs, deux comportements sont observés ; mais dans tous les cas, la position des

gouttes de Ga n'est jamais complétement aléatoire.

Quand la taille des gouttes est en adéquation avec le diamétre des motifs (Fig. 3.4 9 (a)), elles se posi-
tionnent exactement sur les nano-substrats. Une dispersion de l'ordre de 15% dans le diamétre des

gouttes est mesurée lorsqu'elles sont localisées sur les plaquettes de Si (Fig. 3.4 9 (a)). Cette dispersion

a ., b C

P
P:200nm/D:80nm P:100nm/D:30nm P:100nm/D:15nm

200 NM 200 NM 200 NmM

Figure 3.49 Localisation des catalyseurs de Ga. (a), (b), et (c) Images MEB pour différents couples diamétre—pas.
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pourrait étre due a la présence des collerettes mises en évidence précédemment, et qui pourraient mo-
difier les propriétés de diffusion du Ga 4 la surface du substrat, induisant un déficit en Ga en certains

endroits moins atteignables (collerettes plus épaisses localement par exemple).

En revanche, lorsque le diamétre des gouttes est plus grand que celui des nano-substrats, les gouttes
sont amenées a coalescer (Fig. 3.4 9 (b) et (c)). Leur position est alors déterminée par la capillarité. Si
leur diameétre est toujours proche de celui des nano-substrats, elles vont alors pouvoir rester position-
nées dans les trous (Fig. 3.4 9 (b)). Par contre, si la différence de taille entre les gouttes de Ga et les
nano-substrats est plus importante, les gouttes vont plus favorablement se placer entre les nano-subs-
trats : la Fig. 3.4 9 (c) illustre ce phénomeéne, avec le positionnement presque systématique des gouttes

au centre de trois motifs adjacents.

Comme nous venons de le voir, la localisation des gouttes de Ga sur les nano-substrats enterrés est
possible, montrant que cette question est fortement liée a la capillarité. Les résultats résumés par la
Fig. 3.4 9 mettent en évidence que la quantité de Ga déposée est également un parametre capital a
maitriser. Or dans le cas de nos échantillons a multiples couples diamétre-pas, une quantité de Ga
adéquate pour l'un deux, ne l'est pas nécessairement pour les autres. C'est le rapport en le Ga déposé

et le taux de couverture de la surface par les nano-substrats qui est le parametre pertinent.

Dans la suite, nous allons déterminer les relations a vérifier pour permettre une optimisation globale
de tous les couples (D, P), avec pour objectif de prédire la quantité de Ga a déposer pour chacun de ces

couples.

3.4.1.3 Optimisation des quantités de catalyseur déposé
et lien avec les dimensions des nano-substrats

Lorsque le dépét de Ga est effectué a la surface d'un substrat masqué (comme c'est le cas pour nos
ensembles de nano-substrats), les atomes de Ga s'adsorbent a la surface et forment des gouttes par
agglomération. La différence d'énergie surfacique entre les goutte de Ga et les différentes natures de

surface (Siet SiN,) ainsi que les effets de capillarité (marches) provoquent la localisation de ces gouttes.

Pour les calculs qui suivent, on suppose le dépét
d'un film de Ga uniforme et consécutivement

son démouillage en gouttes localisées. Ainsi,

toute la surface du substrat (Fig. 3.4 10 (a))

regoit-elle un dépot de Ga, qui est ensuite trans-
. . . Fi 41 é i ' 1lul

formé en un ensemble de gouttes identiques et igure3.410 (a) et (b) Représentations dune cellule

élémentaire d'un substrat lithographié, et dimensions des

localisées (Fig. 3.4 10 (b)).

éléments la constituant.
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On considére a présent que la juste quantité de Ga a été déposée, autrement dit, les gouttes forment
l'angle de mouillage 6 avec le bord de chaque nano-substrat (Fig. 3.4 10 (b)). Il est possible de calculer

géométriquement tant le volume déposé, que celui des gouttes obtenues.

Le volume de Ga V;, déposé sur une maille du réseau de motifs de la surface de 1'échantillon est (Eq.

341):

V3
Ve = 7P26

Ou l'épaisseur déposée e peut étre déterminée aisément, comme vu précédemment. Et en prenant
compte l'angle de mouillage et le diamétre d'un nano-substrat, le volume V, d'une goutte tronquée de
Gaest (Eq.3.42):

nD? (1 — cos 0)2(2 + cos 0)

Ga™ g 3sin® 0

Par conservation de la matiére, on peut écrire que Vg, = Vg,, et déterminer l'épaisseur e a déposer

permettant d'obtenir des gouttes exactement adaptées aux nano-substrats (Eq. 3.4 3) :

mV/3(1 — cos 0)?(2 + cos 0)\ D* D?
e= = — =)=
36sin” 0 p

P2

Avec C (6) une constante liée exclusivement a la géométrie de I'ensemble de nano-substrat (ici hexago-
nale), et a l'angle de mouillage des gouttes de Ga avec la surface. Cette formule donne donc I'épaisseur
a déposer afin d'obtenir un ensemble de gouttes adéquates, quelque soit le diameétre D et le pas P des

nano-substrats visés.

A présent, sil'on souhaite utiliser des échantillons présentant de multiples couples (D, P), il est néces-
saire qu'une méme épaisseur e de Ga soit en accord avec tous ces derniers. Compte-tenu de 1'équation

précédente (Eq. 3.4 3), cela revient & concevoir des motifs ot le rapport D3/P? est constant.

Au regard de ces équations, nous pouvons revenir sur les résultats présentés dans la Fig. 3.4 9 et expli-
quer leur aspect. Sil'on calcule le rapport D3/P? pour les différents couples, on trouve : (a) 12,8 nm ;
(b) 2,7 nm ; et (c) 0,34 nm. Or tous ces motifs ont recu la méme épaisseur de dépot de Ga semblent
bien adaptée pour (a). Ainsi, la quantité déposée est 4,7 fois trop élevée pour le réseau (b), et 38 trop
élevée pour le réseau (c). Ce résultat va bien dans le sens de ce que nous évoquions précédemment : la

coalescence des gouttes, qui provoque leur mauvaise localisation est due a un excés de Ga déposé.

D'autres informations utiles peuvent étre déterminées a partir des résultats de la Fig. 3.4 9 (a) : il nous
est possible de déterminer la constante donnant l'épaisseur a déposer en fonction du rapport D3/P?,

mais aussi d'avancer un ordre de grandeur pour l'angle de mouillage 6 des gouttes. En effet, puisque
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nous savons que le dépot de Ga de 90 s correspond 4 un film d'épaisseur e = 7,6 nm pour 'échantillon
a D3/P? = 12,8 nm, on peut en déduire que C (6) = 7,6/12,8 = 0,59. En tracant enfin la fonction C (6),

nous pouvons remonter a l'angle de contact 8 vérifiant I'égalité précédente ; il s'agit de 6 = 112,5°.

La connaissance de ces paramétres permet de fabriquer des échantillons a multiples couples (D, P)
faciles 4 optimiser simultanément. Nous pouvons en outre noter que l'addition d'un volume de Ga a
une goutte ayant un angle de mouillage supérieur a 90° induit un accroissement infime de l'angle de

mouillage. Ainsi, il semble que les conditions de dépét soient relativement souples.

3.4.2 Croissance de nanofils de GaAs
sur des nano-substrats de Si

Comme nous l'avons précédemment démontré, il est possible de fabriquer des nano-substrats mono-
cristallins de Si dotés d'une orientation [111] (direction propice a la croissance verticale de nanofils
de semiconducteurs I11-V). Grice a un léger enterrement de ces plaquettes, nous pouvons optimiser la
localisation des gouttes de catalyseurs de Ga sur celles-ci. Nous avons par ailleurs aussi démontré qu'il
est possible de faire croitre des nanofils de GaAs sur les couches de Si pleine plaque. A présent, nous
allons étudier leur utilisation pratique en tant que substrat de croissance pour des nanofils de GaAs

autocatalysés.

3.4.2.1 Premiéres croissances

Lors des précédentes campagnes de croissances sur les substrats couche-mince, nous avons remarqué
que le dépét préalable de gouttes de Ga est facultatif : les mémes résultats étaient dans tous les cas.
Lors des croissances sur nano-substrats lithographiés, nous avons toujours utilisé un pré-dépot de
Ga, dans les conditions décrites précédemment. Comme nous venons de le voir, nos échantillons, tels
qu'ils étaient congus, ne permettaient toutefois pas une optimisation globale du dépét de Ga. Nous
allons également montrer que le diamétre et le pas des motifs lithographiés influent grandement sur

les quantités de matériaux accumulées a la surface de I'échantillon lors de la croissance.

a) Conditions de croissance

L'échantillon a nano-substrats lithographiés est collé a I'In sur un wafer de Si(100) de 27, lui-méme

monté dans un porte échantillon de 3” (Molybloc). Il est ensuite dégazé a 450 °C pendant 30 min. Une
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fois déplacé dansla chambre de croissance, 1'échantillon est porté 4 610 °C. Le Ga puis le Ga et I'As sont

successivement évaporés :

iv. Ga:le Gaest déposé ala surface pendant une durée de 90 s, équivalente, dans nos conditions,
a un film de 7,6 nm d'épaisseur (calculé a partir du taux de croissance du GaAs planaire de
2As), équivalent de 28,5 ML de Ga liquide (pression équivalente au flux, mesurée grace ala
jauge de flux : de l'ordre de 4,8 10~ mbar) ;

v. GaAs : le shutter d'As (conditions thermiques donnant la forme As4) est alors ouvert, don-
nant un flux d'As, équivalent a une pression de 1,4 10~ mbar. Le flux d'As, est 30 fois plus
important que celui de Ga, si on le raméne au calcul du rapport des pressions mesurées sur la
jauge de flux. La croissance est maintenue pendant 10 min, a la méme température.

La croissance est arrétée par arrét simultanément des flux de Ga et d'As, au bout des 10 min : le chauf-

fage de l'échantillon est arrété, et ce dernier est extrait de la chambre de croissance pour observations

MEB.

b) Influence du diamétre et du pas des motifs sur l'accumulation des matériaux

L'observation MEB des zones de différents couples diamétre-pas des nano-substrats met en évidence
un comportement trés différent de ces zones, vis-a-vis de la croissance du GaAs, et de l'accumulation
de Ga 4 la surface de l'échantillon (Fig. 3.4 11). Ces résultats sont partiels, en raison du temps que nous

avons pu y consacrer ; ils sont néanmoins riches en enseignement.

Trois comportements peuvent étre décrits :

- la formation d'une trés grande quantité de cristaux de GaAs a la surface, accompagnée de
'absence de goutte de Ga a la surface des motifs (Fig. 3.4 11 (a)). La croissance semble avoir

lieu a partir des nano-substrats de Si (111) ;

a P b P c P

P:200nm/D=130nm P=500nm/D=80nm P:200nm/D:25nm
kI

e P P Ty
q B '-nr}{‘ﬁ |'.l:'-i"‘
-"nr' ﬁﬁ.—l:-'lr‘" i

w200 NM m— 200 NmM

Figure3.411 Croissance de GaAs ou accumulation de Ga, en fonction du couple (D, P).
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— la croissance d'une petite quantité de cristaux de GaAs a partir des nano-substrats, et l'accu-
mulation de quelques gouttes de Ga a la surface (Fig. 3.4 11 (b)) ;

- et enfin, l'absence quasiment compléte de cristaux de GaAs, et une trés importante accumu-
lation de Ga a la surface (également obtenu sur les surfaces de SiO, sans nano-substrats de
Si) (Fig. 3.4 11 ().

Pour le différents couples (D, P) exposés (Fig. 3.4 11 (a) & (c)), on peut calculer la fraction de surface

occupée par le Si et par le SiN, : 77% pour (a) , 4,6% pour (b), et enfin 1,8% pour (c).

Nous pouvons formuler deux modéles pour expliquer l'absence de formation de cristaux de GaAs et

l'accumulation de Ga pour les motifs a faible taux d'occupation de la surface :

i. Enpremiére approche, sil'on suppose que le coefficient de collage de 1'As sur la surface de SiN,,
est faible, la quantité d'As disponible pour former des cristaux avec le Ga est trés limitée. Le
Ga s'accumule alors au cours du dépo6t. En revanche, selon cette hypothése, les gouttes de Ga
occupent rapidement une forte proportion de la surface du substrat : or nous savons que 1'As
peut directement se dissoudre dans le Ga. Cette simple hypothése semble donc insuffisante.
ii. Mais sil'on suppose qu'a 610 °C, les cristaux de GaAs sont incapables de nucléer a la surface
du SiN,, et que leur nucléation n'est possible qu'a la surface du Si cristallin, il est logique
qu'un trés faible taux de couverture en cristaux de Si provoque une trés faible probabilité de
nucléation pour le GaAs. Ainsi, en présence d'une surface de nano-substrats en inadéquation
avec les flux de Ga et d'As incidents, on s'attend bien a observer une accumulation de Ga. En
effet, ces gouttes se satureraient rapidement en As sans possibilité de nucléer des cristaux.
L'As excédentaire aurait alors un séjour court a la surface du substrat avant désorption.
Ce second modéle, qui nous semble en meilleur accord avec les expériences, nécessite toutefois des
vérifications poussées. Si l'on utilise des substrats dont les couples (D, P) peuvent étre optimisés si-

multanément (c'est-a-dire avec un rapport D3/P? constant), on dispose d'une grande quantité de taux

de couverture différents (puisque le rapport des surfaces D?/P? est alors nécessairement variable).

¢) Nanofils verticaux

Ces premiéres expériences élémentaires ont tout de méme donné lieu a la croissance de multiples
nanofils (Fig. 3.4 12), faisant la preuve du concept de nano-substrat pour 1'épitaxie. Les nanofils, certes

en quantité limitée (quelques pourcents des nano-substrats) sont en revanche verticaux.

En fonction du motif sur lequel ils ont cru, les nanofils adoptent des aspects variés :
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P

»
P =200
1_):1;-;(;;:,?1 P=500nm/D=80nm

C

/

<

| Croissance parasitique
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Figure3.412 Exemples de nanofils verticaux sur les nano-substrats de Si. Cas de croissances de nanofils sur des nano-subs-

trats de (a) 130 nm de diamétre pour 200 nm de pas, et (b) 80 nm de diameétre pour 500 nm de pas. () Schématisation de

l'image (b).

