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Introduction Générale

L'alliage de silicium et de germanium (Si1xGex) est un matériau important pour les
futurs dispositifs silicium. En effet, sa technique de préparation est totalement compatible avec
la technologie silicium existante. En outre, L'alliage Si1-xGex a été également recommandé
comme mateériau de substitution pour le Silicium dans la fabrication d'écrans a cristaux liquides.
Ceci est d0 a la faible température de fusion du germanium (940 ° C) comparé au silicium
(1412 ° C) et au fait que les propriétés physiques de Sii1xGex telles que la croissance des grains,
la cristallisation et I'activation du dopant se produisent a des températures plus basses que le
poly-Si. [1]. La possibilit¢ de traiter I’alliage Si1xGex & une tempeérature plus basse est
avantageuse parce que le traitement a haute tempeérature est incompatible avec la tendance
technologique actuelle sur la fabrication de dispositifs de circuits intégrés submicroniques
[1-3]. De plus, Dans les cristaux d'alliage Si1-xGex massif, I'énergie de bande interdite peut étre
contr6lée en changeant la teneur en Ge. Quand la teneur en Ge augmente, la bande interdite

passe continument de I'énergie du gap de Si (1,12 eV) a celle du Ge (0,66 eV) [4].

A D’échelle nanométrique, les nanostructures & base de silicium et de germanium,
enfouies dans une matrice diélectrique, ont été largement étudiées ces dernieres années, en
raison de leurs applications potenticlles dans la nanoélectronique et 1’optoélectronique [5,6].
En nanoélectronique, l'utilisation de nanocristaux (NCx) semi-conducteurs dans des mémoires
flash au lieu d'une grille flottante conventionnelle devrait améliorer la fiabilité du dispositif [7].
Pour I’optoélectronique, l'intérét vient de la modulation de la photoluminescence (PL) des NCx
qui dépend de leurs tailles. Par exemple, dans le cas du Si, la PL a été rapportée dans la région
rouge et proche infrarouge [8-11]. En diminuant la taille, le pic PL se déplace de la bande
interdite de Si massif a la région visible.

Donc, les NCx d’alliage Si1-xGex offrent un tout nouveau degré de liberté pour optimiser leurs
propriétés optoélectroniques, en modifiant les contenus relatifs des deux matériaux. La
variation de la composition de 1’alliage des NCx modifie les propriétés optiques et physiques,
tout en conservant leurs petites tailles. Pour les applications photovoltaiques, les NCx d’alliages
Si1.xGex peuvent étre congus pour absorber une large gamme du spectre solaire, en variant leur

composition.



Afin de fabriquer des dispositifs de haute performance avec des nanocristaux SiixGex,
il est nécessaire de connaitre et de contréler leurs propriétés structurelles et électriques, qui
dépendent de plusieurs facteurs tels que la taille des particules, la forme, la composition
atomique et l'uniformité de la composition.

C’est dans cette optique que nous avons realisé notre étude, en élaborant des NCx
d’alliage SiixGex dans différentes matrices diélectriques. Dans la littérature, 1’étude des
propriétés physique des NCx d’alliage homogene de Sii.xGex a été rapporté pour des NCx
élaborés par la pulvérisation cathodique [12]. J. G. Zhu ont montré la possibilité de les former
par implantation ionique dans le SiO2 [33]. Le premier but de cette thése est d’étudier dans le
detail les propriétes physiques des NCx de Si1.xGexen utilisant la co-implantation ionique. Ce
procéde est utilise en premier lieu pour former des NCx non dopés en implantant du Si et du
Ge dans le SiO,. En second, ce procédé est utilisé également pour 1’étude de I’impact de la
présence des dopants sur les NCx formés en implantation du Si et du Ge avec le dopant.

Par ailleurs, certaines applications des NCx semi-conducteurs nécessitent une
distribution des NCx dans toute la couche par I’exigence du transport électronique dans 1’oxyde.
La formation des NCx de Sii.xGeyx répartis dans toute la couche du diélectrique est une autre
piste également étudiée dans cette thése par I’implantation du Ge dans un film mince
d’oxynitrure de Si riche en Si élaborée par dépot en phase vapeur assisté par plasma.

Le manuscrit est organisé en cing chapitres :

e Chapitre I : nous présentons les nanocristaux semi-conducteurs, leurs propriétés
et leurs applications. Nous détaillerons ensuite les propriétés de 1’alliage Sii-xGex
a I’échelle massif et nanométrique, puis des rappels théoriques sur les voies de
synthese développées dans la littérature pour la formation des nanocristaux
semiconducteurs ainsi que les mécanismes de croissances proposes.

e Chapitre Il : nous décrivons d’abord les procédés expérimentaux employés lors
de ce travail, ainsi que les étapes et les conditions de préparation des
échantillons. Ensuite nous exposons les méthodes de caractérisation utilisées
avec leurs procédés d’exploitation des résultats expérimentaux.

e Chapitre IlI, IV et V: nous montrons les résultats expérimentaux obtenus
concernant la formation et la caractérisation des NCx de Si1.xGex enfouis dans
une matrice diélectrique sans ou avec la présence de dopants. Nous présentons :

» Chapitre 111 : une étude de propriétés des NCx de Sii-xGex élaborés par

la co-implantation ionique de Si et de Ge avec différentes doses dans des



matrices de SiOz en fonction de la température de recuit. L’ordre de
I’implantation a été¢ également étudié.

Chapitre IV : une étude des propriétés des NCx de Si1xGex enfouis dans
une matrice en SiOxNy, élaborés par I’implantation ionique de Ge dans
des films minces de SiOxNy riches en Si élaborés par PECVD.

Chapitre V : une étude de la possibilité de doper les NCx de Sii1xGex la
co-implantation des dopants avec le Si et le Ge dans le SiO2.
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1.1 Généralités sur les nanocristaux.

Les nanocristaux (NCx) semi-conducteurs sont des particules semi-conductrices cris-
tallines dont au moins une des dimensions est inférieure a 100 nm. La taille des NCx in-
fluence énormément leurs propriétés optiques et électroniques quand leur taille devient infe-
rieure au rayon de Bohr, soit des tailles de quelques nanometres en fonction de la nature du
semi-conducteur. Par ailleurs, les dimensions de NCx sont comparables a la longueur d’onde
des électrons dans le matériau, ce qui a pour conséquence que les électrons sont entourés par

des barriéres d’énergie. Ce phénomeéne est appelé le confinement quantique.
I.1.1 Le confinement quantique.

La position des bandes d’états électroniques pour Si et Ge massifs est arrangée de
sorte que ces matériaux aient une bande interdite indirecte, car le maximum de la bande de
valence et le minimum de la bande de conduction ne sont pas dans le méme axe dans 1’espace
des vecteurs d’onde k. Les bandes d'énergie représentent les états d'‘énergie possibles pour les
électrons en fonction de leur vecteur d'onde. La figure 1.1 montre la structure de bandes d’un
semi-conducteur massif a gap indirect. Les transitions électroniques entre les deux bandes ne
se font pas d’une fagon directe car elle nécessite une absorption ou une émission d’un phonon
(énergie elémentaire de vibration). Ce processus est peu probable et trop complexe ; ce qui se

traduit par un faible coefficient d’absorption et une faible probabilité de recombinaison des

porteurs photo-générés dans les semi-conducteurs massifs.

ET

hv [_E—j phonon :
{’ k'-k n. Ev
k

Figure 1.1 Structure de bandes et mécanisme d’une transition électronique

dans un matériau semi-conducteur a gap indirect [1].


https://fr.wikipedia.org/wiki/Monocristal
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Dans un nanocristal de petite dimension, le nombre d’atomes interagissant entre eux
est suffisamment faible pour faire disparaitre 1’aspect ‘continu’ des bandes d’énergies : on
observe alors une répartition en niveaux d’énergies discrets. Dans ces conditions, la structure
de leurs bandes discrétes se rapprochent de celles d’'une molécule, dont la bande de valence
correspond a ce qui est appelée ’THOMO (Highest Occupied Molecular Orbital) et la bande de
conduction a la LUMO (Lowest Unoccupied Molecular Orbital). Par conséquent, la bande
interdite (appelé souvent gap) est qualifiée de bande pseudo-directe, elle est équivalente a la
différence en énergie entre I’orbitale occupée de plus haute énergie de la bande de valence et
I’orbitale vacante de plus basse énergie (bande interdite HOMO-LUMO). La figure 1.2 montre
I’évolution de la structure de bandes en fonction du rayon de NCX.

L.T.Canham, en 1992, est le premier qui a mis en évidence le fort intérét du confine-
ment quantique. Il a montré une nette amélioration des recombinaisons radiatives et la possi-
bilit¢ de détection d’une forte luminescence a température ambiante et visible a 1’ceil nu dans
le silicium nano-poreux [2]. Concernant les NCx, la quantification des niveaux d’énergie et
I’¢élargissement de la bande interdite ont été prouvés dans les travaux de L.Brus [3] ou les
bases du calcul du confinement quantique ont été définies. En effet, les nanocristaux sont con-
sidérés comme des puits de potentiel en trois dimensions dans lesquels les charges sont confi-
nées [3-5].

Energie

LUMO

Bande de
conduction

Q

o

-
—

HOMO

B

Bande de
valence

Massif 12 Ia 2705
Nanocristaux

Figure 1.2 Evolution de la structure de bandes en fonction de la taille des NCx [ 3].