- sur les nano-substrats donnant une trés grande quantité de cristaux de GaAs (Fig. 3.4 10 (a)),

les nanofils sont relativement longs et fins. Les gouttes de Ga sont de petite dimension, ou

ont méme été consommeées, arrétant prématurément la croissance des nanofils.

— sur les nano-substrats tels que ceux de la Fig. 3.4 11 (b), les nanofils ont un aspect habituel

(Fig.3.4 12 (b)) ;

— en revanche, aucune croissance de nanofils n'a été observée dans les cas d'accumulation trés

importante de Ga (Fig. 3.4 11 (c)).

Quelle que soit la taille des plaquettes de Si sur lesquelles les nanofils ont cru, les fils se situent sur le
bord de celles-ci, souvent a cheval avec le substrat de SiN,. Ce résultat n'est pas surprenant. En effet,

comme nous l'avons vu dans le cas des nano-substrats de Si surélevés en raison d'une sous-gravure, il

existe ici une marche descendante, dans laquelle les gouttes vont préférentiellement se positionner.

En observant plus en détails les cristallites concurrencant les nanofils, on peut remarquer qu'elles
semblent toutes avoir démarré leur croissance sur les nano-substrats de Si, possiblement a partir d'une
goutte de Ga. Il est possible que la présence d'une marche élevée impose un piégeage de la goutte
dans celle-ci : 1a croissance d'un nanofil pourrait donc étre arrétée ou rabattue a la surface du substrat
(nanofil rampant). Nous devons donc poursuivre les expériences afin de mieux comprendre les limites

de nos substrats, et les points a améliorer, tant pour la fabrication des nano-substrats que pour la

croissance des nanofils.
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3.4.2.2 Analyse critique des résultats, limites, et perspectives

a) Fabrication des nano-substrats

DIMENSIONS  Le premier axe d'amélioration concerne le dépét des gouttes de Ga : nous devons fabri-
quer des échantillons conservant un rapport D3/P? constant. Ce travail demande donc une calibration
fine du masqueur électronique afin que la dose déposée soit conforme avec le rayon souhaité. Les
expériences matricielles o plusieurs diamétres sont disponibles pour chaque pas sont donc en réalité

peu utiles pour étudier le dépot de Ga.

Avec de tels échantillons, I'analyse aprés dépot de gouttes de Ga sera aisée. En revanche, on a pu voir
précédemment que lorsque I'on augmente le volume d'une goutte de Ga, il lui suffit d'augmenter trés
faiblement son angle de mouillage pour s'adapter a ce nouveau volume, puisque cet angle est supérieur
a 90°. Nous pensons donc que la taille des gouttes de Ga n'est pas nécessairement un facteur critique,
et que, grice a la rugosité des nano-substrats de Si, de nombreux angles de contacts, autour des 112°

trouvés, peuvent étre adéquats pour le systéme.

ENTERREMENT  Afin d'améliorer la localisation des gouttes de Ga, nous avons enterré de 20 nm la
surface des nano-substrats de Si. Nous n'avons, a ce jour, pas essayé d'utiliser d'autres valeurs de pro-
fondeur. Il est possible qu'une profondeur trop importante des nano-substrats puisse induire une «
intolérance » aux gouttes légérement trop grandes : celles-ci pourraient avoir tendance a sortir des

trous et a se placer sur la surface supérieure de SiN, (Fig. 3.4 9 (c)).

Il est vraisemblable que nous ne puissions pas obtenir une surface réellement lisse, ot les nano-subs-
trats affleurent le niveau de la couche diélectrique : il existera toujours un petit creux sur les bords des

nano-substrats, qui aura une influence sur le mouillage des gouttes de catalyseur.

b) Nanofils

LOCALISATION Nous avions précédemment pu observer que les nanofils de GaAs dont la croissance
avait été effectuée sur les substrats couches-minces de Si (111) avaient une tendance non négligeable
a croitre proche des défauts de couverture des cristaux (§ 2.5.2, p. 87). Nous retrouvons cette ten-
dance avec les nano-substrats, sur lesquels les nanofils poussent a cheval avec le masque diélectrique

(Fig. 3.4 12 (a) et (b)).

DIMENSION DES NANO-SUBSTRATS ET CROISSANCES  En raison de cette croissance sur le bord des
nano-substrats, il nous semble logique de limiter la surface des nano-substrats au strict nécessaire :
en ne concevant des ensembles de nano-substrats qu'avec un diametre inférieur ou égal au diametre

d'un nanofil.



3.4.2 Croissance de nanofils de GaAs sur des nano-substrats de Si

Les croissances de nanofils ont, a ce jour, pas pu étre optimisées. Une fois le dépot de Ga idéal dé-
terminé avec précision, il nous faudra choisir des dimensions de motifs afin de ne pas chercher des
conditions optimales générales qui peuvent ne pas exister. En effet, comme nous I'avons vu a de nom-
breuses reprises, le rapport D3/P? doit étre maintenu constant pour que les gouttes de Ga s'adaptent
simultanément aux nano-substrats. En revanche, nos expériences de croissance laissent penser que
c'est le rapport des surfaces, D?/P?, qui permet une distribution équitable de 1'As lors de la croissance.

Ces deux grandeurs ne peuvent pas étre conservées simultanément.

I1 est toutefois possible que le systéme se révéle trés souples : des études ont déja montré des crois-

sances d'ensembles de nanofils sur des substrats présentant a leur surface des ensembles de diamétres

et pas bien distincts les uns des autres (diamétre constant et pas variable, notamment).%

b) Perspectives

Le travail d'optimisation des croissances de nanofils de GaAs n'a pas pu étre mené au cours de cette
thése en raison de problémes matériels. En revanche, nombreuses sont les idées pour y arriver, avec

notamment :

- utilisation de séries d'échantillons & motifs respectant les prescriptions de la Section 3.4.1.3
(p. 146) : c'est-a-dire avec un rapport D3/P? constant, permettant d'analyser l'influence du
diameétre des nano-substrats ;
- fabrication de larges échantillons sur des quarts ou des sixiémes de wafers, afin d'éviter les
aléas des collages a 1'In, qui modifient les conditions thermiques réelles des échantillons ;
- déterminer le flux de Ga et d'As a appliquer sur chaque section des échantillons lithographiés
pour obtenir des croissances optimales de fils ;
— déterminer les raisons des échecs de croissance de nanofils, qui semblent donner des nanofils
rampants : il pourrait s'agir d'une température insuffisante.
Nous pensons que d'autres structures pourraient étre épitaxiées a partir de nos nano-substrats de Si.
A titre d'exemple, les nanofils de GaN, qui croissent selon le mécanisme VSS, n'ont pas besoin d'un
catalyseur liquide : ils devraient donc facilement croitre sur des substrats de Si (111) non enterrés. La

présence des trous pourrait toutefois leur étre également bénéfique, en empéchant toute croissance

oblique a partir des bords des plaquettes.

3.4.3 Conclusion et perspectives

A notre connaissance, la cristallisation induite par I'Al du a-Si n'a jamais été conduite auparavant, sur

des échantillons lithographiés. Dans ce manuscrit, nous avons pu démontrer que ce procédé fonctionne
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extrémement bien, méme lorsque les empilements de couches sont réduits a quelques nanométres
d'épaisseur, et quelques dizaines de nanomeétres d'extension latérale (Chapitre 2.2, p. 47). Dans ces
conditions, les cristaux formés sont des monocristaux isolés de forme, de taille, et de position prédé-
terminées. Ils présentent également une orientation [111] (§ 3.2.2.2, p. 123), qui est nécessaire a la

croissance verticale des nanofils, de méme qu'une rugosité de surface trés limitée (§ 3.2.2.1, p. 123).

En revanche, la division d'un empilement d'extension infinie en une grande quantité de petits motifs
va fortement influencer leur cinétique de cristallisation (principalement celle de nucléation), qui va
s'en trouver radicalement ralentie. L'étude compléte de cette cinétique de nucléation (Chapitre 3.3,
p. 127) a été menée afin de déterminer le temps minimal de recuit a utiliser pour obtenir une cristal-
lisation de tous les motifs de Si. Celle-ci a aussi permis de mettre en lumiére des effets indésirables du
procédé de fabrication par gravure ionique (§ 3.3.2.2, p. 129). A cette occasion, nous avons aussi pu
démontrer que sur tous les substrats, lithographiés ou non, le taux de nucléation par unités de temps
et de surface suivent exactement la méme loi d'Arrhénius (§ 3.3.2.3, p. 135) avec la température du
recuit, ce qui illustre leur similarité. La divisision d'un empilement d'extension infinie en de multiples
motifs de petite surface a pour effet principal de ralentir la cinétique de nucléation de chacun des

motifs.

D'autres modes de fabrication ont par la suite été utilisés avec succés (§ 3.4.1, p. 140), afin de former
des monocristaux ordonnés de Si. Dans le cadre de la croissance VLS de nanofils, il nous a été néces-
saire les enterrer partiellement, afin de faciliter la localisation des gouttes de catalyseur métallique
(8 3.4.1.2, p. 143). Les nano-substrats enterrés ont alors prouvé leur efficacité dans la localisation de

ces gouttes de Ga.

Enfin, la croissance de nanofils de GaAs sur ces nano-substrats a été démontrée (§ 3.4.2, p. 148). Leur
rendement d'obtention est pour le moment relativement faible, mais nous ne doutons pas que des

essais d'optimisation pourront grandement l'améliorer.

En outre, notre objectif étant la croissance des fils, nous avons principalement cherché a réduire la
taille des monocristaux que nous pouvions former. En paralléle, et dans l'optique d'épitaxier toutes
sortes d'autres matériaux actifs, nous avons mis en ceuvre des solutions originales (Chapitre 3.5) pour
accroitre la taille des monocristaux de Si, tout en conservant leur finesse, leur faible rugosité, et leur

orientation [111].
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Figure 3.413 Résumé graphique des étapes de conception des nano-substrats de Si.
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Stratégie d'obtention de grands grains organisés de Si :
micro-structuration de l'interface Al/a-Si

INTRODUCTION La taille latérale des cristaux de Si a finalement peu d'impact sur la croissance des
nanofils. Comme nous l'avons montré, que 'on utilise des grains de plusieurs micrométres, comme
dans le cas des couches continues (Chapitre 2.5, p. 85), ou bien de seulement quelques dizaines de
nanomeétres de diamétre, appelées nano-substrats (Chapitre 3.4, p. 139) dans ce manuscrit, il est

possible de faire croitre des nanofils verticaux de trés bonne qualité.

En revanche, pour de nombreuses applications, telles que les LED a base de GaN, nous souhaiterions
pouvoir disposer de plaquettes monocristallines de plusieurs dizaines de micromeétres de large, voire
de plusieurs centaines. Dans la littérature, on peut voir qu'un tel objectif peut étre rempli grace al'em-
ploi d'un empilement plus épais (§ 1.2.3, p. 30). Cependant, en augmentant ['épaisseur des couches,

on rencontre deux problémes majeurs pour les croissances épitaxiales ultérieures :

- les couches épaisses sont rugueuses : il s'agit de plusieurs dizaines de marches atomiques ;

— les empilement épais ne donnent pas du tout la bonne texture de fibre'36 (§ 1.2.2, p. 27) ;

Il nous faut donc trouver d'autres stratégies pour augmenter la taille latérale des grains.

RESUME DU CHAPITRE
Nous présentons une méthode originale de fabrication de grains de Si de trés grande extension la-
térale, basée sur la modulation du rayon de déplétion (§ 3.5.1,p. 158). Cette méthode consiste en
'ajout d'une couche barriére de diffusion lithographie a l'interface entre 1'Al et le a-Si. Les premiers

résultats démontrent le concept de cette couche barriére lithographiée (§ 3.5.2, p. 160).
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3.5.1 Stratégie et micro-fabrication

STRATEGIE Comme nous l'avons précédemment vu, c'est le rayon de déplétion qui régle la taille la-
térale des grains de Si : si l'on arrive a augmenter la valeur de Ry, il nous serait en pratique possible
d'accroitre la dimensions des grains. On peut trouver dans la littérature que les dépendances de Ry,

sont les suivantes2% (Eq.3.5 1) :

Rdep =

Les grandeurs du numérateur, a savoir 1'épaisseur e (m) de la couche d'Al et le coefficient de diffusion
Dgig (m? s71) du Si dans la couche d'Al, ne sont pas des grandeurs sur lesquelles nous pouvons agir, en

effet :

- augmenter e permettrait, certes, d'augmenter Ry, mais cela augmenterait par la méme occa-
sion la rugosité des cristaux de Si, et affaiblirait sa texture de fibre [111] ;

- Dy pourrait étre modifié en changeant la taille latérale des grains : et donc en modifiant
la taille des grains. La taille des grains ne peut cependant pas étre augmentée de plus d'un
facteur 2 lors du dépot.

En revanche, il nous semble possible de réduire le terme du dénominateur, a savoir le coefficient de
dissolution Dy, (m s71) du Si dans I'Al, grace a I'ajout d'une couche barriére de diffusion a l'interface

Al/a-Si. Si nous percons de trous périodiques cette couche barriére de diffusion, nous devrions égale-

ment pouvoir fixer les lieux de nucléation des germes cristallins.

Nous allons donc chercher 4 déposer, sur la couche d'Al (Fig. 3.5 1 (a)) une couche barriére de diffusion

percée de trous organisés (Fig. 3.5 1 (b)), avant d'y déposer la couche habituelle de a-Si (Fig. 3.5 1 (c)).

Barriére de diffusion
lithographiée

Nucléation localisée

Figure3.51 (a)a (c) et (e) Stratégie de localisation de grains de Si par I'ajout d'une barriére de diffusion entre les couches

d'Aletde a-Si.  (d) Evolution de la concentration en Si dans la couche d'Al en fonction du lieu (trou ou couche barriére).



Lors du recuit, la concentration en Si dans la couche d'Al devrait croitre de maniére importante dans
les trous, autrement dit 14 ot la dissolution n'est pas ralentie par la barriére de diffusion (Fig. 3.5 1 (d)).