Cela a permis la description d’un modéle de calcul de la bande interdite électronique en fonc-

tion de la taille des NCx. Le rayon de Bohr de ceux-ci définit la dimension maximale pour

7
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avoir un confinement quantique. Au-dela, la structure de bandes est semblable a celle du ma-

tériau massif.

En premiere approximation, pour des NCx sphériques, la formule d’évolution de
bande interdite en fonction de la taille est composée de trois termes : la bande interdite du
matériau massif, 1’énergie du confinement quantique d’un puit de potentiel sphérique, et
I’énergie d’attraction coulombienne. Cela donne :

massi h2m? 1 1 1,8¢2 1
E, = E;**Y + 2<* +— )— z (1.1)
2r meme mpme ATTEFEQ T

E, est la bande interdite électronique d’un NC de rayon r, E;”aSSif est la bande interdite du
matériau massif. mj et mj, sont les masses effectives de I'électron et du trou. La masse de
I’électron (me = 9,1.103! kg). A est la constante de Planck réduite (1,0546.10°41.s). €, et €
sont la permittivité diélectrique relative du matériau et celle du vide ( €, = 8,854.10"2 F/m).

Le rayon de Bohr peut s’exprimer par la relation suivante :

2
TB=4neOh( 1,1 ) (1.2)

e? mym, mpme

A condition de connaitre les parametres mg, m;, ete, du matériau, la bande interdite peut

étre calculée en fonction de la taille des NCx, si ceux-ci sont sphériques.

1.1.2 Propriétés optoélectroniques des NCx.

Dans la littérature, les deux principales propriétés optiques étudiées massivement sont
I’absorption et la photoluminescence. Les excitons confinés dans un nanocristal peuvent ab-
sorber une énergie photonique supérieure a la valeur de I’énergie de la bande interdite du na-
nocristal (figure 1.3). La détection d’un pic excitonique sur un spectre d’absorption des NCx
représente alors une transition optique. L’énergie de la longueur d’onde de la transition cor-
respond directement a la valeur de sa bande interdite. En revanche, la largeur de ce pic cor-
respond directement a la dispersion des tailles des NCx. Il existe aussi des transitions optiques
plus énergétiques (dans les faibles longueurs d’ondes) qui sont peu probables et qui sont attri-
bués a des états excités de plus hautes énergies. Sur les spectres d’absorption, un épaulement a
la longueur d’onde du pic excitonique peut étre observé ; il est expliqué par la forte dispersion
en taille des NCx [6,7].
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La photoluminescence est par définition une désexcitation radiative. L’énergie du pho-
ton émis définit la nature de la photoluminescence. Si cette énergie est plus faible ou plus
grande que 1’énergie absorbée par I’exciton pendant 1’excitation, alors il s’agit d’une fluores-
cence. Si c’est la méme énergie absorbée qui est émise, on parle de fluorescence de réso-

nance.

Bande de
conduction

-

Bande de
valence

L4

I_
& Absorption d'un photon

& Relaxation
€ Emission d’un photon : photoluminescence

Figure 1.3 Les différentes transitions radiatives dans les NCx [6].

La différence en énergie entre 1’absorption et la photoluminescence est due générale-
ment a ’absorption ou 1’émission d’un phonon (vibration quantifiée du réseau). En effet, le
phonon intervient quand 1’exciton excité n’est pas dans un état stable dans la bande de con-
duction. Ce phénomeéne est aussi qualifié de relaxation.

Dans le cas ou 1’énergie du photon émis est plus faible que 1’énergie du photon absorbé, ce
décalage est appelé décalage de Stokes (figure 1.4). Ce déplacement vers les énergies plus
faibles (Redshift) est observé dans la majorité des cas des NCx [8]. Le décalage anti-Stokes
existe aussi mais il est beaucoup moins probable. Il correspond a I’émission d’un photon plus
énergétique que le photon absorbé, cette énergie est composée de I’énergie du photon absorbé

et une faible quantité dans I’infrarouge sous forme de chaleur.
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1 . Déplacement
) de Stokes

(*e'n) @auadsauiwnioloyd

Longueur d’ onde (nm)
Figure 1.4 Décalage de Stokes sur un spectre d'absorption

et un spectre de photoluminescence [7].

Le deuxieme type de luminescence est la phosphorescence. Elle est caractérisée par
une transition non permise qui est devenue possible grace au couplage spin-orbite. Cette tran-
sition s’effectue plus lentement que la premiere. Dans ce cas, la longueur d’onde d’émission
correspond exactement a 1’énergie d’absorption. La longueur d’onde ou la couleur de la lu-
miere émise dépend de I’énergie de la bande interdite du matériau, d’ou I’intérét de maitriser

la fabrication des NCx afin de pouvoir ajuster leurs bandes interdites.

La figure 1.5 montre le déplacement de la bande de photoluminescence en fonction de
la taille des NCx de Si. On remarque que le déplacement de la bande en énergie n’a pas un
comportement linéaire en fonction des dimensions des NCx. De plus, la présence de défauts

de surface, ou une mauvaise passivation peuvent inhiber cette émission.

Dans le cas d’un alliage semi-conducteur, un autre facteur peut ajuster la fréquence de
photoluminescence. Dans le cas d’un alliage Si1.xGex présenté sur la figure 1.6, nous pouvons
voir que lorsque la teneur en Ge augmente le pic de la PL se déplace vers des énergies plus
basses et atteint 1,21 eV pour I'échantillon avec x= 31 %. Bien que la taille des NCx de Sii-
xGex augmente légerement avec la teneur en Ge, le décalage observé est considéré comme
étant principalement causé par le changement de la composition de l'alliage Si1-xGey, car, si la
taille de NCx de Si augmente de 3,8 a 4,7 nm, le déplacement du pic PL est seulement de 50

meV, (figure 1.5) ce qui est beaucoup plus petit que le décalage actuel (240 meV) [9].
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Figure 1.5 Spectres d’émission et d’absorption des NCx de Si de différentes tailles mesurees a
300 K [9].
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Figure 1.6 Spectres d’émission et d’absorption des NCx de Si1xGex de différentes composi-

tions dans le SiO> élaboré par co-pulvérisation cathodique [10].

1.1.3 Propriétés du transport dans les NCx.
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Quand on parle généralement du transport de charges dans les NCx, on se référe a un
réseau de NCx, autrement dit, & un assemblage des NCx dans une matrice. Une distance suffi-
samment proche entre les NCx et une température relativement faible peuvent déclencher un
fort couplage électronique [11-13]. C’est-a-dire que les NCx n’ont plus les propriétés électro-
niques des NCx isolés. Les états électroniques sont couplés et forment des états délocalisés
sur les NCx. C’est le méme phénomeéne qu’on peut remarquer sur les liaisons chimiques
[14,15] ou I’orbitale moléculaire est formé par le couplage des orbitales atomiques. Les états
électroniques des NCx forment des bandes d’énergie permises comme des états électroniques
des atomes dans un solide [16].

Le couplage dépend de plusieurs paramétres ; il diminue avec la distance entre les
NCx et la hauteur de la barriere. D’autres éléments tels que les défauts de la structure,
I’énergie des charges..., peuvent influencer ce couplage. Il est évident que la modulation du
couplage demande la mise en ceuvre de toute une ingénierie. Sachant qu’il existe deux ré-
gimes de couplage, régime a fort couplage et régime a faible couplage, vous trouverez ici une
étude plus approfondie rapportée par les travaux de Talapin [17] et de Guyot-Sionnest [18].

1.1.4 Applications des NCx semi-conducteurs.

La dépendance de la bande interdite des NCx avec leurs tailles, leur permet d’étre un
candidat idéal pour de nombreuses applications des lors que I’on maitrise leurs propriétés op-
tiques et électriques. Les NCx sont déja utilisés comme émetteurs de lumiere sous forme de
diodes électroluminescentes ou différentes couleurs du spectre peuvent étre générées en utili-
sant le méme matériau [19, 20]. lls sont utilisés également dans la fabrication des batteries en
lithium [21], ils suscitent ’intérét d’un grand nombre de chercheurs pour des applications
biologiques [22]. Deux exemples d’application des NCx a base de semi-conducteurs dans le

domaine de I’énergie solaire photovoltaique et la micro-électronique sont évoqués ci-dessous.
1.1.4.1 Application aux cellules solaires photovoltaiques.

Les NCx a base de silicium sont intéressants pour de potentielles applications dans
le photovoltaique, car le silicium massif domine le marché des cellules solaires commerciales.
Par leur utilisation, les mécanismes de perte de puissance les plus importants dans les cellules
solaires a bande interdite unique, peuvent étre surmontés. Dans le premier concept, les NCx

de Si avec leurs propriétés quantiques en fonction de la taille, peuvent permettre d’atteindre
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des rendements plus élevés en absorbant la lumiere d'un spectre solaire plus large. Avec les
cellules solaires de troisieme génération (tout en Silicium all-Si) et la maitrise de l'ingénierie
de la bande interdite, théoriquement le rendement est de I’ordre de 42,5% et 47,5% pour les
cellules tandem a deux et a trois cellules, respectivement, en comparaison a 31 % pour une
cellule Si a une seule jonction [23].

Une cellule entierement constituée de silicium et de ses composés diélectriques avec
d'autres éléments abondants (c'est-a-dire ses oxydes, nitrures ou carbures) fabriquée avec des
techniques de couches minces est donc avantageuse en termes de potentiel de fabrication a
grande échelle et de disponibilité a long terme de ses constituants. Une telle mise en ceuvre en
couche mince implique un dépdt a basse température sans traitement par fusion, ce qui im-
plique également une cristallisation imparfaite avec des densités de défauts élevees. Par con-
séquent, les dispositifs doivent étre fins pour limiter la recombinaison en raison de leurs
courtes longueurs de diffusion, ce qui signifie qu'ils doivent avoir des coefficients d'absorp-
tion éleves [26]. Les nanostructures confinées de silicium avec des barrieres de SiO2, SizN4 ou
SiC peuvent potentiellement remplir ces critéres et permettre la fabrication d'une cellule tan-
dem.

@ Light 2nm QD, E, =1.7eV Thin film Si cell
E;=1.1eV

P QD junction

" '

P Unconfined Si cell SiQDs SiO, barriers  defect or
(Eg=1.1eV) tunnel junction

P‘

Figure 1.7 Schéma de cellule solaire tandem "tout silicium™ et diagramme de bande. [24].

Dans le second concept, les NCx peuvent étre utilisés pour la gestion avancée des pho-
tons suivant deux modes. On distingue la conversion ascendante (la génération d'un exciton
unique avec plusieurs photons de basse énergie), et la conversion descendante (la génération

d'excitons multiples apres I'absorption d'un seul photon de haute énergie).
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1.1.4.2 Application en micro-électronique : mémoire flash a base des NCx.

Le stockage d'informations dans les mémoires flash conventionnelles est basé sur le
changement de la tension de seuil des transistors a effet de champ (TEC ou FET en anglais)
par des impulsions de tension appropriées. Lors de la phase d'écriture, les porteurs de charges
se dirigent vers la « grille flottante » ou ils sont stockés en traversant 1’oxyde par 1’effet tun-
nel. La lecture est basée sur I'application d'une basse tension a la grille du TEC, et vérifié au
fur et mesure en mesurant le courant source-drain. Les futures applications de grande perfor-
mance telles que I’intégration des NCx dans les ordinateurs portables a la place des disques
durs nécessite des éléments de dispositif de mémoire plus petits et plus rapides qui fonction-
nent avec des tensions plus faibles. Cependant, la réduction des dimensions de I’oxyde de la
grille est limitée dans le cas des mémoires flash conventionnelles. Le remplacement de la
grille flottante par des nanocristaux isolés est une nouvelle technologie possible pour rempla-
cer les dispositifs conventionnels. Un schéma d'un transistor a mémoire flash a base de nano-
cristaux est représenté sur la figure 1-8. En cas de fuite, seule une partie des nanocristaux
s'épuise et l'information est conservée.

S. Tiwari et al. [25] décrivent le mécanisme de stockage d'informations dans un tel
dispositif. L'injection d'électrons s'effectue par 1’effet tunnel direct de la couche d'inversion
vers les NCx en appliquant une polarisation inverse au niveau de la grille. En conséquence, la
charge stockée masque la charge de grille qui entraine la réduction de la conductance dans la

couche d'inversion, c'est-a-dire qu'elle décale efficacement la tension de seuil du dispositif.

Oxyde de

controle

NCx semi-
conducteurs | Oxyde
OO OO0 OO0 O 9| tunnel
Source Canal Drain

Figure 1.8 Schéma d une émoire flash avec des NCx.

Les auteurs suggerent un dispositif avec des tailles de NC de 5 nm avec une séparation de 5

nm et une épaisseur d'oxyde supérieure de 7 nm.
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1.2 Propriétés physiques de I’alliage Si1xGex.

1.2.1 Propriétés de I’alliage Si1xGex massif.

Le silicium (Si) et le germanium (Ge) sont classés dans la colonne 1V du tableau pério-
dique de Mendeleiev, ils ont une structure cristalline de type diamant. Cette structure est cons-
tituée d’un systéme de cubique a faces centrées dont quatre des huit sites tétraédriques sont

occupés, deux dans la moitié basse du cube, suivant une petite diagonale, et deux dans la moi-

tié haute. La figure 1.9 illustre la structure cristallographique diamant.

Figure 1.9 Schéma d’une structure : @) : cubique a face centré avec la maille primitive, b)

diamant (en rouge, les atomes au quart de la diagonale principale du cube).

Le Si et le Ge ont des propriétés électroniques et cristallographiques voisines [26]. Ces
deux éléments sont complétement miscibles et leur alliage Sii-xGex est une solution solide
idéale dans toute la gamme de composition (0 < x < 1). Les propriétés physiques du Si et Ge

massifs sont résumé dans le tableau I.1.

Parameétres Si Ge
Densité atomique (atomes/cm?) 5,0 x 10% 4,42 x 102
Densité D (g/cm?®) 2,329 5,323
Température de fusion °C 1412 940
Constant diélectrique 11,9 16
Parameétre de maille a (A) 5,431 5,6575
Energie de gap indirect (eV) 1.12 0.66

Tableau I.1 : Différentes valeurs des propriétés structurales et électriques

du Si, Ge a température ambiante [27, 28].
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La difféerence de parametre de maille entre le Si et le Ge est de 4,17% et le paramétre de
maille de I’alliage Si1-xGex varie linéairement selon la loi de VVégard [26] :

Asi,_.Ge, = Asi T x(Age — Ag;) 11.2)

Dismukes et al [29] a proposé un autre modéle de calcul plus précis concernant le paramétre

de maille de I’alliage Si1-xGex a partir de sa composition. Ce modele suggere de rectifier la
variation linéaire du paramétre de maille par une variation parabolique de type :

asitxcex=0,002733x% + 0,01992x + 0,5431 (nm) (1.3)

En utilisant les deux relations, nous avons tracé les courbes de variation du paramétre

de maille de I’alliage Si1.xGex en fonction de la teneur en Ge dans ’alliage. D’apres la figure

1.10, nous constatons que la différence entre les deux méthodes du calcul de paramétre de

maille est trés légere.

——Loide Végard ——Dismukes et Al
0,57
G)><
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ph 0,56
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Figure 1.10 Variation des paramétres de maille du Si1xGex a partir de la loi de Vegard et la

relation du Dismukes et Al.

Puisque 1I’erreur relative entre les deux méthodes est faible, nous utiliserons la loi de Végard

pour estimer la composition de I’alliage Si1-xGex dans la suite de ce travail.

Concernant la structure des bandes électroniques, les deux relations donnent une bande
interdite indirecte. La bande interdite fondamentale est donnée par la difféerence d'énergie
entre les maximas de la bande de valence et les minima de la bande de conduction. La bande
interdite indirecte est de 1,17 eV a 0 K [30] (1,12 eV a 300 K) pour le silicium et 0,74 eV a

1,5 K [31] (0,66 eV a 300 K) pour le germanium, respectivement. Le systeme de matériaux
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Si1xGex est un systeme d'alliage avec des propriétés exceptionnelles. 1l forme un alliage aléa-

toire idéal. Le Si et le Ge sont miscibles dans des proportions arbitraires dans la phase solide.

En effet, le Si et le Ge ont des propriétés structurales et chimiques suffisamment simi-
laires pour étre utilisées dans une technologie purement Si. Dans les alliages SiixGex, la
bande interdite fondamentale peut étre ajustée avec la teneur en Ge dans le mélange [32].
Dans les cristaux massifs de Si1xGey, le caractere natif de la bande de conduction de silicium
est maintenu jusqu'a x= 0,84. Au-dela de cette valeur, les minimums de bande de conduction
deviennent de type germanium. L'énergie de bande interdite calculée de I'alliage est représen-
tée en fonction de la teneur en Ge sur la figure 1.11, et comparée aux données de lumines-

cence [33].

12 rTTT | T T 1T | L | T T 1T | LI | L | TrrT | L | LI | L
.. b
Fig e, e sTH
11 E .‘0".’ ¢ ¢ Luminescence (Ref. 75) N
. 0 ..
i ‘:."o
o o re
= F e, ]
\:) ]-U B + ’:. ..‘ ]
N F LARA 7 TV g
’(L - ¢ ‘:'oo.-.
- F L4 “OQ"
Soof M e
2 [ L
& . ¢
= = be
Zo08 — o
fn] i = Y
Q> A ] \
0.7 - Y T I TN T .
L 0 20 40 60 80 100
C Ge mole fraction (%) ]
0f Dl b e b b b b b b
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Ge mole fraction (%)

Figure I.11 Variation de [ ’énergie de bande interdite d 'un alliage Si1xGex

en fonction de la teneur en Ge [33].
1.2.2 Propriétés de I’alliage Si1xGex hanostructuré.

En comparaison avec les propriétés électroniques du Si, le Ge a une constante diélec-
trique plus grande et des masses effectives pour les électrons et les trous plus petites. Les na-
nostructures de Ge présentent des effets quantiques plus importants que les nanostructures de
Si [34,35]. Le rayon de Bohr de I’exciton (Ry) est plus grand pour le Ge, de 1’ordre de Ry =
24,3 nm alors que pour le Si, il est de I’ordre de Rp=4,9 nm. En mélangeant le Si et le Ge, les
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NCx en alliage Si1-xGex offrent un tout nouveau degré de liberté en modifiant les contenus
relatifs des deux matériaux pour optimiser leurs propriétés optoélectroniques. De ce fait les
NCx de I’alliage Si1-xGex peuvent étre utilisés pour répondre a plusieurs exigences de taille
car la variation compositionnelle des NCx en alliage modifie les propriétés optiques et phy-

siques, tout en conservant une petite taille.