Au bout d'une certaine durée de recuit, la saturation en Si pourrait étre obtenue de maniére localisée

3.5.1 Stratégie et micro-fabrication

sous ces ouvertures : la nucléation aurait alors lieu en ces points.

Si nous parvenons a faire nucléer de maniére suffisamment synchronisée tous les germes dans les
trous, et & empécher toute nucléation parasite hors de ces ouvertures : nous pourrions alors, aprés

croissance, obtenir des grains de Si de grande dimension, et de taille et positions prédéterminées par

les ouvertures opérées dans la couche barriére de diffusion (Fig. 3.5 3 (e)).

Pour que cette organisation des grains puisse-t-étre entreprise, nous devons nous assurer que la bar-
riére de diffusion joue bien son réle, mais qu'elle permette toutefois la croissance des grains de Si. En

effet, si la barriére de diffusion est parfaitement imperméable, il y a un risque que la croissance des

cristaux s'arréte dés le bord des trous passé.

FABRICATION Plusieurs méthodes de litho-
graphie sont envisageables pour moduler la
couche barriére de diffusion. D'une part grice
a un lift-off (Fig. 3.5 2 (a)) : des plots de résine
sont déposés sur la couche d'Al (1), le dépét de la
couche barriére de diffusion est effectué (2), puis
la résine est dissoute afin de révéler les trous
(3) : on peut alors déposer la couche de a-Si (4).
Ou d'autre part, al'aide d'une gravure : la couche
barriére de diffusion est déposée de maniére
uniforme sur la couche d'Al (5), la résine est
déposée et insolée de sorte a former des trous
localisés (6), une gravure ionique ou chimique
permet de propager les trous de la résine vers la
couche barriére (7) : le dépét de a-Si est réalisé

de la méme maniére (4).

Nous avons réalisé des essais de lithographies des deux maniéres décrites précédemment, et en utili-

sant quatre types de couches barriére de diffusion : SiO,, SiN,, AIN, et Al,Os3. Trois principaux résultats

sont a retenir :

Figure3.52 (a) Fabrication de la couche barriére de
diffusion lithographiée par lithographie et lift-off. (b)

Fabrication de la méme couche par gravure sélective et

localisée de la couche barriére de diffusion.

- aucune méthode de lithographie n'a fonctionné sur lacouche d'Al (trop sensible) ;
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(Fig. 3.5 3)
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a- Si (10 nm)
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Figure3.53 (a) Schéma de l'empilement utilisé. (b) Image de microscopie optique d'un échantillon apres
recuit. (c) Transformée de Fourier de l'image (b). (d) Image a plus fort grossissement : les zones avec trous sont

marquées d'un cercle (les trous ne mesurent que 2 pm de diamétre).

— nous avons donc travaillé sur 'empilement inverse : avec le a-Si comme premiére couche, et

I'Al comme derniére (c'est-a-dire inversées par rapport a la Fig. 3.5 2) ;
- seule la couche barriére de diffusion de SiO, a permis une fabrication simple et une cristalli-

sation ultérieure.

3.5.2 Résultats et discussion

Nous disposons a présent d'un empilement a couche barriére de diffusion lithographiée : nos diffé-
rents essais ont montré qu'une épaisseur de 1 nm de SiO, suffit & induire un effet sur la dissolution du
a-Si dans la couche d'Al. Nous avons donc recuit a 500 °C pendant 5 h I'empilement présenté dans la

Fig. 3.5 3 (a).

Une fois recuit, I'échantillon présente de nombreux cristaux de Si, comme attesté par les images prises
au microscope optique (ici dans le cas de trous de 2 pm de diameétre, répartis selon un motif hexagonal,
de 20 um de pas). Nous observons bien la cristallisation préférentielle dans les trous lithographiés
(Fig. 3.5 3 (b)). La transformée de Fourier de 1'image (Fig. 3.5 3 (c)) met bien en évidence 'ordre des

cristaux (de contraste sombre).

Quelques nucléations parasites sont toutefois visibles en dehors des trous du motif (Fig. 3.5 3 (d)).
L'image a plus fort grossissement permet également de noter la présence dun fond « grisdtre » : les
5h a 500 °C n'ont en effet pas suff a cristalliser tout le a-Si. Lors du refroidissement, le Si toujours
dissout dans la couche d'Al a précipité en de trés nombreux et petits grains,’® donnant la teinte grise

et bruitée du fond de l'image.

Ces images (Fig. 3.5 3) établissent la démonstration de la preuve de concept de l'utilisation d'une couche

barriére de diffusion lithographiée, pour localiser la nucléation des grains de Si. La dimension des trous
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(2 pm) semble étre adéquate pour initier la nucléation d'un seul cristal par trou (nous n'observons pas

de frontiére entre grains comme c'était le cas dans la section § 3.2.1.2, p. 113).

En revanche, des points restent a investiguer :

- Comment dimensionner la couche de barriére de diffusion pour interdire les nouvelles nucléations
entre les trous, tout en ne ralentissant pas trop la croissance des grains ?

- Quel pas maximal de motif peut-on utiliser pour augmenter la dimension des grains ?

- Peut-on réussir a lithographier une couche barriére de diffusion dans un empilement Al/a-Si plutot

que a-Si/Al ?

3.5.3 Conclusion

Nous avons démontré le concept de localisation des grains de Si par modulation d'une couche barriére
de diffusion a l'interface entre les couches d'Al et de a-Si. Cette couche, percée de trous périodiques de
diameétre et de pas prédéterminés permet de maitriser le profil de concentration du Si dans la couche

d'Al, et ainsi, de déterminer les lieux de nucléation des cristaux de Si.

Les propriétés de la couche barriére de diffusion sont cruciales : elle doit étre suffisamment imper-
méable pour empécher des nucléations parasites, mais suffisamment perméable pour ne pas bloquer

la croissance des cristaux de Si.

De nombreuses expériences sont a entreprendre pour démontrer tout le potentiel de cette stratégie

de fabrication.

NOTE

Ce chapitre est en partie fondée sur les résultats obtenus au cours du stage de Thomas BARRES, financé

par Saint-Gobain Recherche, et principalement effectué au LPN de février  juillet 2014.
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RAPPEL DES OBJECTIFS Cette thése avait pour objectif principal d'investiguer les possibilités d'utili-
ser des cristaux a la fois trés minces et obtenus par des méthodes industrielles de dép6t de matériaux,
comme substrats pour la croissance épitaxiale d'ensembles de nanofils de semiconducteurs 111-v. Cet

objectif principal peut se scinder en trois interrogations majeures :

- Quelles caractéristiques ces cristaux devraient-ils posséder pour pouvoir étre considérés comme de
probables substrats pour la croissance verticale des nanofils ?

- Sices critéres sont vérifiés par une couche mince, le résultat attendu de croissance verticale de nano-
fils est-il obtenu ; et est-il simple a obtenir et reproductible ?

- Est-il alors possible de diviser ce substrat couche-mince en de nombreux nano-substrats, qui per-
mettraient alors la croissance de nanofils uniques, verticaux, et localisés, sur de nombreux types de

supports ?

CONCLUSION  Dans ce manuscrit, nous avons montré que le procédé AIC permet d'obtenir des couches
minces cristallines de Si, grace a des dépots par pulvérisation cathodique magnétron, et un traitement
thermique a basse température (typiquement 250 °C), a l'air. Le procédé que nous avons élaboré (Cha-
pitre 2.2, p. 47) nous permet de fabriquer des couches dotées d'une texture de fibre [111] avec une
dispersion angulaire trés faible (de l'ordre de 3° d'écart-type) (§ 2.2.1.1, p. 52). L'étude de la cinétique
et thermodynamique de la cristallisation (§ 2.3.1, p. 61), ainsi que de son mécanisme microscopique
(8 2.3.2, p. 69) nous a permis de développer des recettes de fabrication reproductibles et validant le

cahier des charges (Chapitre 2.4, p. 75) que nous nous étions fixé (Chapitre 2.1, p. 39).

Nous avons par la suite démontré la croissance verticale de nanofils de GaAs (§ 2.5.1, p. 86), en

épitaxie avec les cristaux de Si (111) (§ 2.5.2, p. 87). Une petite quantité des nanofils restent, certes,
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non verticaux ; mais nous avons pu montrer par une détermination statistique de leur orientation
(8 2.5.3.1, p. 89), que ces nanofils obliques sont dus a l'emploi de conditions de croissance non
optimales, donnant lieu a la formation de macles tridimensionnelles a 1a base des nanofils. Cette étude
statistique a également montré que la dispersion angulaire des fils autour de la verticale est du méme

ordre que celle des cristaux de Si (de I'ordre de 5°).

Il est connu que le procédé AIC permet la fabrication de couches cristallines de Si sur de nombreux
substrats, tels que le verre et les plastiques. Nous avons en outre montré qu'il est possible de faire
croitre des cristaux de Si (111) a la surface d'un substrat usuel de Si (100) grace a l'utilisation d'une
couche séparatrice extrémement fine (par exemple de SiO,), de l'ordre de quelques monocouches
d'épaisseur (§ 2.4.2.4, p. 82). Ce résultat démontre qu'il est alors possible de faire croitre des nano-
fils verticaux de semiconducteurs III-V sur un substrat de Si(100), grace a l'utilisation d'une trés fine

couche de Si (111).

L'obtention aisée de nanofils verticaux sur ce substrat couche mince non conventionnel valide donc la
série de caractéristiques que nous avions fixé (Chapitre 2.1, p. 39). La couche mince, pour permettre
la croissance des nanofils, doit étre trés bien orientée, trés peu rugueuse (pour ne pas exhiber de fa-

cettes latérales), et composée des grains d'extension latérale plus grande que le diameétre des nanofils.

Maintenant que nous avons démontré la croissance de nanofils verticaux localisés sur des nano-subs-
trats de Si (111), nous pouvons envisager l'intégration de ces fils dans des dispositifs. Dans tout dispo-
sitif optoélectronique, il est nécessaire de connecter électriquement les structures actives et donc de
s'assurer que les substrats minces de Si sont suffisamment conducteurs pour permettre leur connexion
de manieére efficace. Nous avons travaillé sur 1'élaboration d'une électrode métallique revétue d'une
trés mince couche de Si (111) : en utilisant une couche barriére de diffusion adéquate, il est possible de

revétir une couche métallique d'une « peau » de Si (111) (Chapitre 2.6, p. 97)

La croissance localisée des nanofils est importante pour leur intégration dans des dispositifs : elle
permet de positionner les fils selon la géométrie nécessaire et/ou optimale, afin qu'ils effectuent la
fonction qui leur est dévolue. Dans un second temps (Chapitre 3, p. 107), nous avons par conséquent
développé le concept de « nano-substrat » (Chapitre 3.1, p. 109), autrement dit l'utilisation comme
substrat local de croissance d'ensembles de cristaux plans de forme et position, mais aussi d'orienta-

tion cristalline prédéterminées.

Dans cette optique, nous avons démontré qu'il est possible de fabriquer des monocristaux de Si vali-
dant tous ces objectifs, a l'aide d'empilements Al/a-Si finement divisés. Nous avons réussi a fabriquer

des monocristaux de Si de diverses formes, jusqu'a des tailles de 1 pm (§ 3.2.2, p. 123). Ces mono-



cristaux sont également toujours orientés avec leur axe [111] perpendiculaire au substrat (§ 3.2.2.2,
p- 124). L'étude compléte de la cinétique de cristallisation des pastilles d'empilement Al/a-Si, menée
dans le but de définir des recettes optimales de fabrication des ensembles de nano-substrats, a montré
que leur cinétique de cristallisation est identique a celle des empilements d'extension latérale infini

(8 2.3.1, p. 61), avec toutefois une forte contribution de leur taille (§ 3.3.2, p. 129).

La croissance de nanofils de semiconducteurs 111V auto-catalysés (croissance VLS) nécessite toutefois
un ajustement de la position verticale des nano-substrats. En effet, nous avons montré qu'il n'est pas
aisé de positionner les catalyseurs métalliques sur ceux-ci, s'ils sont simplement déposés a la surface
d'un substrat (§ 3.4.1.1, p. 140). En revanche, un simple enterrement partiel des nano-substrats
permet de rendre 1'étape de localisation des catalyseurs trés simple (§ 3.4.1.2, p. 143). La preuve de
concept de l'utilisation de nano-substrats pour la croissance verticale de nanofils de semiconducteurs

a ainsi été faite (§ 3.4.2, p. 148).

PERSPECTIVES Pour de nombreuses applications, telles que les LEDs a base de GaN, il serait intéres-
sant de disposer de monocristaux de taille bien plus grande que quelques micrométres (de l'ordre de
100 pm de diamétre, idéalement). L'élaboration de couches trés mince de Si, faites de grains de trés
grande dimension latérale est donc d'un grand intérét. Ces couches seraient bien plus fines que les ma-
tériaux épitaxiés, subissant alors toutes les contraintes. Sil'on arrive a désolidariser suffisamment les
cristaux de Si du substrat sous-jacent, nous pourrions avoir un substrat compliant idéal. En revanche,
pour la croissance 2D de semiconducteurs, nous savons d'ores et déja qu'un important travail sur la
rugosité de la surface du Si devra étre effectué, afin de limiter au maximum l'apparition de domaines
d'antiphase. Le Chapitre 3.5 (p. 157) introduit une stratégie d'augmentation de la taille des cristaux
de Si. Nous montrons notamment qu'il est possible de localiser des grains de Si bien plus grand qu'a
l'accoutumée, par la conception d'une couche barriére de diffusion lithographiée, placée a l'interface

des couches Al/a-Si.

La croissance sous forme de nanofils de certains semiconducteurs IV ou I11-V sont plus faciles a réaliser
que d'autres.Nous avons uniquement démontré la croissance verticale de nanofils autocatalysés de
GaAs. L'équipe du Pr. Joan REDWING (Pennsylvania State University) a récemment démontré la pos-
sibilité de faire croitre des nanofils de Si sur des couches minces de Si obtenues par AIC.2°! Mais de
nombreux matériaux restent encore étre tester. On peut par exemple penser au cas des nanofils dont
la croissance s'effectue selon le mécanisme VSS (sans catalyseur), tels que le GaN. L'absence de goutte

de catalyseur facilite grandement la conception des nano-substrats.
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Dépot de couches minces, épitaxie, et nano-fabrication

INTRODUCTION Lors des travaux de thése présentés dans ce manuscrit, la pulvérisation cathodique

magnétron a été utilisée de maniére originale, en tirant partie du mécanisme qu'elle met en jeu, et ce,

afin d'obtenir de nouvelles structures. Cette annexe a donc tout d'abord pour objectif de rappeler le

fonctionnement de cet outil de dépét, pour aider le lecteur dans la compréhension des chapitres du

corps de ce manuscrit. Les Sections A.2 et A.3 présentent succintement |'épitaxie par jets moléculaires

et la lithographie électronique, respectivement.

Dans chacune des sections suivantes, nous détaillerons avec soin les réglages expérimentaux que nous

avons généralement utilisés. Ainsi, dans la suite de ce manuscrit, et sauf avis contraire, on se référera

a la présente annexe pour connaitre les conditions expérimentales utilisées.

A.1  Pulvérisation cathodique magnétron DC

La pulvérisation cathodique magnétron est une
méthode de dépot de choix pour le revétement
de surfaces par des films fonctionnels amor-
phes ou polycristallins, tels que des films durs,
anti-frottements, résistants a la corrosion, ou
plus également recherchés pour leurs qualités
optiques ou électriques. Cette méthode de dépot
est versatile ; en effet, de nombreuses possibili-
tés sont offertes, telles que le dépot de métaux,
d'oxydes, de nitrures, ou méme de tous types
d'alliages a partir de cibles steechiométriques ou

par des pulvérisations multiples simultanées.

Figure A1 Photographie de la ligne de cathodes du
site de production Saint-Gobain Glass d'Eggborough
(Royaume-Uni) (© Saint-Gobain Glass, disponible sur

saint-gobain-glass.com).
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La pulvérisation par magnétron est couramment utilisée dans les sites de production de nombreuses
compagnies : elle permet des dépéts de trés grandes dimensions. Ainsi, une grande partie des produits
de vitrages pour le contréle thermique de Saint-Gobain Glass (par exemple le verre bas-émissif pour
I'habitat) sont directement déposés en sortie de production verriére par cette technique. Les surfaces
de verre passent sous les nombreux magnétrons (la Fig. A 1 montre des cathodes a perte de vue) :
elles peuvent mesurer jusqu'a 3 m de large, et avancent a une vitesse de 10 m min~!. Autrement dit,
chaque minute, des empilements complexes sont déposés sur une surface de 30 m? (il s'agit parfois de

plusieurs dizaines de couches différentes).

A.1.1  De la pulvérisation cathodique au magnétron

a) Principe de la pulvérisation cathodique

Dans une chambre a vide, au sein de laquelle régne une atmosphére raréfiée (par exemple de 1'Ar),
on applique une différence de potentiel entre une cathode et les parois du bati. Cette différence de
potentiel génére un plasma dont les espéces positives (Ar*) sont attirées par la cathode, faite du maté-
riau pur que l'on souhaite déposer (métal, semiconducteur, ou méme oxyde transparent conducteur),
que l'on nomme alors « cible ». En heurtant la surface de la cible, les espéces positives du plasma vont
transmettre une partie de leur quantité de mouvement pour éjecter des atomes de la surface : c'est la
pulvérisation. Ces atomes, généralement électriquement neutres, vont se diriger en ligne droite au
travers de la chambre de dépot, et se déposer sur les surfaces qu'ils rencontrent : en particulier sur le

substrat pouvant étre placé en face de la cathode.

Lors du choc entre un ion Ar* et la cible, des électrons secondaires sont émis : ils peuvent alors inte-
ragir avec des atomes d'Ar du gaz raréfié, formant de nouveaux ions Ar* qui entretiennent la décharge

plasma.

Il est par ailleurs possible d'ajouter un gaz réactif dans l'atmospheére de la chambre de dépét, ce qui
rend possible le dépét de nombreux composés (oxydes, nitrures, etc.) a partir de cibles métalliques
simples (ce point sera discuté au paragraphe § A.1.2, p. 175, concernant la pulvérisation cathodique
magnétron DC réactive). En revanche, la pulvérisation cathodique présente l'inconvénient d'étre

lente : ce désavantage peut étre réglé par l'ajout d'un magnétron sous la cathode.

b) Apport du magnétron et configuration d'une cathode planaire

La pulvérisation cathodique simple présente les inconvénients de nécessiter une tension élevée afin

d'initier la décharge plasma ; elle induit également des vitesses de dépot faibles, en raison du faible
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Figure A2 Cathode magnétron (a) Vue éclatée et (b) Coupe d'une cathode. (c) Lignes de champ magnétique et élec-

trons secondaires.

taux d'ionisation de I'Ar. Une solution technique a été apportée en accolant un « magnétron » sous
la cathode. Les aimants du induisent le déplacement des électrons du plasma selon une
trajectoire hélicoidale, démultipliant leur trajet et les possibilités d'interactions avec 1'Ar : son taux

d'ionisation est alors plus important.

Techniquement, un magnétron de petite taille, tels que ceux que nous avons utilisés sont constitués

des éléments dessinés dans la Fig. A 2 :

- une cible de matériau pur est mise en contact (électrique et thermique) (3) avec la cathode
™
— cette cathode comprend des aimants de polarités opposées entre le centre et la périphérie :

(5) et (6);
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- enraison de l'échauffement lors de la pulvérisation, la cathode doit étre refroidie, en général
pardeleau (9);

- enfacearriére dela cathode (al'opposé de la cible), est ajoutée une plaque magnétique (8), qui
permet le retour des lignes de champs, sous le dispositif ;

- enfin, le tout est couvert par I'anode (1), qui dispose souvent d'orifices d'injection des gaz qui

permettent d'apporter les gaz réactifs au plus prés de la cathode (2).

La présence des aimants induit les lignes de champs magnétique telles que présentées dans la
Fig. A 2 (c). Ces-derniéres confinent les électrons secondaires a proximité de la cible, permettant la
production efficace d'ions Ar*, en raison de la distance accrue qu'ils parcourent. Le plasma nécessite
donc une différence de potentiel moins importante pour maintenir la décharge, la tension de travail

peut donc étre limitée (plus les aimants sont puissants, et plus cet effet est prononcé).

Lors de la pulvérisation de la cible par ces ions Ar*, la charge de l'ion est transmise a la cible (dés lors,
elle doit donc étre suffisamment conductrice). En revanche, les espéces atomiques ou moléculaires
pulvérisées sont trés généralement neutres (faible taux d'ionisation, de l'ordre de quelques fractions de
pourcents) : le piége magnétique n'a donc aucun effet sur elles. Elles continuent donc leur trajectoire
en ligne droite (sila pression est suffisamment faible pour que leur libre parcours moyen soit supérieur
a la distance cible-substrat), et peuvent alors se déposer a la surface du substrat. Il existe une zone

d'abrasion préférentielle, nommée « racetrack », située dans l'entrefer des aimants (Fig. A 2 (b)).

Sile matériau de départ composant la cible est constitué d'un seul types d'atomes, ces atomes vont étre
pulvérisés et se déposeront a la surface du substrat. La vitesse du dépot dépend alors des parameétres
du magnétron (puissance, tension, pression du gaz, etc), mais également du taux de pulvérisation
propre au matériau considéré. Ce taux de pulvérisation correspond au nombre d'atomes éjecté par ion
Ar* incident (dont l'énergie est fixée, par exemple a 1 keV). Ainsi, 4 titre d'exemple, un ion Ar* a 1 keV
arrivant selon une incidence normale sur une cible d'Ag ou de Ti, arrachera respectivement : environ
3,7 atomes d'Ag et seulement 0,7 atomes de Ti?%2. Ce taux de pulvérisation dépend de la masse des
atomes, de leur énergie de liaison 4 la surface de la cible (et également des propriétés de l'ion incident :

masse, énergie, et angle d'incidence).

A présent, si la cible est constituée d'un mélange d'atomes dans une stoechiométrie déterminée,
comme par exemple d'Ag et de Ti, quel matériau obtient-on sur le substrat ? Souvent, les cibles a
plusieurs composants sont de simples galettes obtenues par pressage de poudres des deux matériaux

voulus, ce qui permet un dosage précis des quantités souhaitées.
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Comme nous l'avons vu précédemment, les atomes de Ti ont une probabilité 5,3 fois plus faible d'étre
pulvérisés que les atomes d'Ag. Ainsi, dans une premiére phase de pulvérisation, de trés nombreux
atomes d'Ag vont étre pulvérisé et donc supprimés de la surface de la cible ; en conséquence, le ratio
de surface de la cible occupé par I'Ag va diminuer. La probabilité de pulvériser des atomes d'argent va
ainsi mécaniquement baisser, au profit des atomes de Ti. Ainsi, le ratio des taux de pulvérisation va

étre compensé automatiquement par le ratio des surfaces exposées.

La pulvérisation cathodique (magnétron ou non) permet donc le dépét de films composé de plusieurs
éléments dont la stoechiométrie est strictement égale a la stoechiométrie nominale de la cible. Mais
pour obtenir cette égalité, il est nécessaire de pulvériser la surface pendant un temps suffisant, afin
que les aires respectives des différents matériaux trouvent leur équilibre. Cette étape est appelée

pré-pulvérisation.

La cathode que nous avons schématisée (Fig. A 2 (a) et (b)) utilise des cibles de 2” de diamétre, qui
permettent donc des dépots homogenes sur des substrats de taille similaire. Dans l'industrie, ces ca-
thodes prennent d'autres formes, mais sont toutes basées sur le méme mode de fonctionnement. Elles
peuvent notamment étre rectangulaires (plusieurs meétres de longs pour une dizaine de cm de large),
ou encore cylindriques (mises en rotation selon leur axe, l'usure préférentielle observée est partagée

sur toute la surface). Elles permettent alors d'effectuer des dépéts rapides sur de trés grandes surfaces.

A.1.2 Pulvérisation réactive DC

Nous avons précédemment détaillé les principes de base du dépét par pulvérisation cathodique par
magnétron, a partir de cibles conductrices. Le dépét de céramiques est néanmoins également possible,

selon deux méthodes :

— l'utilisation d'une cible non conductrice de ladite céramique, et d'un potentiel de cathode
alternatif (radiofréquences) (non détaillé dans ce manuscrit) ;
— l'utilisation d'une cible métallique pure et I'ajout d'un gaz réactif, tel que I'O, ou le N, afin de

déposer 'oxyde ou le nitrure correspondant.
a) Principe

Lors de la pulvérisation d'une cible en présence de I'ajout d'un gaz réactif, la surface de la cible participe
a une réaction qui peut étre totale ou partielle en fonction du flux du gaz. En ajustant la quantité de
gaz, il est possible de déposer des films de stoechiométrie et de composition déterminées avec des

forts taux de dépots. Les réactions entre gaz et espéces ont exclusivement lieu aux surfaces de la cible

175



176

(Fig. A 3)

(Fig. A 4)

ANNEXE A

Légende

@ Oxyde (neutre)
9 Métal (neutre)
9 Oxygeéne réactif

@ Art (gaz de pulvérisation)
© Racetrack
@ Surface oxydée

Figure A3 Pulvérisation cathodique réactive.
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Figure A4 Pression partielle du gaz réactif, consomma-
tion de ce dernier, et potentiel de la cathode, en fonction
cible, rouge :

du flux de gaz réactif (gris : zones ayant

réagi).

et/ou de l'échantillon : en fonction des para-
meétres utilisés, les composés émis peuvent avoir
réagi ou non (Fig. 2.1 3), ils peuvent également
réagir sur le substrat pour former des composés

gaz-espéce déposée.

Comme dans le cas d'une cible faite d'un alliage,
si la cible a une surface partiellement oxydée,
nous effectuons un dépot multi-espéces : le ré-
glage des gaz réactifs permet donc d'obtenir la

stoechiométrie souhaitée.

b) Stoechiométrie, relation avec la surface de la
cible, et instabilité

Les réactions se produisant a la surface de la
cible sont trés importantes pour l'obtention
d'un dépdt de composition voulue.?%3 Dans la
plupart des dispositifs expérimentaux, la pres-
sion partielle du gaz réactif est obtenue par le
contrdle du flux. Avec ce controle, la pression
partielle du gaz réactif suit une courbe en hysté-

rése (Fig. 2.1 4 (a)).

Pour les valeurs faibles de flux de gaz réactif, la
quasi-totalité de celui-ci est fixé par des sites
de condensation. Ainsi, sa pression partielle
n'évolue que trés peu de son niveau de base : le
matériau déposé est alors trés principalement
métallique. Cette situation est valable tant que
le flux n'a pas dépassé la valeur fp;. Lorsque le
flux dépasse cette valeur, le gaz réagit avec la
surface de la cible pour former une couche d'un
composé gaz-métal. Or le taux de pulvérisation
de ce composé est en général 10 a 20 fois plus
faible que celui du métal seul (notamment parce
que ce type de composé émet bien plus d'élec-
trons secondaires que le métal, ce qui dissipe une

grande part de l'énergie sans que le composé soit
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vaporisé) ; donc une quantité moindre de métal est pulvérisée, et moins de gaz réactif est consommé.
Il en résulte une augmentation brutale de la pression partielle de gaz réactif : les composés pulvérisés

sont alors tres riches en l'espece gazeuse.

A présent, lorsque le flux de gaz réactif est diminué, la trajectoire suivie n'est plus du tout la méme.
Dans un premier temps, la surface de la cible est toujours couverte d'une couche du produit de la
réaction gaz-métal, son taux de pulvérisation est donc trés faible, et la pression en gaz ne peut que
reste élevée. Une décroissance brutale de la pression en gaz se produit lorsque le flux est suffisamment
faible (f,) pour permettre la pulvérisation de toute la couche du composé gaz-métal : la surface rede-
vient alors métallique, augmentant donc le taux de pulvérisation, et par 1a méme, la quantité de gaz

consommeée par la réaction gaz-cible. La consommation du gaz réactif est donnée dans la Fig. 2.1 4 (b).