Il a été démontré que I'énergie de la photoluminescence de NCx Si est ajustable de
I’énergie de la bande interdite du Si massif jusqu’a la gamme du visible (vers ~2 eV) en con-
trélant simplement sa taille [36-41]. Cette gamme de photoluminescence peut étre étendue par
la formation d'alliage de Si1xGex, parce que I'énergie de la bande interdite des NCx d'alliage
Si1.xGex passe de la bande interdite élargie de NCx de Si a celle de NCx de Ge en fonction de
la teneur en Ge [42-45]. La grande possibilité de controler I’énergie de la bande de photolu-
minescence suscite un grand intérét dans le développement de dispositifs émetteurs de lu-
miére a base de Si. De méme pour les applications photovoltaiques, les NCx d’alliages Sii-
xGex peuvent étre congus pour absorber une large gamme du spectre solaire, en variant leur

composition.

Les NCx semi-conducteurs ont également une intéressante application en nanoélectro-
nique [46,47]. En particulier, les mémoires flash qui utilisent des NCx permettant d’améliorer
la fiabilité du dispositif [48] au lieu d’utiliser une porte flottante conventionnelle. Les NCx
d'alliage Si1xGex offrent I'avantage de régler finement la structure de bande électronique, qui
joue un réle important dans les propriétés de charge / décharge et de rétention de I'élément de

mémaoire.
1.3 Synthese des NCx de Si1xGex dans un oxyde par implantation ionique.

La fabrication des dispositifs de hautes performances a base des nanocristaux de Sis-
xGex nécessite le controle et la maitrise de leurs propriétés structurelles et électriques [49,51].
Ces propriétés dépendent de plusieurs facteurs tels que la taille des particules, la composition
atomique, leur forme, 1’état de leur surface et 1’uniformité de la composition.
En prenant en compte seulement la thermodynamique des matériaux massifs, les nanocristaux
de Si1xGex enfouis dans une matrice de SiO> doivent avoir une structure d’alliage homogéne

dans laquelle les atomes de Si et de Ge sont répartis aléatoirement [46]. Cette situation a été
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rapportée pour le recuit d’un film de SiO2 sursaturé en Si et en Ge obtenu par la pulvérisation
cathodique [42] et I’implantation ionique [52].

Cependant d'autres structures ne peuvent pas étre négligées dans un tel systeme de
matériau quand on prend en considération d’autres facteurs qui rentrent dans la cinétique de
formation. 1l y a eu plusieurs études theoriques sur les amas d'alliages de Sii-xGex indiquant
qu'une structure cceur-coquille peut étre plus stable qu’une structure homogene [52,53]. Expé-
rimentalement, cette structure a été obtenue pour des échantillons préparés par co-
pulvérisation cathodique magnétron et recuits a haute température. Il a été rapporté que les
NCx de Si1xGex riches en Ge ne présentent pas une structure homogene, mais plut6t une
structure cceur-coquille constituée d'un cceur cristallin de Ge pur et d'une coquille SiixGex
amorphe [54,55]. Cette structure coquille-ceeur des NCx d’alliage SiixGex a été rapportée
dans d’autres travaux.

Alonso et al [56] par MBE, Malachias et al [57] en utilisant la gravure chimique ont
observé des ilots de Si1-xGex qui présentent un profil sphérique constitué d'un noyau riche en
Si recouvert d'une coquille riche en Ge. En effet, Plusieurs effets peuvent contribuer au résul-
tat final, qui pourrait étre différent pour une particule de Sii;-xGex homogene relaxée. La tran-
sition entre les deux structures a été étudiée en fonction de la température de recuit pour des
NCx de SiixGex dans une matrice de SiO, elaborée par co-pulvérisation par N.A.P Mo-
gaddam et al. [58]. Les auteurs ont montré qu’a haute température pour des durées de recuit
de moins d’une heure, les NCx de SiixGex présentent une structure homogene.
L’augmentation du temps de recuit d’une heure a trois heures, pour les échantillons & grande
teneur en Ge, conduit a une separation de phase des NCx. Ceci donne des NCx avec un cceur
en alliage riche en Si recouvert par une coquille en alliage Si1-xGex riche en Ge.

Apres les observations de ce phénomene par tous ces auteurs, jusqu’a ce jour, le
mécanisme de formation et/ou de séparation de phase des NCx de Sii.xGex n’est pas encore
étudié dans le détail. En revanche, la seule étude de 1’élaboration de NCx de Si1xGex par im-
plantation ionique a été réalisée par J. G. Zhu [51], les NCx cristaux obtenus ont une structure

homogeéne.

19



Chapitre | : Etat de I’art

I1.3.1. L’implantation ionique

1.3.1.1 Principe de I’'implantation ionique.

L’implantation ionique est un procédé inventé en 1954 par William Shockley. Cette
technique consiste a introduire des ions énergétiques dans un matériau pour modifier ses pro-
priétés. A I’origine, 1’utilisation de I’implantation ionique était exclusivement réservée pour le
dopage des semi-conducteurs. Avec le progrés technologique, I’implantation ionique a permis
d’améliorer les propriétés des métaux ; par exemple I’implantation d’azote améliore les pro-
priétés tribologiques des aciers [59, 60, 61].

L’intérét majeur de I’implantation ionique est de s’affranchir des limites de la thermo-
dynamique (limite de solubilité d’un élément A dans un élément B) et de créer des nouvelles
phases dans les matériaux. La modification des propriétés du matériau est 1’application re-
cherchée dans de nombreux domaines, ce qui fait que ce procédé est présent dans
I’aéronautique ou les constructeurs s’en servent pour augmenter la résistance des matériaux a
la corrosion.

C’est dés les années 90, que I’implantation ionique a été utilisée pour la premiere fois pour
former des particules de taille nanométrique d’argent et d’or dans des verres de silice [62].

Les principales étapes du procédé sont :

- L’ionisation : généralement la source du I’élément a implanter est sous forme gazeuse, la
décomposition de la molécule se fait dans une chambre d’ionisation. La décomposition
s’effectue a I’aide d’un filament émetteur d’¢lectrons, ¢’est la technique la plus répandue. Les
collisions entre les électrons et les molécules du gaz vont créer un plasma qui est constitué
d’ions, d’électrons et d’atomes neutres. Ce plasma est maintenu grace un champ électrique

alternatif.

- L’extraction et I’accélération : une fois que le plasma est créé et stabilisé, les ions positifs
sont extraits et accélérés par un fort champ électrique dans un canal sous vide vers un aimant
analyseur. Le champ magnétique généré par 1’aimant assure le tri des ions en fonction de leurs
masses (force de Lorentz) et permet de sélectionner I’espéce souhaitée qui subit 1’accélération

finale.
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-L’implantation : les ions a implanter penetrent le matériau avec une énergie choisie, acquis
par accélération, afin de maitriser la profondeur d’implantation. La structure du matériau cible

est modifiée et influence ses propriétés.
1.3.1.2. Le pouvoir d’arrét du matériau

Les ions incidents pénetrent dans le matériau cible et subissent diverses interactions
avec les atomes du matériau ; au cours de la trajectoire des ions leurs énergies diminuent
jusqu’a s’annuler & une profondeur appelé parcours moyens de pénétration Rp. La perte
d’énergie des ions lors de la pénétration dépend des propriétés du matériau cible. Cette perte

est caractérisée par le pouvoir d’arrét du matériau.

Le pouvoir d’arrét du matériau traduit la diminution de 1’énergie cinétique des ions in-

cidents dans le solide qui est appelé également la section efficace de ralentissement, cette pro-
priété est caractérisée par la perte d’énergie par unité de profondeur( ﬁ).

Dans la littérature existe deux processus qui décrivent cette perte d’énergie [63,64], ils dépen-
dent de I’énergie et de la masse atomique de 1’ion. Le premier processus est basé sur les colli-
sions nucléaires (Sn) qui se produites par un choc élastique des ions avec les atomes du maté-
riau. Quant au deuxieme processus, il est basé sur les interactions électroniques (Se) qui se
produisent lors des diffusions inélastiques des ions avec le nuage électronique des atomes du
matériau cible. Le pouvoir d’arrét total (S) qui est proportionnel a la perte d’énergie de I’ion

résulte de la superposition de ces deux processus. Il peut étre écrit comme suit [65] :

S(E) = - =S,+5, (1.4)

Ou:

E : I’énergie cinétique de 1’ion incident.
Sn : le pouvoir d’arrét nucléaire.

Se : le pouvoir d’arrét électronique.

N : concentration atomique de la cible.

Dans le cas d’un matériau composé de plusieurs espéces atomique, le pouvoir d’arrét

total est la somme pondérée des contributions de ces différentes espéces (loi de Bragg) :
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S(E) = XiN;Si(E) (1.5)

La variation du pouvoir d’arrét en fonction de la vitesse de I’ion incident est présentée
sur la figure 1.12. Cette variation est valable quelle que soit la nature de I’ion incident et le
matériau cible. Trois régions distinctes apparaissent :
Zone | : Correspond a la région des faibles vitesses, dans cette zone les interactions nu-
cléaires sont prépondérantes (Sn > Se). La contribution de S, est plus importante quand la
masse de I’ion est plus grande.
Zone 11 : Dans cette zone, le pouvoir d’arrét électronique est dominant et passe par un maxi-
mum pour une vitesse égale a 2Z1Vo (Vo est la vitesse de Bohr, soit 2.2 10% cm/s, et Z1 est le
numéro atomique de I’ion incident).
Zone |11 : Dite de Bethe-Block, dans cette zone la probabilité d’ionisation compléte de 1’ion
devient importante. Les interactions électroniques seront par conséquent moins nombreuses.

Le pouvoir d’arrét diminue avec I’augmentation de 1’énergie.

Pouvoir d'arrét S

vozi1*¥ 2z1vo

Vitesse de 1'ton

Figure 1.12 Composantes nucléaires et électroniques du pouvoir d’arrét en fonction de la

vitesse de [’ion incident [66].

1.3.1.3. Effets secondaires lors de ’implantation

Lors de la pénétration des ions accéléres dans le matériau, différentes interactions peu-
vent se produire entre ceux-ci et les atomes du matériau cible (Figure 1.13). Ces interactions

sont [63] :

22



Chapitre | : Etat de I’art

Des chocs élastiques : transfert de 1’énergie cinétique (quantité de mouvement) aux
atomes du mateériau cible.
Des chocs inélastiques : excitation-ionisation de la cible (peut étre accompagné par
une émission de photon).

Apparition de diverses réactions nucléaires.

Ton et neutres
réfléchis = 10 eV
@) () Hectrons L'ion est réfléchi on
- secondaires adsorbé en surface
o atomes
pulvérisés
/1 10 eVio 1000 eV
e Lion arrache des atomes de la
Surface surface du subsirat
> 1000 eV
Pulvérisation L'ion s'implante dans le substrat

Implarntation

Figure 1.13 Les différentes interactions ion-matiére lors d 'une implantation [67].

L’apparition de chacune de ces interactions dépend des caractéristiques de 1’ion incident

telles que la masse, la charge et I’énergie. Par ailleurs, d’aprés la figure 1.13, il est clair que

pendant I’implantation d’autres phénomeénes peuvent se produire, il s’agit de :

La rétrodiffusion des ions incidents : L’ion incident peut diffuser sur les noyaux des
atomes du mateériau cible, dont certains peuvent rétrodiffuser, cela peut induire un
écart entre la dose prévue et la quantité d’ions réellement implantés.

La pulvérisation de la surface : ce phénomeéne se produit par un transfert d’énergie ci-
nétique de I’ion incident a des atomes proches de la surface ; ceci a pour conseéquence
I’arrachement de ces derniers. On appelle également ce phénomeéne par 1’érosion de la
surface.

La création de défauts : Dues aux interactions nucléaires, plusieurs défauts peuvent se
crier dans le matériau cible en fin de parcours (Sn prépondérant) : lacunes, amorphisa-
tion, agrégats atomiques. Ce phénomeéne se produit quand 1’énergie transférée aux
atomes cibles est supérieure a 1’énergie de liaison du solide.
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1.3.1.4. Profil d’implantation.

Le profil de concentration des ions implantés en profondeur dépend essentiellement de
I’énergie de I’ion (énergie cinétique acquise pendant 1’accélération), de sa masse et la densité
du matériau cible. Le profil montré dans la figure 1.14 a la forme d’une distribution Gaus-
sienne centrée autour d’une distance appelée le parcours moyen des ions Rp (Projected
Range). Selon la nature et 1’énergie des ions, 1’érosion de la surface résultante de la pulvérisa-
tion de la surface peut étre importante. Ce phénoméne peut entrainer une modification du pro-
fil de distribution. Le profil de distribution en profondeur est caractérisé par le parcours
moyen de pénétration Rp et I’écart ARp.

A partir de ces deux entités on peut déterminer la concentration de 1’élément implanté

a la profondeur x par le biais de 1’équation 1.4.

(x—Rp)?
2
ZARp

) (1.5)

n(x) = nyexp(—

No est la concentration maximum d’atomes. On peut la calculer a partir de la fluence (la dose
N) de la quantité & implanter. Dans le profil de distribution, elle correspond a I’intégrale de la

concentration en fonction de profondeur et s’exprime par 1’équation L.5.

N
= Vzmar, (1.6)

Ny

4,00E+21 -
3,50E+21 -
3,00E+21 -
2,50E+21 -
2,00E+21 -
1,50E+21 -
1,00E+21 -
5,00E+20 -

0,00E+00 - . . .
20 0 20 40 60 80
Profondeur (nm)

= (Ge-SR Expérimentale

=== Ge-SR: Fit gaussienne

Concentration de Ge
(Atomes/cm3)

100 120 140

Figure 1.14 Profil expérimental obtenu par RBS et sa courbe d’ajustement par sSimulation de

distribution de Ge implanté dans une couche de SiO2 non recuit (SR).
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1.3.1.5 Avantages et inconvénients de ’implantation ionique.

L’implantation ionique est caractérisée essentiellement par :

. La pureté du faisceau sélectionné au niveau isotopique.
. Un contrdle précis de la dose et de la profondeur de pénétration des ions.
. La répartition spatiale des atomes : celle-ci est contrdlée par 1’énergie des ions.

Les inconvénients majeurs de la technique sont :

. Le phénomeéne d’érosion superficielle.
. L’endommagement inévitable de la cible durant le ralentissement des ions.
. La diffusion inévitable de certaines espéces implantées durant le recuit obliga-

toire apres 1I’implantation.
1.3.2 La formation des NCx d’alliage Si1-xGex par implantation ionique.

L’enrichissement des oxydes en silicium (SiOx avec x<2) suivi d’un traitement ther-
mique est une méthode largement employée pour la formation des NCx de Si [68,69].
L’implantation ionique offre la possibilit¢ de former les NCx dans une région précise oU
I’énergie et la dose des ions sont les seuls facteurs qui déterminent le profil de distribution des
NCx et leurs tailles dans la matrice. L’apport de 1’énergie sous forme de chaleur déclenche la
séparation en deux phases le Si et le SiO», avec la formation des NCx de Si. Cette variation de
la structure est conforme au diagramme de phase Si-O [70] ou on observe que le SiOx n’est
pas stable thermodynamiquement en dessous de 1687K. Dans ce cas, on observe la formation
de deux phases du Si pur et du SiO». Cette décomposition peut étre décrite par 1’équation de

démixtion suivante :
Si0x - 550, + (1-%) s (1.7)
La formation des NCx de Si1.xGex dans le SiO2 s’appuie sur le méme principe, c’est-a-
dire avec une sursaturation de la matrice par les deux éléments Si et Ge. Le Ge est un élément
qui ne précipite pas dans une matrice hote de SiO, a température ambiante. Des auteurs ont
montré que la formation des NCx de Ge dans la matrice de SiO2 nécessite une température de

recuit relativement basse comparée a celle de la formation des NCx de Si. Ceci peut étre justi-

fié par la forte mobilité des atomes de Ge dans SiO> par rapport aux atomes de Si. Des valeurs
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trés élevées de 1’énergie d’activation pour la diffusion « intrinseque » du Si dans le SiO2 ont
été mesurées, par exemple 5,34 eV [71]. Un excés d’interstitiels de silicium (et/ou de lacunes
d’oxygéne) semble accélérer cette diffusion [71], [72] mais elle reste toujours trés inférieure a
celle du germanium, dont 1I’énergie d’activation a été estimé par des calculs ab-initio a 3,5 eV
[72]. L’implantation du Ge et du Si dans le SiO2 conduit a I’endommagement de la structure
de I’oxyde sur toute la zone implantée. Dans cette zone, I’introduction du Si et du Ge méne a
la formation du GeO- avec le SiOx. L’oxyde de Ge sera réduit en la présence du Si suivant la
réaction suivante :
GeO, + Si—> SiO, + Ge (1.8)

Cette réaction est spontanée selon le calcul effectué par 1. Barin [73]. Elle a été expérimenta-
lement validée en utilisant la Co-pulvérisation cathodique de SiO2-Si-Ge (Ge variable), Ta-
keoka et al [74].

D’apres les deux relations précédentes, 1’alliage Si1xGex se forme aprés la démixtion
du Si et du Ge implantés dans 1’oxyde pendant le recuit thermique en deux phases solides : le
SiO> et le Si1-xGex homogéne. Les mécanismes de la nucléation et la croissance des NCx de
Si1xGex restent toujours flou, car il s’agit d’un alliage de deux éléments en sursaturation dans
la matrice. Dans notre travail, nous considérons que les mécanismes de nucléation et la crois-
sance de NCx d’alliage Si1-xGex sont les méme pour les NCx de Si pur ou de Ge pur. Pour
cela, nous nous sommes appuyés sur la miscibilité du Si et du Ge et sur leurs structures cris-
tallographiques qui sont identiques.

La problématique de la croissance des particules [75] a été traitée en 1900 par W.
Ostwald et al. C’est ce qu’on appelle la maturation d'Ostwald. La théorie moderne de la crois-
sance des particules a été développée par Lifshiftz et Slyozov [76], C. Wagner [77] et
G.W.Greenwood [78] ont revisé cette théorie. Récemment, elle a été adaptée a la formation
des nanocristaux dans des matrices diélectriques [79]. Le déclenchement de la nucléation des
espéces introduites dans le cas de I’implantation ionique est possible au cours de
I’implantation (matrice sursaturee), il dépend du coefficient de diffusion de I’espece implan-
tée dans la matrice et du bilan thermique lors de I'implantation comme le montre la figure
1.15. Quand ces amas se forment, ils sont extrémement petits, probablement de I'ordre de 1
nm, et ils sont considérés comme étant de forme sphérique. Pendant le processus de recuit, la

croissance de ces structures minuscules se produit via un mécanisme de diffusion. Par la suite,
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les plus gros grains formés se développent au détriment des plus petits grains, c¢’est la matura-

tion Ostwald.
Ion Implantation
Time of annealing
i r L & T* a " - .