Cette courbe en hystérése peut rendre le dépoét instable (un saut d'un régime a l'autre est possible,
en raison d'un défaut en gaz réactif). Le magnétron permet de réduire considérablement ce défaut :
l'abrasion préférentielle dans la racetrack permet d'observer simultanément des zones métalliques,
des zones entiérement constituées du composé gaz-métal, et enfin des zones partiellement consti-

tuées du composé gaz-métal.204 205

Dans le cas de la chambre a vide que nous utilisons, I'hystérése est quasiment non détectable : le
balayage en flux de gaz réactif, avec la plupart des cibles dont nous disposons ne montre un décalage

entre les deux branches que d'une fraction d'unité de flux.

A puissance de dépét constante, la mesure du potentiel de la cathode permet de rendre compte du taux
de réaction qui se produit. Il évolue donc rapidement lors d'un changement de régime (Fig. 2.1 4 (c)) :
il varie en fait avec I'émission d'électrons secondaires depuis la surface, c'est-a-dire avec 1'état méme
de la surface de la cible. Ainsi, quand des composés gaz-métal sont formés a la surface de la cible, son
potentiel est modifié : le contréle de ce potentiel permet donc d'ajuster leur taux de formation et ainsi

leur taux de pulvérisation.206:207

Cette méthode de réglage ne peut fonctionner que si les potentiels de la cible métallique et de la cible
couverte du composé gaz-métal sont suffisamment différents. Dans le cas de nos expériences, 2100 W,
la cible de Si métallique prend le potentiel de 474 V, tandis qu'elle prend celui de 293 V sous la forme
Si0O, : cette différence est tout a fait suffisante pour ajuster finement la stoechiométrie émise par la
cible. Nous nous servirons de ce procédé pour élaborer une méthode de dépot reproductible pour des

empilements Al/SiO,/a-Si (Chapitre 3.2, p. 47).

On peut également noter l'exemple des cibles métalliques utilisées pour le dépot d'ITO (oxyde d'in-
dium dopé étain), qui est un oxyde transparent conducteur trés usité pour les électrodes des dispositifs

d'affichage (tous types d'écrans). Les cibles employées sont généralement de composition 90% d'In et
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10% de Sn. Le potentiel de cathode a1'état métallique est de l'ordre de 385V, tandis que celui de l'oxyde
est d'environ 360 V : cette différence minime rend impossible tout réglage fin de la stoechiométrie

Ino,gsno’lox.

A.1.4 Cas pratique d'un dépét de couche a Saint-Gobain Recherche

La chambre de dép6t utilisée lors de cette thése est un modéle SMP 300X de la société Méca2000, qui
propose un contréle sur de nombreux réglages. Ce bati permet notamment le chauffage des échantil-
lons durant le dépo6t, I'application d'un bias, et dispose de trois lignes de gaz : Ar et deux gaz réactifs
(O, et N,). Ses trois cathodes peuvent aussi étre montées en configuration de dépots sucessifs ou bien

de co-dépot (elles convergent alors vers un point).

a) Protocole expérimental et pré-pulvérisation

Tout dépot doit étre précédé d'une étape de pré-pulvérisation. Sa durée dépend de l'histoire récente
de la cible : en effet, une méme cible ayant pu étre utilisée pour un dépét réactif différent, ou encore
avoir été a l'air (notamment aprés sa mise en place dans la chambre), sa surface peut étre polluée, ou de
stoechiométrie non souhaitée. La pulvérisation de la cible dans les conditions voulues permet de don-
ner a sa surface les propriétés nécessaire au dépét (métal pur, partiellement ou complétement oxydée,
nitrurée, etc.). La pré-pulvérisation consiste simplement en une pulvérisation avant d'introduire le de

substrat dans la chambre.

Aprés montage d'une cible dans la chambre, il convient de les pré-pulvériser pendant des durées suffi-
santes pour pouvoir considérer que leurs états précédents ont été complétement éliminés de sa surface
(cette durée peut s'étaler d'1 min a 15 min, en général, et en fonction de la puissance utilisée). Entre

deux dépbts identiques, il n'est toutefois pas nécessaire d'intercaler une étape de pré-pulvérisation.

Une fois la cible dans 1'état approprié, le substrat peut étre présenté en face de celle-ci. La pulvérisation

est alors effectuée (voir réglages usuels, § A.1.4 ¢)).

b) Paramétres par défaut employés dans la suite du manuscrit

Dans ce manuscrit, nous considérons que les dépots ont été effectués dans les conditions suivantes,

sauf indication contraire :

- pression de base : environ 7 1077 mbar ;
— pression de travail : 1,2 103 mbar d'Ar (obtenue avec un flux de 30 sccm) ;
- mise en place des échantillons : échantillons collés sur les porte-échantillons a I'aide de bande

adhésive 3M Kapton® ;
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— puissance des dépots: 100 W ;

- potentiel du porte-échantillon (bias) : laissé flottant (soit entre — 22 et - 23 V) ;

— rotation de I'échantillon autour de son axe ;

- vitesses de dépét de I'Al et du a-Si: 0,435 nm s7! et 0,208 nm s~! respectivement ;

— épaisseurs (durées) d'Al et de a-Si: 10 nm (23 s) et 15 nm (72 s) respectivement ;

- température ambiante ;

- pré-pulvérisations (dépollution) : en début de journée 15 min 3 100 W pour le Si, et 5 min &

100 W pour I'Al; et environ 1 min pour chacune des cibles, entre chaque dépét.

A.2 Epitaxie par jets moléculaires

L'épitaxie par jets moléculaires (ou MBE dans la suite, pour « Molecular Beam Epitaxy ») a uniquement
été utilisée pour la croissance des nanofils de semiconducteurs I11-V (presqu'exclusivement de GaAs).
Nous rappelons dans cette section les principes de base de cette méthode de croissance, sans rentrer

dans les détails.

A.2.1 Bati de croissance et généralités

Le bati MBE utilisé pour les croissances de nanofils de I111-V est un bati de type Riber-32, de la société

Riber. Ce bati est constitué de 4 chambres successives :

un sas d'introduction, disposant d'un chariot 4 8 positions, et débouchant dans une hotte a

flux laminaire ;

- une chambre de préparation disposant d'un four, dans laquelle les substrats sont dégazés
avant stockage et croissance (typiquement 30 min a 450 °C afin de désorber toute trace d'eau) ;

- une chambre de transfert qui dispose également d'un chariot & 8 positions (c'est dans cette

chambre que sont stockés les substrats dégazés, avant qu'ils ne soient utilisés pour des crois-

sances) ;

- une chambre principale de croissance (schématisée sur la Fig. A 5).

La chambre de croissance est équipée d'un manipulateur porte-échantillon doté d'un four, permettant
de chauffer les substrats. La température du substrat est contrdlée de trois maniéres différentes : un
thermocouple placé sous le substrat, un pyromeétre placé en face de ce dernier (opérant a une longueur

d'onde de 0,8 um), et également un spectrométre kSA BandiT.
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Légende

o Entrée de la chambre 0 Cellule a évaporation

© Hublot @ Faisceau de matiére

© Portdumanipulateur @ Canon a électrons (RHEED)
(Fig. A 5) O Manipulateur Q@ Four

© Vers écran RHEED @ Panneau froid

@ Shutter

Figure A5 Représentation schématique de la chambre de croissance d'un bati MBE.

Le vide dans la chambre de croissance est maintenu a une pression de base inférieure a 1 101° mbar
grace A une pompe cryogénique, une pompe ionique, et a deux panneaux froids (doubles parois rem-
plies de N; liquide ; le panneau froid des cellules n'est pas représenté sur la Fig. A 5). Sous ce vide, les
atomes évaporés des cellules a évaporation (le bati de croissance en dispose de sept : Ga, In, Al, As, P,
Be, et Si) ont un libre parcours moyen nettement supérieur a la distance creuset-substrat : ainsi, ils
arrivent sur le substrat de maniére balistique, et les réactions entre eux n'ont lieu qu'a la surface de

celui-ci.

Le contréle in-situ des croissances est réalisé a 1'aide d'un dispositif de diffraction d'électrons de haute
énergie en incidence rasante (RHEED, pour « Reflection High Energy Electron Diffraction »), dont les

principes sont donnés dans le paragraphe suivant.

2.1.2.2 Caractérisation in-situ des croissances par RHEED

Un faisceau d'électrons, d'une énergie déter- )
Ecran phosphorescent
. P . , 1z :
minée, est dirigé sur la surface de l'échantillon Faisceaux réfléchis \

avec un faible angle d'incidence, ce qui limite la

(Fig. A6) profondeur de pénétration de ceux-ci:le RHEED
Echantillon

n'est alors sensible qu'aux premiers plans ato- Faisceau incident

miques. Les électrons, diffractés par la surface
Figure A6 Représentation schématique du RHEED.

de l'échantillon, sont interceptés par un écran

phosphorescent (Fig. A 6).

Treés sensible aux derniéres couches atomiques de I'échantillon, le RHEED permet notamment d'obser-
ver la désoxydation, les reconstructions de surfaces, ou l'apparition de structures tridimensionnelles

en surface. Il permet donc en particulier de déterminer au cours de la croissance si des nanofils ont
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nucléé ou pas. Lors de la nucléation des nanofils, le diagramme RHEED de I'échantillon passe de lignes

(surface peu rugueuse et reconstruite) a des points (structures tridimensionnelles).

2.1.3 Lithographie électronique

La lithographie électronique est un outil trés souple pour la définition de motifs a trés petite échelle
(précision de l'ordre de quelques nanométres). L'exposition par faisceau électronique d'une fine couche

de résine suit un tracé prédéfini : le schéma d'exposition peut donc étre modifié a volonté.

Au cours de cette thése, la lithographie électronique a été utilisée dans deux procédés de nano-

fabrication :

- lagravure de motifs dans un empilement déja existant : la lithographie d'une couche de résine
est effectuée au dessus d'un empilement. Les motifs définis par le masqueur électronique
sont transférés dans I'empilement grace a une gravure ionique ;

- le dépdt d'un empilement est effectué sur une résine auparavant lithographiée : la dissolution

de la résine permet de ne conserver que les dépots dans ses ouvertures.

C'est un masqueur Vistec EBPG 5+ qui est utilisé 4 une tension de 100 kV et un courant de 5 nA. Les
doses émises sont de l'ordre de 1200 pC cm™. Ces conditions permettent d'insoler une couche de
poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA) A5, déposé par enduction centrifuge (vitesse de rotation de
5000 rpm et accélération de 2000 rpm s71) et d'une épaisseur approximative de 50 nm. Aprés expo-
sition au faisceau d'électrons, le développement de la résine est réalisé a 'aide d'un mélange isopen-
tanone:isopropanol (3:1) pendant 40 s. L'échantillon est ensuite rincé a l'isopropanol et séché sous

flux de N,

Dans le cas du premier procédé décrit ci-avant, nous utilisons une gravure ionique réactive avec une
torche a plasma. L'utilisation de BCl3/HBr permet d'optimiser l'anisotropie de la gravure de nos maté-

riaux (Al et a-Si) et la sélectivité de celle-ci par rapport au PMMA.

Apres gravure (ou aprés dépdt, dans le cas du second procédé), le PMMA est dissout dans le trichlo-
roéthyléne 4 90 °C pendant 5 min, parfois sous sonication. Les échantillons sont ensuite rincés au

trichloroéthyléne, a l'acétone, et enfin a l'isopropanol.
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Annexe B

Dispositifs et méthodes de caractérisation
des échantillons

INTRODUCTION La diffraction des rayons X (DRX) (§ B.1, p. 183) et la microscopie électronique en
transmission (TEM) (§ B.2, p. 189) sont des techniques qui ont été extensivement utilisées au cours
de cette thése. Ce chapitre a donc pour vocation de rappeler leurs principes, et de définir les méthodes
expérimentales nécessaires a la compréhension de la suite de ce manuscrit. En deuxiéme partie de
chapitre, nous rappellerons briévement les principes de la microscopie 4 force atomique (AFM) (§ B.3,
p- 192), de la photoluminescence (PL) (§ B.4.1, p. 194), et de la spectrométrie photoélectronique X
(XPS) (§ B.4.2, p. 195) qui ont également été utilisées dans la suite.

B.1  Diffraction des rayons X (DRX)

La diffraction des rayons X est une méthode puissante de caractérisation structurale des matériaux
cristallins. Dans le cas des couches trés minces, les configurations de diffraction usuelles aux grands
angles ne sont pas adaptées (§ B.1.1, p. 183). Nous utilisons la configuration de diffraction en inci-
dence rasante (§ B.1.2, p. 185) qui permet de mesurer l'intensité diffractée ces plans perpendiculaires
a la surface (§ B.1.3, p. 186). Nous avons également acquis des figures de pole pour déterminer la

qualité des textures cristallines.

B.1.1  Principe

Sil'on considére une couche mince polycristalline isotrope, similaire a une poudre, autrement dit for-
mée par de petites cristallites aléatoirement orientées. La direction du faisceau diffracté est donnée

par la loi de Bragg (Fig. B 1 (a)), désignés par leurs indices de Miller (h, k, I).
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(Fig.B 1)

(Eq.B 1)

(Eq.B2)

(Fig. B 2)
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a b Faisceau incident

Faisceau diffracté\
A

Figure B8 (a) Représentation schématique de la reflexion des rayons X sur des plans interéticulaires. (a) Schéma de

la configuration de diffraction de Bragg-Brentano.