- RS, .""-"-"J‘J'r'-E
= S VA I LT I R

s ' Ca N = ]
E Ion Stopping Nucleation Ostwald Ripening EI!_Iuned

) Supersaturation Growth Coalescence —~0°"

Time of ion implantation

Figure 1 .15 Les étapes de la formation des NCx par implantation ionique [79].

I. 4 Synthése des NCx de Si1xGex dans des couches minces de SiOxNy par PECVD et par

implantation ionique.
I. 4.1 Propriétés structurales des films de SiOxNy.

Les films minces d’oxynitrure de silicium (SiOxNy) ont été largement étudiés pour leur
utilisation dans la nouvelle génération de dispositifs microélectroniques et optoélectroniques
en raison de la possibilité de contrdler leurs propriétés optiques et électriques par I'ajustement
de leur composition chimique [80,81].

L'oxynitrure de silicium stecechiométrique, donné par la formule Si2ON3, est un compo-
sé régi par la régle de Mott [82-87], ou chaque atome de Si est lié quatre fois avec quatre
atomes de O et/ou de N [83,84]. Dans le cas de lI'oxynitrure de silicium non steechiométrique
(SiOxNy), comme pour tous les alliages non steechiométriques amorphes tétraédriques, deux
modeles différents peuvent décrire sa structure, les modeles de liaison aléatoire (RBM) et de
mélange aléatoire (RMM). Le modéle RMM suppose que les films a-SiOxNy sont formés par

un mélange de deux phases : SiO; et SisN4. Le modéle RBM considere que ces matériaux sont
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constitues par des liaisons Si-O et Si-N combinées dans cing types de tétraedres : SiOyNa.y ou
v=0,1, 2, 3,4[82-84]. Dans le cas de matériaux riches en Si, des liaisons Si-Si sont égale-
ment présentes et donc les tetraedres autorisés sont du type SiSijOxNas- g+ ou j, k=0, 1, 2, 3,
4etj+k<4.

Pour certaines applications telles que les transistors MOS, les condensateurs et les
guides d'ondes, il est nécessaire d’utiliser un film homogene de type RBM, pour ne pas modi-
fier la constante diélectrique ou l'indice de réfraction qui endommagent les performances du
dispositif. En revanche, pour les dispositifs a LED, la PL visible a température ambiante dans
les films d'oxynitrure riche en Si a été attribuée a la présence de clusters de silicium amorphe

dans le film, mieux expliqués par le modele RMM [85].

1.4.2 Principe de dépdt chimique en phase vapeur assisté par plasma (PECVD).

Les techniques de dép6t chimique en phase vapeur CVD sont variées et different prin-
cipalement par la méthode d’activation des réactions chimiques nécessaires au dépot de
couches minces. La technique PECVD présente plusieurs avantages par rapport a ses concur-
rents. Son principal intérét est une température de dépdt relativement faible, inférieure a
500°C contre plus de 800°C pour les CVD a activation thermique. Cette température basse de
dépot est permise par I’excitation électromagnétique induisant le plasma. Par ailleurs,
I’excitation électromagnétique peut étre assurée par radiofréquence (RF) ou par micro-onde
(MW), ce qui va générer une chimie différente lors de la production du plasma, et donc des

films de composition, de nature et de propriétés différentes.
I. 4.2.1. Nature du plasma.

Un plasma est un milieu gazeux ionisé, caractérisé par ses densités d’espéces neutres
(no), d’ions positifs (ni) et d’¢électrons (ne-). Le plasma est conducteur et globalement neutre
(ne- = nj). Pour initier un plasma dans le réacteur, de 1’énergie fournie par une excitation élec-
tromagnétique (RF ou MW) apporte aux especes gazeuses présentes une énergie suffisante
pour engendrer des collisions entre les especes. Ces collisions engendrent 1’extraction
d’¢électrons et la création d’ions. Le plasma est généré dans le réacteur. La faible proportion
d’¢électrons présente au départ dans I’enceinte suffit a lancer le plasma pour ioniser localement

les especes et créer un effet d’avalanche. Lorsque le plasma est généré, il est nécessaire que
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I’énergie apportée via les sources ¢lectromagnétiques reste supérieure aux pertes enregistrées
(recombinaisons, chocs inélastiques, . . .) pour éviter qu’il ne s’éteigne. L’excitation électro-
magnétique va entretenir les collisions entre les espeéces dans ’enceinte du réacteur. Les colli-
sions ¢€lastiques vont entrainer une répartition de 1’énergie dans le gaz alors que les collisions
inélastiques vont faire apparaitre de nouvelles especes. Les interactions entre les differentes
espéces chimiques qui se produisent dans un plasma sont diverses et dépendent de nombreux
paramétres (température, pression, densité d’espéce...). Pour le dépot proprement dit, on dis-
tingue deux étapes : la production d’espéces réactives et les mécanismes de surface qui en-

trainent le dépdt de ces espéces.
1.4.3 Elaboration de NCx de Si dans des films de SiOxNy par PECVD.

Les nanocristaux semi-conducteurs incorporés dans les oxydes de silicium peuvent
étre appliqués dans des dispositifs microélectroniques et optoélectroniques [86-88], cellules
solaires tout-silicium a haute efficacité [89-91], capteurs d'image ou photodiodes, Cependant,
un contréle précis de leur taille ainsi qu'une bonne qualité d'interface sont essentiels pour de
telles applications. Les techniques de dépdt chimique en phase vapeur (CVD) semblent étre
un moyen tres approprié pour produire de tels dispositifs. En particulier, le dépbt chimique en
phase vapeur assisté par plasma (PECVD) qui répond a plusieurs exigences de la technologie
MOS et offre de nombreux avantages en termes de qualité de film, de reproductibilité et de
flexibilité. Un avantage supplémentaire de la technologie PECVD, en particulier pour les ap-

plications de cellules solaires, est le fait qu'elle est facilement évolutive.

Jusqu’en 2002, cette technique était principalement appliquée a des superstructures
composées de couches minces alternées de silicium amorphe (a-Si) et de SiO2 [92, 93]. Par un
traitement thermique, le silicium amorphe (a-Si) forme des nano-agrégats cristallins. Leur
diamétre est contrdlé par I'épaisseur du film de a-Si tandis que la couche de SiO2 agit comme
une barriére de diffusion. Cependant, cette méthode de préparation conduit a une cristallisa-
tion mal maitrisée dans les barrieres de SiO> et conduit & des joints de grains entre les diffe-
rentes regions cristallines (Figure 1.16) qui agissent comme des centres de recombinaison non
radiatifs [94].

En 2002, ce probleme a éteé résolu par M. Zacharias et al avec l'introduction de I'ap-

proche super-réeseau en combinaison avec la décomposition des oxydes sous-
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steechiométriques (SiOx) [95]. Au lieu de a-Si, ce sont des couches de SiOx qui sont utilisées
comme couches de cristallisation. Comme le SiOx n'est pas stable a haute température, il se
décompose lors du recuit dans les deux composants stables Si et SiO> de la méme maniére
que nous I’avons évoqué dans le cas de I’implantation de Si dans le SiO». Le traitement a
haute température des super-réseaux SiOx / SiO2 conduit a la cristallisation de I'excés de Si en

des NCx de Si quasi sphériques et noyés dans une matrice de SiOs.

Figure 1.16 Image HRTEM de la structure d 'un réseau de a-SilSiO2 aprés un recuit a haute

température [94].

Un schéma de ce processus et un exemple de résultat expérimental sont montrés sur la
figure 1.17a et la figure 1.17b, respectivement. Comme le montre le schéma de la Figure
1.17(c), la taille des NCx de Si est controlée par I'épaisseur de la couche de SiOx, et la densité
latérale des NCx de Si est controlée par I'épaisseur des barrieres de diffusion. En outre, l'utili-
sation de SiOx offre également la possibilité de contrdler la densité latérale de NCx de Si via

la valeur x.

Il convient de rappeler que le présent travail concerne les oxynitrures (SiOxNy) et non
seulement les oxydes SiOy. Dans la littérature, Kim et al. [96], F. Delachat [97,98] et M. Car-
rada et al. [99] ont réussi a élaborer des couches de nitrure de silicium contenant des nanopar-
ticules de Si. La structure d’oxynitrure de silicium riche en silicium n’est pas stable également

lors du recuit thermique [100]. L’excés de silicium sera défini dans ce cas, selon la valence de
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chacun des atomes, en supposant que le nombre de liaisons O-O, N-N et O-N est négligeable
(forte énergie de liaison [101,102]). Le Si en exces est alors estimé selon la relation |.8.

[Si)exces = 7 (41Si] — 2[0] — 3[N]) (1.9)
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Figure 1.17 a) : Schéma d'un super-réseau SiOy / SiO2 pour le contrdle de la taille des NCx
de Si grace a [ ‘épaisseur de la couche de SiOy. (b) Image MET d'un super-réseau SiO1 / SiO;
apres recuit, (¢) Schéma des possibilités de contréle de la taille de NCx de Si
et de leur densité [95].

Dans notre cas, les dépdts de couche minces de SiOxNy ont été réalisés par la méthode
de dépbt PECVD. L’utilisation conjointe de deux gaz SiHa et N>O permet de disposer des
atomes nécessaires a la formation d’oxynitrure de silicium [103]. La taille des nanoparticules

est d’autant plus grande que le bilan thermique et I’excés de Si le sont (Figure 1.18).