Les angles de diffraction dépendent des dimensions du réseau cristallin ; par exemple, pour un cristal
cubique de paramétre a, la distance interréticulaire est égale a (Eq.B 1) :

a

V2 + 1% + 1P

dpg =

Chaque plan atomique caractérisé par sa distance interréticulaire est associé a un angle de diffraction

unique pour une longueur d'once donnée. L'équation de BRAGG donnant cet angle, s'écrit pour un

systéme cubique :

2a )
nA = ﬁsm 0
h* +k* +1
Une configuration de mesure classique est celle
de BRAGG-BRENTANO (Fig. B 1 (b)). Dans cette
configuration, le faisceau parvient a l'échantil- = § = § 2 §
lon sous une incidence 6 par rapport a I'hori- . v T T 4
zontal ; le détecteur, lui, est orienté dans le plan = 1
©
comprenant le faisceau incident et la normale a %
g 55
l'échantillon, avec le méme angle 6 par rapport % “
4 la surface. De cette facon, la direction de me- £ W6 0111 12
ELL L L aad i s
sure dans l'espace réciproque est orthogonale a 20 0 40 5; 0/ d;; 70 80 °

la surface. Le balayage 6-26 permet de mesurer

l'intensité diffractée par les plans cristallins pa- FigureB2  Diffractogramme schématique d'une poudre
isotrope de Si cubique.

ralléles 4 la surface. Cette mesure revient donc a
scanner les distances interréticulaires des plans

paralléles a la surface.

L'intensité des raies diffractées dépend des plans atomiques considérés (définis par leurs indices de

Miller (h, k, 1)), via leur facteur de structure Fyy;, calculé a partir de la position des atomes. Ainsi, dans



B.1 Diffraction des rayons X (DRX)

le cas d'une couche mince de Si polycristalline et parfaitement isotrope, les intensités des raies et leurs

positions sont telles que schématisées dans le diffractogramme de la Fig. B 2.

Bien que chaque orientation cristalline, mesurée dans la configuration de BRAGG-BRENTANO (pour
laquelle seuls les plans paralléles a la surface peuvent diffracter), soit équiprobable, l'intensité des raies

varie d'un pic 4 un autre.

2.2.1.2 Configuration de diffraction en incidence rasante non complanaire (GID)

La configuration symétrique de BRAGG-BRENTANO, la plus classique en diffraction des rayons X, per-
met uniquement de caractériser les plans paralléles a la surface. En effet, dans le cas d'une couche trés
mince déposée sur un substrat monocristallin, seule la diffraction des plans paralléles 4 la surface du

substrat est visible.

a) Configuration de diffraction en incidence rasante non coplanaire

Le faisceau incident pénétre la surface de I'échantillon avec un angle d'incidence trés faible (0,3° dans
notre cas). Les faisceaux diffractés sont acquis dans le plan de I'échantillon (comme représenté sur la
Fig. B 3). Le plan anode-détecteur est donc quasi paralléle 4 la surface de I'échantillon : ainsi, seuls les

plans cristallins orthogonaux a la surface peuvent se trouver en condition de diffraction.

Dans cette configuration, deux modes de balayage sont possibles :

- 20x/¢ : analogie du mode de diffraction symétrique précédemment introduit : on balaye les
plans paralléles entre eux, dans une direction donnée. Cette méthode est adaptée a I'analyse
de couches minces épitaxiées sur un substrat monocristallin.

- 20y : cette méthode est adaptée a I'analyse des plans orthogonaux a la surface, aléatoirement
répartis.

Sila couche est parfaitement isotrope, ces deux méthodes sont équivalentes. En revanche, sila couche
posséde une texture dans le plan (autrement dit, les grains qui la composent ont une orientation

dominante paralléle a la surface de l'échantillon), seule le mode d'acquisition 26y/¢ permet de suivre

celle-ci.

Faisceau incident (0,3°)

Faisceau diffracté /

Figure B3 Configuration de diffraction dans le plan.
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(Fig. B 4)
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b) Détermination d'une texture de fibre dans un cristal simple en GID non-coplanaire

Dans la configuration de BRAGG-BRENTANO, il est aisé de déterminer la texture d'un film épais si

celle-ci est orthogonale 4 la surface du substrat (autrement dit paralléle 4 la direction de mesure). Par

exemple, si le film a une texture de fibre [111] parfaite, alors seuls ses plans (111) diffractent. Dans

le cas d'un film mince, en incidence rasante,
puisque la direction de mesure est paralléle au
plan de I'échantillon, l'axe de la texture n'est pas
observé : ce sont les plans orthogonaux a celle-ci

qui le sont.

Si l'on considére un film polycristallin de Si
(structure diamant), comme ce sera le cas dans
la suite de ce manuscrit, les plans cristallins don-
nant lieu 4 une diffraction entre 26 = 20 et 90°
sont les plans {111}, {220}, {311}, {400}, {331},
et {422}. Si ce film posséde une texture de fibre
orthogonale 2 sa surface, seuls certains de ces
familles de plans seront en mesure de diffracter
en incidence rasante. Les diffractogrammes at-
tendus pour les textures de fibre [100], [110], et
[111] sont représentés schématiquement dans
la Fig. B 4 (seuls les plans orthogonaux a l'axe de
la texture considérée sont visibles). Par exemple,
pour la texture [111], seuls les plans des familles
{220} et {422} sont orthogonaux a cet axe, le
diffractogramme correspondant présente donc

uniquement deux pics.

Intensité relative

& A A a & &
¥ ¥ ¥ v ¥ ¥
a 100 Poudre
55
30
I .6 @11 123
b 100 [Texture de fibre [100]
| 2
c 100 Texture de fibre [110]
['8 410 4 4 4,
d 100 | Texture de fibre [111]
1y
LR LRLEE RLLRL L] LLLLLLLELY RALLELELES RLLLLRLELE RALLLLLELY LELLLLELE]
20 30 40 50 60 70 80 90
20x/deg

Figure B4 Diffractogrammes en incidence rasante non
coplanaire représentatifs de quelques textures de fibre
(les pics sont relatifs a des plans perpendiculaires a la

surface de 1'échantillon).

Pour s'assurer de la texture d'un échantillon, une mesure en incidence rasante peut étre avantageuse-

ment complétée par une figure de péle.

B.1.3 Figures de pole

La diffraction en incidence rasante permet de détecter les plans orthogonaux au substrat, et de déter-

miner leur paramétre de maille (composition, contraintes dans le film). Pour apprécier la qualité d'une

texture de fibre (la dispersion de 'orientation autour de son axe). Pour déterminer cette dispersion,
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nous déterminons l'intensité de diffraction d'un axe cristallographique donné selon toutes les direc-

tions de l'espace : la cartographie en résultant est appelée figure de péle.

a) Principe

Une figure de péle est acquise pour une condition de diffraction 26 donnée : par exemple, dans le cas
des couches que nous décrirons dans la suite de ce manuscrit, nous rechercherons les plans {111} de

polycristaux de Si. Pour ces plans, le détecteur est écarté d'un angle 26 = 28,44° du faisceau incident.

Par un systéme complexe de rotation de l'échantillon et/ou du couple émetteur—détecteur, toutes les
directions de I'hémispheére nord de I'échantillons sont balayés, en maintenant toujours l'écart angu-
laire 20 entre émetteur et détecteur (deux méthodes d'acquisitions sont présentées dans le paragraphe
suivant) (Fig. B 5). Pour chaque direction de mesure (bissectrice émetteur—détecteur), l'intensité dif-
fractée est enregistrée. La cartographie de ces intensités décrit alors l'intensité diffractée dans toutes

les directions d'un hémisphére.

b) Configurations d'acquisition

Deux méthodes d'acquisition sont possibles, et elles dépendent principalement des possibilités méca-
niques des diffractomeétres (degrés de liberté) : la figure de pdle classique (« Pole Figure »), et la figure de

pole dans le plan (« In-Plane Pole Figure ») (Fig. B 6).

POLE FIGURE (Fig. B 6 (b)) Le faisceau inci-
dent et le détecteur sont fixes : ils sont réglés
Intensité
a un angle 20 déterminé, avec une direction de
mesure initiale dans l'espace réciproque ortho-
gonale a la surface du substrat (1) (ce réglage

donne le centre de la figure de pole) ; 'échantil-

lon est basculé d'un incrément d'angle « (2) (Fig.

B 5), la direction de mesure est alors orientée

avec un angle «a de la normale a l'échantillon, FigureB5 Figure de péle : principe et angles.

et la rotation de l'échantillon par incréments
d'angle 8 permet d'obtenir tous les points d'un périmétre donné ; la figure de pole est intégralement
déterminée par incrément d'angle « et rotation compléte d'angle . Cette configuration nécessite un

moyen de fixation de I'échantillon, qui, sans cela, glisserait du porte-échantillon.
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(Fig. B 6)
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Pole Figure

In-Plane
Pole Figure

Figure B6 Meéthodes d'acquisition des figures de pole.

IN-PLANE POLE FIGURE (Fig. B 6 (c)) Dans cette configuration, le méme point de départ (centre de la
figure de pole) est nécessaire ; c'est ensuite le basculement du couple émetteur-détecteur qui permet la
mesure pour chaque incrément d'angle «, la rotation d'angle 8 de 1'échantillon permet de reconstruire
chaque périmetre. Cette configuration, pour sa part, maintient l'échantillon a l'horizontal, ce qui ne
nécessite aucune fixation (et n'induit alors aucune contrainte de déformation). En outre, ce mode

d'acquisition nécessite un grand nombre de degrés de liberté pour le couple émetteur—détecteur.

Le diffractometre que nous utilisons au laboratoire permet d'utiliser les deux configuration : l'utilisa-
tion d'optiques adéquates permet d'obtenir des taches de diffraction ponctuelles a partir de l'anode
tournante (la description de l'appareil est donnée au paragraphe suivant, § B.1.4). La configuration
d'In-Plane Pole Figure permet de ne pas fixer 'échantillon, et donc notamment de ne générer aucune

ombre en incidence rasante.

B.1.4 Au laboratoire

Les diffractogrammes et les figures de poles présentées dans ce manuscrit ont été obtenues grice a un
diffractomeétre SmartLab haute résolution de Rigaku (Fig. B 7). Cet appareil dispose d'un générateur
de rayon X a anode tournante de 9 kW. Le goniomeétre dispose de 5 axes de rotation et d'un axe de

translation (représentés sur la Fig. B 7), permettant de nombreuses configurations de mesure.

L'alignement vertical est réalisé par coupure du faisceau direct a I/2. L'alignement horizontal (critique

pour la mesure en incidence rasante) est réalisé a l'aide de la réflexion totale des X par la surface pour
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différentes valeurs de rotation de l'échantillon. Le logiciel de contréle du diffractométtre permet de dé-
finir précisément la meilleure correction « d'assiette ». L'alignement complet est effectué en autonomie

totale en environ 17 min.

Sauf mention contraire, chacun des diffractogrammes présentés dans ce manuscrit a été acquis selon
la configuration 26y/¢. La plage angulaire balayée va de 20 a 90°, avec un pas de 0,02°, et une durée
d'intégration de 0,6 s par incrément, donnant un diffractogramme complet haute avec un rapport

signal a bruit satisfaisant en 35 min.

B2 Microscopie électronique en transmission (TEM)

Le microscope électronique en transmission, auquel nous ferons ultérieurement référence par son sigle
anglo-saxon TEM (« Transmission Electron Microscopy ») est un outil unique d'observation et d'analyse
a l'échelle nanométrique. Un méme appareil peut par exemple étre capable d'observer des colonnes
d'atomes et de quantifier leur état chimique (champ sombre annulaire, spectroscopie de diffraction

électronique ou de perte d'énergie).

Dans cette section, nous ne détaillerons pas

les fondements théoriques de cette technique :
nous nous limiterons a présenter les différents
modes d'observation utilisés dans la suite de
ce manuscrit. Pour analyser la structure de nos
cristaux de Si, nous avons d'une part utilisé le
mode TEM (faisceau paralléle) pour la diffrac-

tion électronique des échantillons, ainsi que leur

observation en champs clair et sombre ; nous 10em

avons d'autre part utilisé le mode STEM (pour FigureB7 Photographie du diffractométre SmartLab de

« Scanning Transmission Electron Microscopy » :la ~ Rigaku dont est équipé le LPN.

sonde électronique est focalisée sur 1'échantil-

lon, et un balayage de la surface est effectué).

B.2.1 TEM

Dans le mode TEM, les condenseurs situés aprés la pointe émettrice d'électrons sont ajustés de telle
sorte que l'échantillon est éclairé par un faisceau paralléle d'électrons (Fig. B 8, en haut). Le faisceau est

en réalité quasi paralléle (I'angle de convergence est extrémement faible : de I'ordre de 0,0057°).

189

(Fig. B 7)



190 ANNEXE B

a b
g" 7> ——— Echantillon — 8 — § T
N> —— Lentille objectif —— <{({|/})>

Diaphragme objectif ———— -
< —— Diaphragme de sélection d'aire

Lentille intermédiaire

(Fig. B 8)

Lentille de projection

Ecran

Figure B8 Schéma simplifié des deux modes basiques du TEM. (a) Diffraction : projection de la figure de diffraction
électronique sur I'écran (ou la caméra). (b) Image : projection de l'image de I'échantillon sur I'écran. Pour simplifier,
seules trois lentilles ont été représentées : les colonnes de TEM modernes en utilisent bien plus. (Schéma reproduit

d'aprés D. B. WiLLIAMS et C. B. CARTER?%).

a) Mode image et mode diffraction

Grace a l'ajustement des lentilles électromagnétiques, les faisceaux d'électrons ayant traversé 'échan-
tillon peuvent étre déviés de différentes maniéres. Nous pouvons par exemple projeter sur l'écran (ou

caméra CCD) le cliché de diffraction (Fig. B 8 (a)), ou bien 1'image de I'échantillon (Fig. B 8 (b)).

Dans le mode diffraction, les lentilles sont ajustées afin que le plan focal image de la lentille objectif soit
le plan focal objet de la lentille intermédiaire. La lentille de projection permet alors de former la figure
de diffraction sur I'écran. Un diaphragme de sélection d'aire permet de moduler l'intensité du faisceau
diffracté et de le limiter & une portion de l'échantillon. En effet, si le diaphragme est positionné dans
un plan en relation de conjugaison avec le plan de I'échantillon, il est équivalent a un diaphragme placé

sur 'échantillon.

Pour qu'un grain diffracte sous le faisceau paralléle d'électrons du TEM, il est nécessaire qu'il soit en «
axe de zone », autrement dit, qu'une direction cristallographique soit dans l'axe du faisceau (les plus
simples : <100>, <110>, <111>...). La figure de diffraction ne présente alors des taches correspon-

dantes aux plans cristallins orthogonaux a l'axe de zone.

En mode imagerie (champ clair), les lentilles sont ajustées afin que le plan focal objet de la lentille

intermédiaire soit situé dans le plan focal image de la lentille objectif. C'est alors une image de 1'échan-



B.2 Microscopie électronique en transmission (TEM)

tillon qui est projetée sur l'écran. Le diaphragme objectif permet de moduler I'angle de collection des

électrons.

b) Champ sombre

Une procédure expérimentale efficace pour observer des grains cristallins de méme orientation est
d'utiliser un champ sombre. On commence par se placer en mode diffraction : on peut alors visualiser
la figure de diffraction électronique de I'échantillon (Fig. B 9 (a)). En utilisant un diaphragme objectif
de petite taille, et en le positionnant convenablement, on peut filtrer les taches de diffraction, et ne

conserver que celle que 'on souhaite (Fig. B9 (b)).

Si a présent, on rebascule en mode imagerie, en maintenant tous les réglages de diaphragmes déja
établis, seuls les électrons diffractés selon la a b

tache sélectionnée peuvent atteindre I'écran (les

autres sont bloqués par le diaphragme objectif

intelligemment positionné). L'image obtenue

est formée par les électrons ayant traversé le A

diaphragme, c'est-a-dire ceux diffractés par des

plans réticulaires d'orientation et d'indices (hkl) * . °
° ° o ‘e
donnés. e @ o o QO o
[ ] [ ] o (o]
[ ] o
[ ] [ ] o o
B.2.2 STEM FigureB9 Principe du champ sombre par utilisation

d'un diaphragme dans le plan de diffraction. (a) Avant

Les observations a haute résolution des échan- et (b) apres filtrage.

tillons ont été réalisées grace au mode STEM.
Dans ce mode, les condenseurs sont ajustés de sorte a former un faisceau convergent sur l'échantillon.
La sonde électronique (la largeur du faisceau en son point de convergence) est alors d'une taille extré-

mement faible : de l'ordre de 0,5 A dans le cas du microscope Jeol 2200 FS (fonctionnant a 200 kV)

FigureB 10 (a) Exemple d'image en champ clair. (b) Figure de diffraction électronique associée a l'aire sélectionnée

sur (a). (c) Image en champ sombre aprés sélection d'une tache de diffraction.
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Faisceau d'électrons

Echantillon

Champ clair

Champ sombre __~
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Figure B11 Détecteurs a champ clair et a champ sombre annulaire du mode STEM.

utilisé pour les travaux de cette thése. Le balayage de 1'échantillon est réalisé afin d'en analyser chaque

point.

Les électrons diffusés sont recueillis par deux détecteurs, qui sont utilisés simultanément :

- un détecteur situé dans l'axe optique (champ clair), recevant un flux d'électron dont l'intensi-
té est principalement liée a I'épaisseur de matériau traversé ;

— un détecteur annulaire A grand angle qui collecte essentiellement les électrons déviés par
diffusion RAYLEIGH (déflexion par les noyaux atomiques). Le contraste obtenu est alors un

contraste lié au numéro atomique des atomes diffusants.

B.3 Microscopie a force atomique (AFM)

Le microscope a force atomique (AFM) est un outil puissant pour analyser quantitativement la topo-
graphie des surfaces. L'utilisation du mode Tapping (contact intermittent), que nous allons briéve-
ment décrire, donne accés a une résolution verticale de 1'ordre de la fraction de nanomeétre, et A une

résolution latérale de 1'ordre du nanomeétre.

B.3.1 Mode Tapping

Dans le mode Tapping, le contact est intermittent : la pointe arrive trés proche de la surface. A chaque

cycle d'oscillation, elle vient effleurer le mur répulsif de la surface (Fig. B 12 (a)).

Pour obtenir ces oscillations de la pointe, on excite le micro-levier proche de sa fréquence de résonnance
mécanique. L'amplitude de l'oscillation est alors suivie par la réflexion d'un laser sur celui-ci, grace a
une photodiode & quatre segments (Fig. B 12 (b)). Au fur et & mesure de la progression du balayage

de la surface, la distance pointe—surface est maintenue constante grice a une rétroaction fondée sur



B.3 Microscopie a force atomique (AFM)

a b Photodiode 4 segments
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/ /— Miroir
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Signal de hauteur
Relief de I'échantillon

FigureB 12 (a) Potentiel d'interaction entre la pointe AFM et la surface de I'échantillon : modes d'imagerie de

I'AFM. (b) Schéma de principe de I'AFM.

la mesure de l'amplitude de l'oscillation du micro-levier. Le relevé de cette distance en chaque point

parcouru permet d'obtenir la carte du relief de la surface de I'échantillon.

B.3.2 Au laboratoire

a) Matériel utilisé

Saint-Gobain Recherche dispose d'un AFM Dimension Icon de Bruker. Cet AFM, trés facile de réglage
(changement de pointe en quelques minutes), permet de scanner des échantillons de toutes dimen-
sions grace 4 sa platine motorisée : de quelques mm? a 30 x 30 cm? (et jusqu'a plusieurs cm d'épaisseur).
Sa fenétre de mesure peut aller jusqu'a 90 um par 90 pm (soit plus de 8000 pm? au maximum), pour

des reliefs d'extensions verticales maximales de 6 pm.

Nous utilisons des pointes de Si dotées d'un revétement réfléchissant d'Al sur la face supérieure (sur
le micro-levier notamment) de modéle Tap-300G de BudgetSensor. Ces pointes AFM résonnent a
300 kHz et ont une constante de force de 40 N m™ ; elles ont une forme de pyramide triangulaire avec

un angle au sommet maximal de 30°.

b) Acquisition d'une image et traitement

Apreés sélection de la zone d'observation, et réglage de la force d'appui (accrue de 5% par rapport aux
réglages de l'approche automatique de la pointe), les balayages ont été effectués a une fréquence de
1 Hz (balayage en aller-retour d'une ligne en 1 s). Les images mesurent 512 ou 1024 pixels de large en

fonction de la qualité désirée, et prennent donc respectivement 8 min 32 s et 17 min 4 s 4 étre acquises.
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Les images brutes, issues du balayage des échantillons, peuvent présenter des courbures principale-
ment dues aux translateurs piézoélectriques et qui ne correspondent a aucune réalité physique de la
surface des échantillons : nous annulons ces courbures par soustraction de surfaces de 1€, 2¢me oy 3¢me

ordre en fonction de la nécessité. En aucun cas un traitement ligne-a-ligne n'a été utilisé.

¢) Grandeurs usuelles

Dans ce manuscrit, nous allons étre amenés a mesurer la rugosité de la surface de plusieurs échantil-

lons, ainsi que des épaisseurs de couches grice a des marches lithographiées dans ces derniéres.

RUGOSITE De nombreuses normes et méthodes peuvent étre utilisées pour quantifier une rugosité.
Pour une image de M par N points, nous définissons donc la rugosité R, comme la valeur de I'écart type

quadratique par rapport a la hauteur moyenne z (parfois noté Rpys) :

1 M N
B = MXNZ Z(Z(i’j) -2

i=1 j=1

Définie sous cette forme, R, ne fournit aucune information sur la fréquence spatiale de la rugosité :
l'information est purement verticale. Pour toute surface de grande dimension, R, sera mesuré pour
une surface minimale de 1 pm?. Pour des motifs lithographiés, nous nous contenterons de la rugosité

de la surface du motif, en détourant légérement ses bords.

EPAISSEUR DE COUCHE L'épaisseur d'une couche est déterminée par balayage d'une marche obte-
nue par lithographie lors du dépét. Le balayage des lignes doit étre effectué perpendiculairement a la
marche. Aprés traitement de l'image, l'épaisseur de la couche est déterminée en intégrant toutes les

sections perpendiculaires a la marche.

B4  Autres dispositifs et méthodes employés

D'autres méthodes et dispositifs de caractérisation ont été également employés. Dans cette section,
nous en présenterons celles dont la connaissance des conditions utilisées peut étre utile a la lecture
des Chapitres 2 et 3 de ce manuscrit : c'est-a-dire la photoluminescence (PL), ainsi que la spectrométrie

photoélectronique X (XPS).

B.4.1 Photoluminescence (PL)

Le principe de la spectroscopie de photoluminescence est d'exciter un électron de la bande de valence

grace a un photon d'énergie supérieure a la bande interdite du matériau considéré (Fig. B 13). Lors de
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Figure B13 Principe de fonctionnemment de la spectroscopie de photoluminescence.

l'absorption du photon, un électron est excité dans la bande de conduction (6). L'électron relaxe vers le
bas de la bande de conduction par émission de phonons (7) ; il se recombine ensuite avec un trou de la
bande de valence, en émettant un photon d'énergie égale a celle de la bande interdite du matériau (8).

Un systéme optique et un spectrométre permettent de caractériser les photons émis.

La PL permet de détecter les défauts d'un matériau semiconducteur (défauts dans la bande interdite,
surfaces recombinantes, présence d'accepteurs ou de donneurs, etc.). Nous avons donc utilisé cette
analyse spectroscopique afin nous donner une idée qualitative de la qualité optique des nanofils de

semiconducteurs dont la croissance a été effectuée sur nos substrats couche mince de Si (111).

Le LPN est équipé d'un banc optique dédié a la spectroscopie de PL & température ambiante. Le laser
d'excitation émet a une longueur d'onde de 520 nm (vert), a une puissance maximale de 200 mW.
L'excitation et I'émission passent par un chopper optique : la détection synchrone permet d'optimiser
le rapport signal sur bruit. Les photons émis sont triés par un monochromateur avant d'étre détectés

par une photodiode en germanium refroidie a l'azote liquide.

B.4.2 Spectrométrie photoélectronique X (XPS)

La spectrométrie photoélectronique X (XPS, de « X-ray Photoelectron Spectroscopy ») est une technique

d'analyse chimique de la surface des matériaux (composition de leurs derniéres couches atomiques).

L'échantillon est irradié par un faisceau X monochromatique (1,56 keV dans le cas des anodes d'Al
que nous utilisons) (Fig. B 14). L'interaction entre les rayons X et le matériau provoque l'excitation
des électrons de cceur des atomes qui le composent. Les électrons photo-émis ont alors une énergie
égale a 'énergie des photons X incidents retranchée de leur énergie de liaison. L'énergie des électrons

émis dépend donc des atomes desquels ils ont été arrachés. Le spectre de leur énergie est mesuré en
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(Fig. B 14)

\ O

Eliaison / eV Légende
@ Fraisceau X focalisé @ Analyseur hémisphérique
@ Echantillon © Ctlectron analysé
9 Photoélectrons @ Spectre XPS

Figure B14 Principe de fonctionnemment de la spectrométrie photoélectrique X..

général a l'aide d'un analyseur hémisphérique, qui est constitué de deux plaques portées a des poten-
tiels différents. Ces potentiels infléchissent la trajectoire des électrons, qui sont alors filtrés par des
diaphragmes. La variation des potentiels des plaques permet alors de balayer I'ensemble des énergies

des électrons photo-émis.

Seuls les électrons arrachés a des atomes proches de la surface peuvent s'extraire du matériau ; a l'op-
posé, les électrons libres générés dans le volume sont rapidement arrétés : c'est ce phénomene qui fait
de I'’XPS un outil de caractérisation de la surface. Il est possible de modifier la profondeur sondée en
inclinant l'échantillon par rapport au détecteur ; par exemple, en incidence rasante, seule l'extréme

surface est caractérisée.

Au laboratoire, le dispositif XPS que nous utilisons est directement connecté au bati de dépot sous la
forme d'un cluster, ce qui a l'avantage de limiter la pollution de la surface. En revanche, puisque les
matériaux analysés ne sont pas nécessairement conducteurs, la photoémission provoque l'apparition
d'une charge sur l'échantillon, qui induit alors un décalage en énergie de quelques eV. Usuellement,
c'est en utilisant le pic de pollution du signal C 1s (trés peu sensible a la charge) que la charge est
compensée lors du traitement des spectres (nous ne disposons pas de canon a électrons en mesure
de compenser la charge durant la mesure) : mais ce pic est absent si I'échantillon n'est pas remis a
l'air. Nous utilisons donc le signal de I'Ar 2p (résidu provenant de la pulvérisation cathodique des

matériaux), qui est une alternative usuelle.

Dans le cas des analyses XPS qui seront présentées ultérieurement, nous avons utilisé une anode d'Al
monochromatée 4 1486,30 keV. La surface des échantillons était de l'ordre de 1 cm?, et les mesures ont

été effectuées sous une incidence de 57,4° (anode—analyseur symétriques).
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Annexe C
Programme des simulations et résultats associés

NTRODUCTION  Afin de déterminer le nombre de grains par motif litographié, en fonction de la taille
latérale du motif et du rayon de déplétion des germes, nous avons écrit des programmes de tirage aléa-
toire, en langage MATLAB. Dans la suite, nous commentons ces programmes et nous les illustrons par
quelques résultats. Dans un second temps, nous élaborons des programmes tenant compte a la fois du
taux de nucléation, et de la vitesse de croissance des germes : nous montrons alors que la conjonction

entre croissance et rayon de déplétion induit un rayon de déplétion apparent.

Cc.1  Programme des simulations de tirages aléatoires

Les simulations du nombre de grain cristallin par motif lithographié ont été obtenues par tirages aléa-
toires des points de nucléation, en tenant compte du rayon de déplétion de chaque grain. Nous nous
sommes placés dans le cas statique : on suppose que l'on peut considérer que les germes ne croissent

pas lors de la phase de nucléation.

Nous commencons naturellement par réinitialiser les variables (Prog.C 1) :

1 | clearall
(Prog.C1)
2 | clc
Les variables et parameétres physiques des motifs et de la nucléation sont alors définis (Prog. C 2) :
3|1 L=1000; Taille d'un motif (pixels)
4 | L_sur_Rdep=5; Rapport taille sur rayon de déplétion
5 | Rdep =L/L_sur_Rdep; Calcul du rayon de déplétion
(Prog.C2)
6 | N_iterations=1; Choix du nombre d'itérations
7 | Compteur = zeros(N_iterations,1); Préparation du compteur
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(Prog.C3)

(Prog. C4)

ANNEXE C

En augmentant le nombre d'itérations des tirages, on obtient une meilleure précision sur la valeur

du nombre de grains obtenus. Le nombre de grains pour chaque itération est stocké dans le tableau

« Compteur ».