Afin de fabriquer des NCx de Sii-xGex dans un film de SiOxNy, nous avons utilisé
I’implantation ionique pour I’introduction de Ge dans un film sursaturé en Si. En effet,
I’oxyde de silicium comme le nitrure de silicium, riches en silicium, ne sont pas des phases
stables [100]. Le recuit thermique favorise alors la démixtion des trois phases : SiOa, SisNa4 et

Sil-xGEx.
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Figure 1.18 Image MET et histogrammes de dispersion de taille des NCx de Si dans une ma-

trice de SiOxNy pour différentes teneurs de Si et pour différents recuits [103].

1.5 Théories de formation des NCx.

I. 5.1 Théorie classique de nucléation.

La théorie classique de la nucléation est née a partir des idées de Volmer et Weber

en 1925 [104]. Le changement de 1'énergie libre de Gibbs quand un noyau se forme, AG, est

le résultat de deux énergies de formation, celle du volume, et celle de la surface [105]. La

relation qui représente ce changement d'énergie libre pour former un noyau est la suivante :

AG = I mr3AGy + 4mrly (1.10)

Ou I'énergie libre de surface a été simplement prise en tant que la tension de surface y, AGg

est le changement d'énergie libre en volume et r est le rayon d’un nucléon donné. Les deux

termes de I'équation 1.10 sont représentés sur la Fig. 1.19.
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Figure 1.19 L énergie libre de la formation de nucléons en fonction de son rayon [106].
Pour expliquer cette théorie, on suppose la réaction suivante :

(1 nucléon de n atomes

1 nucléonden + 1 atomeS)
etderayonr

) +1atome — < etderayonder + Ar
Si le changement d'énergie libre de cette réaction est négatif, alors la nucléation est favorisée.
D'apres la Fig. 1.19, la courbe en pointillée décrit la variation de 1’énergie libre, qui permet de
former des noyaux, en fonction de r. Lorsque que r > r *, la réaction montre une évolution
négative de I'énergie libre. Autrement dit, au-dessus de r* la croissance d'un noyau est favori-
sée. r * est donc le rayon critique et sa valeur peut étre déterminée a partir de I'équation 1.10,
valeur qui sera celle de r quand le dérivé de AG s’annule :

r*=-2y AGg (1.12)
Finalement, le changement d'énergie libre pour former un noyau de taille critique AG * est
déterminée par 1’équation :

16my3
3(AGp)?

AG* = (1.12)

1.5.2 Maturation d’Oswald.

La maturation d'Ostwald est un processus spontané qui se produit parce que les grands

cristaux sont plus favorisés énergéetiqguement que les plus petits cristaux. Au premier stade, la
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formation de nombreux petits cristaux est favorisée cinétiqguement (étape de la nucléation et
début de croissance), puis la croissance des agrégats entre dans une phase compétitive.
L’¢énergie motrice a ce stade est 1’énergie interfaciale du systéme agrégat/matrice, cette éner-
gie que le systeme tend a minimiser. Les molécules a I’interface du systéeme sont énergeéti-
quement moins stables que celles déja bien ordonnées et enveloppées par d’autres molécules.
Par ailleurs, les grandes nanoparticules ont un plus petit rapport de surface / volume, donc
elles présentent un état d'énergie inférieure a celles des petites nanoparticules. A ce stade on
observe une diffusion des atomes de 1’élément en sursaturation vers les grandes nanoparti-
cules pour atteindre un état d'énergie plus faible. Cette diffusion s’explique par la différence
de solubilité des nanoparticules de rayons différents dans la matrice hote.

Apres la période initiale de croissance, la phase précipitée approche de tres pres la
fraction volumique que I'on pourrait prédire a partir du diagramme de phase en utilisant la loi
du levier [75]. Apres ce temps, la croissance ne s‘arréte pas et on rentre dans un processus par
lequel les plus grosses particules se développent au détriment des plus petites pour réduire le
potentiel de surface. Par conséquent, la fraction volumique de la phase de précipitation reste

essentiellement constante et on peut écrire :

taux de perte d'atomes)

. toutes les tailles ( =0 (1.13)

des particules particules
En prenant V comme le volume d'une particule, V' celui occupé par un atome dans la parti-
cule, on peut écrire le taux de perte d'atomes d'une particule comme (dV / dt) (1 /V').

Pour une sphére dV / dR = 4nR?, ol R est le rayon du précipité, de sorte que I’équation 1.13

devient :

4nR? dR;
Yi~ g0 (1.14)

Le taux de perte d'atomes d'une particule est contrdlé soit par le taux de transfert a
travers l'interface particule-matrice, soit par la diffusion a partir de la particule dans la ma-
trice. Ces deux cas ont été traités par la théorie de Lifshitz-Wagner. Les résultats expérimen-
taux [79, 107] indiquent que la croissance des précipités homogenes est contr6lée par diffu-

sion. On suppose que la particule est un seul composant, c'est-a-dire un élément pur. On peut
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écrire le taux de perte atomique par diffusion a partir d'une particule sphérique pure de rayon
R de la maniére suivante :

J = 4mR?%(-D) (‘;—f)s (1.15)
ou D est le coefficient de diffusion dans la matrice, (dC/dr)s est le gradient de concentration
des atomes précipités dans la matrice a I’ interface de la particule-matrice. Un point important
ici est que la courbure de surface augmente la concentration de surface au-dessus de la valeur
déquilibre. Comme on suppose que la particule est un composant pur, la concentration de

surface Cs peut s'‘écrire comme :

C,=C (1 + %) (1.16)
Ou C est la concentration d'équilibre si l'interface était plate et y est la tension superficielle,
c’est a dire 1’énergie libre de surface.

D’aprés I'équation 1.16 la concentration des atomes a la surface d'une petite parti-
cule augmentera plus qu'a la surface d'une grande particule, de sorte que la diffusion se fera
des petites particules vers les grosses particules. Etant donné que l'augmentation de la concen-
tration a la surface est tres faible, on peut supposer que les particules progressent dans des
conditions quasi stables. En régime permanent, on peut exprimer le gradient de concentration

radial a la surface d'une sphere de rayon R :

(5) === (117)
ar/ g R '

Ou Co est la concentration loin de la surface, vers I’intérieur de la particule. Si nous réécri-

vons le taux de perte d'atome d'une particule comme :

(@) @) =G @) 19

Et que 1’on combine (1.18) avec 1’équation (1.15), on obtient :

(4nR2Z2) () = 4nR?(-D) (Z—i)s (1.19)

Par substitution de 1’équation (1.17) dans 1’équation (I.20), on obtient :

dR; _ —V'D(Co—C)

— . (1.21)
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En utilisant cette équation (1.21) et 1’équation (1.16) nous pouvons réécrire I'équation. 1.14
comme :
2V'y

(Co—C) SRy =nC

(1.22)

Ou n est le nombre de particules que l'on additionne. La taille moyenne R’ est Ri/n, donc a

partir d’un petit calcul on obtient :

_0)= 2y (i_l)

(C,—C) = - C = (1.23)

En substituant cette équation dans 1’équation (1.19), on obtient :
dr _ 2yv*? DCi(R 1)

dt kKT R2\R

(1.24)

La figure 1.20 montre le tracé de cette équation.

dR \J .
at '

ik

Figure 1.120 Représentation graphique de [’équation 1.24.

Ce graphique montre clairement que les particules de rayon R < R’ se dissolvent rapi-
dement. Une autre caractéristique importante de ce graphique est que si une particule a R
>2R’, sa vitesse de croissance ralentit par rapport aux plus petites particules. Par conséquent, a
partir de cette simple théorie de Greenwood [79], on ne s'attend pas a voir des particules de R
> 2R’ dans le systeme considéré. En plus de cela, la croissance nette serait nulle si toutes les
particules avaient la méme taille R’. Si nous résolvons 1’équation (1.24) pour les particules de

taille maximale, R = Rmax = 2R’, on obtient :

36



Chapitre | : Etat de I’art

V'%yCD
R?naxz(Rmax)g +6 ( k; )t (1.25)

Cette équation indique que les particules qui ont une taille égale a 2R’ sont présentes
dans la distribution initiale. La taille moyenne des particules augmentera a un rythme plus lent
que celle estimée par cette equation. En plus de cela, cette théorie simple ne peut pas détermi-

ner la croissance de la taille moyenne.
1.5.3 Théorie de Lifshiftz-Wagner.

La théorie de Lifshiftz-Wagner propose une approche différente basée sur ’analyse
statistique [108]. Cette analyse prend en compte I’existence d’une distribution en taille des
particules dans le systeme. Il est prédit qu'une distribution de taille de particule "quasi-stable"
est approchée indéependamment de la distribution de taille d'origine. La distribution prédite est
tres limitée et indique que les particules supérieures a 1,5 R’ ne devraient pas exister. La dé-

pendance temporelle prévue, du rayon moyen, est trouvée sous la forme suivante :

EV'ZYCD] (1.26)

Ou Ry’ est la taille moyenne initiale des particules au début de la croissance.

Les résultats expérimentaux [78,104] ont montré que la croissance de particules
homogeénes peut, dans un certain nombre de cas, étre décrite par I’équation (1.25) Une distri-
bution de taille limite est trouvée, mais elle n'est pas aussi étroite que la prédiction. Cette
étude montre que les précipités (agrégats) augmentent de taille lorsque Ro est inférieur a
R=2R’ comme le montre la figure 1.20. De plus, leurs rayons évoluent en fonction de (C, t,
)3 qui est un phénomeéne lent. Par conséquent, d’aprés cette théorie les précipités homo-

génes grossissent plus lentement que les précipités non homogenes.