Le disque de déplétion est préparé dans une matrice carrée de taille 2x L + 1 (Prog.C 3) :

8

9
10
11
12
13
14

15

Disque = zeros(2*L+1,2*L+1);
for i = 1:size(Disque,1)
for j = 1:size(Disque,2)
if (i-L-1)A2 + (j-L-1)A2 <= RdepA2
Disque(i,j)=1;
end
end

end

Les tirages aléatoires sont alors réalisés (Prog C 4) :

16
17
18
19

20

21
22

23
24

25

26
27
28
29

30

for n = 1:N_iterations
clear Liste_nucl;
Motif=ones(L,L);
i=0;

while max(max(Motif)) ==

[r,c,v] = find(Motif == 1);

Liste_Positions=cat(2,r,c);
Tirage_Pos=randi(size(Liste_Positions,1),1);
Pos_alea=[Liste_Positions(Tirage_Pos,1),

Liste_Positions(Tirage_Pos,2)];

Motif=Motif-Disque(L+1-Pos_alea(1):2*L-Pos_alea(1),
L+1-Pos_alea(2):2*L-Pos_alea(2));

Compteur(n)=Compteur(n)+1;
Liste_nucl(i+1,1:2) = Pos_alea;
i=i+1;

end

end

Préparation de la matrice

0 a I'extérieur du disque, 1 a l'intérieur

Boucle des itérations

Réinitialisation

Tant qu'il reste de I'espace libre (libre = 1)

Liste des (x, y) autorisés

Tirage aléatoire dans la liste des (x, y)

On soustrait le disque centré sur (x, y)

Incrémentation du nombre de germes

Sauvegarde de la position du germe

La soustraction des disques a la figure précédente implique que les zones de recouvrement entre zones

de déplétion prennent des valeurs négatives (-1 pour deux disques qui se recouvrent, -2 pour trois, et



C.1 Programme des simulations de tirages aléatoires 199

(32;734)

(L/Rdep ; Ncrist)

[(0,5 ; 6) (8,;53)

o

16;192)

(Fig.C1)

FigureC1 Simulations de carrés de rapports L/Rgep, allant de 0,5 a 32. Le nombre de grain par motif est indiqué pour

chaque taille. L'échelle de chaque simulation est la méme (Rge, constant).

ainsi de suite). Le programme fournit donc le nombre de germes en fonction du rapport L/Rg,, et du
nombre d'itérations du tirage aléatoire. Il suffit donc d'ajouter les quelques lignes suivantes (Prog. C 5)

pour afficher l'aspect final des grains (tessellation de Voronoi), et le nombre moyen de germes :

31 | voronoi(Liste_nucl(:;,1),Liste_nucl(:;,2)) Tessellation de Voronoi

(Prog. C5)

33 axis([1 L 1L])

Nb_grains=mean(Compteur) Affichage du nombre moyen de grains

32 | axis image
34 |

La Fig. C 1 montre des exemples de simulation pour des rapports L/Rg., de 0,5 a 32 (puissances de 2).

Les résultats de ces tirages au hasard sont ceux présentés dans le Chapitre 3.2 (p. 111).

Cc.2 Prise en compte de la cinétique de croissance des cristaux

c.2.1 Cas bidimensionnel a une ou deux nucléations

Dans le cas d'un faible nombre de grains (un ou deux), le probléme est géométrique. Il peut se résumer

par la Fig. C 2. On commence par déterminer les coordonnées des points G, H, I, et J. Puisqu'ils se
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(Fig. C2)

|

FigureC2 Géométrie du systéme et définition des surfaces. Par symétrie, on peut limiter le calcul a la surface triangu-

X LEnsembledes (x,y) ™S4

laire grisée.

situent a l'intersection entre le carré et le cercle de centre (x, y), on peut écrire les équations Eq. A 12 4

(en tenant compte des bords grace a des fonctions min et max).

Xy = max (X—\/Rz(t) —(L=-»?%;0) xp = max (x + \/Rz(t) —(L=-»*D)

Yo =min (y + /Rz(t) —x%;L) y; = min(y+\/R2(t) — (L —x)?;L)

Grace a la formule donnant la largeur d'une corde d'un cercle, on détermine aisément les angles 9 et

GE:

(Eq.C124)

K+ (L—y,)? [y
R 0 = 2arcsin R

(Eq.C5et6) 0c = 2arcsin

Connaissant ces angles, et la position des intersections G, H, I, et J, il est a présent possible de déter-

miner l'aire de chacune des surfaces Sy a Sg:

— 2 o
Su =Ly 5, =) 5, = B0 = sin 60
2 2
(Eq.C7a12)
(g —xp)L—y) R2(£) (0 — sin 65) L=y, ~y)
Sp = 2 Se = 2 Sr = 2

A partir de 13, il est possible de déterminer la surface libre restante S, (t) (Eq. C 13) :

(Eq.C13) Srest = L2 = S4(t) — Sp(t) = Sc(t) — Sp(t) — Sp(t) — Sg(2)
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Figure A3 (a) Courbe de la surface restante en fonction du temps.  (b) Probabilité de nombre de grain supplémentaire en
fonction du temps
Puisque nous avons d'autre part vue (Chapitre 2.3, p. 61) que le rayon R (t) = v,t, on peut le rempla-
cer dans l'expression de S,.. Connaissant l'évolution temporelle de S,, nous calculons la probabilité
de nucléation d'un second grain, grace 41'Eq. C 14 :
Nsupp = fﬁsrest(t)dt (Eq C 14)
Pour un motif carré de 1 um?, un rayon de déplétion initial de 1 um, une vitesse radiale de croissance
de2,21072 pm s, et un taux de nucléation de 1,2 102 um~2 s7! (proche des conditions de nucléation a
300 °C), on obtient les courbes S, et N (t) de la Fig. C 3 si le point initial de nucléation est exactement
comme représenté dans la Fig. C 2.
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FigureC4 Nombre de cristaux par motifs en fonction du rapport L/Rgep, et du rapport de la vitesse radiale de croissance

v,, sur le taux de nucléation f.
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(Eq.C15)
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Les changements de pente observés dans la courbe de S, (t) (Fig. C 3 (a)) sont dus aux disparitions

successives des deux portions libres visibles sur la Fig. C 2.

Sia présent on considére de nombreuses conditions adimentionnées L/Rge, et plusieurs rapports v,/f,
on obtient le faisceau de courbes de la Fig. C 4, en calculant le nombre de grains pouvant nucléer pour

chaque point de nucléation du triangle (x, y) de la Fig.C2:

- quand v,/f est faible (nul par exemple), on retrouve la courbe de la Fig. 3.2 7 (p. 118) du
nombre de grains par motif dans le cas statique ;

- plusv,/B augmente, plus la courbe s'écrase vers une seule nucléation par motif.

On remarque donc que le rapport v,/f fait apparaitre le rayon de déplétion apparent, qui est issu de la
conjugaison entre le rayon de déplétion réel, la vitesse de croissance radiale, et le taux de nucléation.
En revanche, ce modele géométrique ne nous permet pas de déterminer la totalité des L/R ., possibles :
le calcul de la surface restante, avec un rayon de déplétion croissant au cours du temps, est extrément

complexe si plusieurs grains sont a considérer.

Nous réalisons donc une série de simulations en considérant un modéle 1D et des « grains » faits de

segments.

Cc.2.2 Cas général unidimensionnel

Sil'on considére le cas unidimensionnel, ou les grains et leurs zones de déplétion sont représentés
par des segments, il est plus aisé de calculer la longueur restante. Pour simplifier le probléme, nous
associons tirages aléatoires tant qu'il reste une longueur trés importante, et théorie de la nucléation
quand moins d'un grain peut nucléer dans la longueur restante. Dans notre modéle, on considére que
les nucléations sont instantanées, tant qu'un grain au moins peut nucléer dans la longueur laissée
libre : il nous faut donc déterminer cette longueur limite de sélection entre tirages aléatoires et taux

de nucléation.

Sil'on considére une longueur initiale L, libre de nucléation, la longueur restante (sil'on ne considére
qu'un segment libre) rétrécit en raison de la croissance des grains adjacents, a une vitesse linéaire 2 v,

(Eq.C15):

Lrest = LO - 2V1t

Et ainsi, il ne reste plus de de longueur disponible aprés un temps L, / 2v;. En tenant compte de cela, on

peut donc calculer le nombre de grains pouvant se former dans ce segment, dans le cadre de la théorie
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classique de la nucléation, en considérant un taux de nucléation par unité de longueur et detemps

(Eq.C16):

AN = BL,eedt = B(Ly — 2vt)dt (Eq.C 16)

En intégrant I'Eq. C 15, on peut exprimer N (t) (Eq.C 16) :

Lo

Nm:f
0

Si l'on cherche la taille limite L qui donne un seul grain (N = 1), on trouve trés simplement que

(Eq.C17):

/211 Lo LZ -
'B(Lo — 2vit)dt = BlLot — vyt?], fon _ % (Eq.C17)
I

B (Eq.C 18)

Les tirages aléatoires ont été associés a la théorie de la nucléation, lorsque les segments laissés libres

mesurent moins de Ly de long. La Fig. C 5 résume les résultats obtenus.

Dans le cas unidimensionnel, la prise en compte de la vitesse de croissance des grains induit deux

phénomeénes :

- un décalage des courbes vers les grandes L/Rge, : une vitesse rapide de croissance permet de
compenser un rayon de déplétion réel plus faible, en exhibant ce que l'on peut appeler un

rayon de déplétion apparent ;

VA
= AN //
B YA vi/ B
1
£ r)7
© / / /| e 0
g - e
3 // / -—- 0,215
7 / —— 0,464
S / —
g // —— 1,78
[J] —= 3,16 .
= / — 562 (Fig.C5)
g —= 10
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FigureC5 Variation du nombre de cristaux par motif (cas 1D) en fonction du rapport L/Rgp, et du rapport v;/p.
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- labosse qui était auparavant visible a la transition n'est plus observée quand le rapport vy/3

est important.

c.3 Conclusion

Cette annexe compléte les résultats obtenus dans le Chapitre 3.2 (p. 111) sur l'obtention de monocris-
taux en grice A un rayon de déplétion permettant d'interdire toute nouvelle nucléation sur un méme
motif carré. Au rayon de déplétion réel, autrement dit la distance caractéristique en-dessous de laquelle
un grain ne peut favorablement pas nucléer, s'ajoute un facteur cinétique. Si la surface restante aprés
une premiére nucléation disparait trop rapidement pour laisser un temps suffisant a la nucléation, il

n'y a pas de nouvelle nucléation, et on peut considérer un rayon de déplétion apparent plus grand.
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Comment orienter la croissance de nanofils semiconducteurs sur un support amorphe:
de la couche mince texturée au nano-substrat pour I'épitaxie

Yann COHIN

RESUME Les semiconducteurs I1I-V sont des matériaux de choix pour la production d’électricité ou pour l'éclairage. En
revanche, ce sont des matériaux difficiles & mettre en ceuvre sous la forme de couches minces bidimensionnelles par hétéro-
épitaxie en raison des forts écarts de paramétres de mailles et de coefficient d’expansion thermique avec les substrats. Il en
résulte notamment de nombreuses dislocations trés préjudiciables pour les propriétés de ces semiconducteurs. Une maniére
pour réduire cette quantité de défauts est d'utiliser le semiconducteur sous la forme de nanostructures, telles que les nanofils.

Nous démontrons dans cette thése de doctorat qu'un film polycristallin de silicium, s’il est doté d’une texture de fibre [111],
est un candidat de choix pour jouer le réle de substrat couche mince pour la croissance épitaxiale de nanofils orientés, sur
un support amorphe. Un tel film peut étre obtenu a grande échelle par cristallisation du silicium amorphe induite par I'alu-
minium. L'utilisation d’une couche trés mince (moins de 10 nm) permet alors de profiter avantageusement des propriétés
optiques du substrat.

Pour de nombreuses applications, il peut étre profitable de pouvoir localiser les nanofils selon un schéma prédéfini. Nous
démontrons que cet objectif peut étre réalisé grace a l'emploi de plaquettes monocristallines de Si de quelques dizaines de
nanomeétres de diameétre. La cristallisation de ces véritables nano-substrats est tout d’abord étudiée en détails afin d’élaborer
une recette robuste de fabrication. Dans un second temps, nous démontrons le concept de croissance de nanofils sur ces
minces cristaux lithographiés.

Mots clés : Croissance cristalline ; Pulvérisation cathodique ; Epitaxie par jets moléculaires ; Cristallisation du silicium
amorphe ; Nanofils ; Nano-substrat.

Oriented nanowire growth on an amorphous support:
from fiber-textured thin films to nano-substrates for epitaxy

Yann COHIN

ABSTRACT III-V semiconductors are materials of interest for energy production and lighting. However, these materials
are difficult to grow by heteroepitaxy because of their lattice and thermal expansion coefficient mismatches with substrates.
The resulting dislocations are extremely detrimental to their electronic properties. Nanostructures like nanowires relax effi-
ciently the strain, thanks to their lateral free surfaces. Thus, they improve the material quality compared to planar thin films.

In this PhD thesis, we demonstrate that a [111] fiber- ristalline silicon layer film can be an efficient thin film
substrate for oriented nanowire growth on an amorphﬁﬂuch a film can be obtained by using the aluminum-in-
duced crystallization of amorphous silicon. The optical and physical properties of the substrate are conserved by using a very
thin Silayer (less than 10-nm thick).

For many applications, organizing the nanowires in an array can be favorable. We demonstrate that this goal can be achieved
by using small single crystal Si platelets (up to 100 nm in diameter). In a first time, the crystallization of these “nano-subs-
trates” is comprehensively studied in order to define precise fabrication recipes. In a second time, we prove the concept of
nanowire growth on these thin lithographed crystals.

Keywords : Crystal growth; Cathodic sputtering; Molecular beam epitaxy; Amorphous silicon crystallization; Nanowire;
Nano-substrate.


http://www.rapport-gratuit.com/