Sur la base des théories présentées dans ce chapitre, pour former des nanocristaux de
Si1.xGex dans les matrices de SiOy, il faut d'abord atteindre la valeur de sursaturation en Si et
Ge. Cette valeur est contrblée par la dose implantée de Si et de Ge dans le cas de I'implanta-
tion ionique et de la dose implantée de Ge et le Si en exces présent dans la couche de SiON
déposé par PECVD. Une fois la valeur de sursaturation atteinte, des amas sphériques d'atomes

se forment par une fluctuation thermodynamique. Un cluster formé qui a un rayon inférieur a

37



Chapitre | : Etat de I’art

r* (voir Fig. 1.17) est instable et se rétrecira en perdant des atomes. Les nucléons qui ont un
rayon plus grand que r*, surmontent la barriére de nucléation, sont donc stables et ont ten-
dance a croitre tout en abaissant I'énergie du systéme par maturation d'Ostwald pendant le

processus de recuit.

1.6 L’intérét du dopage.

Depuis le rapport pionnier de Zhao et al [109] en 2009 démontrant que les nanocris-
taux de sulfure de cuivre (Cu2xS) présentent des résonances de plasmons de surface localisés
(LSPR) dans le proche infrarouge (NIR), le domaine des semi-conducteurs dopés s’est forte-
ment accru [110-121]. Peu de temps apres, J.M. Luther et al. [119] ont démontré que prati-
guement tout NC semi-conducteur avec des concentrations de porteurs libres significatives
peut présenter des effets de LSPR. En fonction de la taille et du niveau de dopage de la nanos-
tructure, les LSPR du visible au térahertz peuvent étre atteints [119]. Les stratégies pour ajou-
ter intentionnellement des dopants dans un cristal semi-conducteur nanostructuré ont connu
des progrés rapides et divers NCx ont été synthétisés, [116] y compris les NCx de silicium
dopé au bore et phosphore [122-124], des NCx de I'oxyde de zinc dopé en aluminium, germa-

nium, a l'indium-or [125].

Absorbance

Wavelength

Figure 1.21 Hlustration de I'accord LSPR avec I'augmentation de la densité de porteurs dans

les NCx semi-conducteurs dégénérés.

En faisant varier le niveau de dopage, on peut produire des résonances plasmoniques dans
toute la gamme spectrale allant du milieu au proche IR [118]. Le faible ordre de grandeur de
la densité de porteurs dans les semi-conducteurs dopés par rapport aux métaux nobles a une

conséquence tres attrayante : méme une modification mineure de la densité de porteurs a un
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effet important sur la position spectrale du LSPR (Figure 1.21). Cela permet un réglage de
I’effet de résonance des plasmons sur une large gamme spectrale via un traitement chimique,
soit pendant la synthése [109,116,126] soit apreés la synthése, [119-121,127] rendant ces maté-

riaux tres attractifs pour de nombreuses applications telles que [118-134] :

e Spectroscopie d'amplification de champ proche NIR
e Conversion de photons en énergie.
e Dispositifs optoélectroniques modulable impliquant des NCx plasmoniques.

e Applications biomédicales.

Plusieurs méthodes chimiques et physiques sont actuellement utilisées pour la fabrication
de telles matériaux composites (matrice contenant des NCx dopés) [135], R. Khelifi [136] et
al ont démontré que la synthése par la co-implantation ionique du silicium et du dopant est
une voie efficace pour la croissance de NCx de Si dopés intégres dans une couche de SiO». De
plus, ils ont montre par l'imagerie directe a I'échelle atomique par la sonde atomique APT
qu'une forte concentration de P et d'As est éjecté de l'intérieur des NCx de Si vers I’interface
nanocristal/oxyde.

Dans cette de these nous allons montrer que la synthése par la co-implantation ionique de
silicium, de germanium et sans/avec dopant (P ou As), suivie d'une seule étape de recuit a
haute température, est un moyen efficace d’¢laborer des NCx de Sii.xGex non-

dopés/éventuellement dopés incorporés dans une matrice hote de SiOa.
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11.1 Dispositifs expérimentaux pour la synthése des nanocristaux.

11.1.1 Descriptif de ’implanteur ionique.

Les implantations ont été réalisées sur un implanteur d’ions moyen courant de type
EATON 200MC dont la tension d’accélération est comprise entre 5 et 200 kV. Un ¢lectro-
aimant d’analyse positionné entre la source d’ions et le tube accélérateur permet de

sélectionner I’ion a implanter (Figure 11.1a).

-
M— Lentille électrostatique a)

0-200 kv l

T
(0. ¥ &g

’ l‘ Accélérateur /
Y “ Déflecteur
||

l Diaphragme

Aimant analyseur

Figure. I1.1 @) : Schéma d’un implanteur ionique. b) : photo de I’implanteur

Le schéma de la figure Il.1a permet la visualisation des principaux éléments de
I’implanteur : la source d’ion, le systéme d’extraction, 1’¢lectro-aimant d’analyse, le tube
accélérateur et le systeme de focalisation et de balayage de faisceau qui permet une répartition

uniforme des ions sur 1’échantillon.

La mesure de la dose se fait par intégration vis-a-vis de la surface des charges
électriques a partir de la mesure du courant d’ions. Le processus d’implantation ionique se fait

sous vide poussé autour de 10 mbar.
11.1.2 Descriptif du réacteur PECVD.

Le dép6t de SiOxNy, de différentes stecechiométrie a été effectué dans un réacteur
PECVD de la compagnie Roth & Rau. Le schéma en coupe verticale du bati de dépot
PECVD utilisé est représenté par la figure I11.2a Le réacteur est constitué d'une chambre
cylindrique et d’un sas d’introduction. Une valve (vanne couteau) sépare la chambre de dépot

du sas d’introduction. Le sas a un réle de chargement et de déchargement des échantillons
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sans perte du vide secondaire dans la chambre de dép6t. Dans les deux compartiments un
vide poussé (= 107 mbar) est obtenu par des pompes turbo-moléculaires (vide secondaire)
associées a des pompes a palettes (vide primaire). La température du substrat peut étre
ajustée entre 50°C et 500°C. Toutes ces parties sont entierement contrélées et pilotées par un

automate programmable.

Le déclenchement et I’entretient du plasma est assuré par deux sources d’excitation intégrés

dans la PECVD. Les deux sources sont :

e Une source d’excitation micro-onde (MW, f=2,45GHz) de type ECR (résonnance

cyclotronique électronique)

e Une source d’excitation radiofréquence (RF, f=13,56MHz) obtenue par une

génératrice radiofréquence.

La source MW est employé dans la partie supérieure de la chambre de dépdt, son but est
I’excitation des gaz précurseurs (Ar dans notre travail). La partie inférieure de la chambre
contient 1’arrivée des gaz réactifs (SiHs, N2O) par I’intermédiaire d’un tube diffuseur
circulaire. Elle contient de plus le porte substrat constitué d’une électrode conductrice qui
peut étre polarisée par la source de tension RF (la tension utilisée : 70 V).

a) i ” Kicrowave Source b)

T N 245GHz
% |

Figure I1.2 a) : Coupe transverse du réacteur de PECVD b) : Photo du réacteur de PECVD.

Les flux des gaz sont controlés par des débitmetres (Mass Flow Controller) et leur unité
est en sccm (standard cubic centimeters per minute). Une photo du bati de depét PECVD du

laboratoire 1Cube est reportée figure 11.2b.

50



Chapitre 11 : Techniques expérimentales

11.1.3 Systeme de recuit.

Le recuit thermique est une étape essentielle dans la formation des NCx. Dans notre
travail nous avons utilisé un four tubulaire Carbolite a une zone de température homogene, les
échantillons sont mis dans une nacelle puis placés au milieu du four dans un tube, la nacelle et

le tube sont en quartz. Les spécificités du four sont :

e Gamme de températures : 400°C a 1100°C.

e Diameétre intérieur du tube : 74 mm.

e Zone a température homogéne : 10 cm.
Le recuit est sous atmosphere contrblée, le gaz utilisé dépend de la nature de recuit. Un recuit
de formation des NCx est réalisé sous N, en revanche un recuit de passivation est sous N2H>

(Forming gaz 95% d'azote et de 5% d’hydrogeéne).

Figure 11.3 Four Carbolite utilisé pour les recuits thermiques des échantillons
11.1.4 Préparation des échantillons.
11.1.4.1 Préparation de I’oxyde thermique.

L’oxyde de silicium thermique est I’oxyde le plus réputé dans la microélectronique a
base de silicium depuis les années 50, car il est de meilleure qualité et de haute pureté. Dans

notre travail les couches d’oxyde sont obtenues par oxydation thermique dans la salle blanche.

L’oxydation thermique du silicium a été réalisée a 1000°C pendant environ 1 heure
dans un four parcouru par un courant gazeux d’oxygene sec. Deux type de silicium ont été

utilisées, le premier est un Si de type P et le deuxiéme est de type N (pour les échantillons

51



Chapitre 11 : Techniques expérimentales

dopés). Les épaisseurs d’oxydes réellement formées sont mesurées par ellipsométrie, elles

sont de I’ordre 170 nm et 180 nm respectivement.

Les épaisseurs des couches d’oxyde de Si ont été choisies en fonction des résultats de
la simulation des profils de distribution du Ge et du Si dans le SiO2 (montrée partie suivante).
Les épaisseurs choisis assurent la présence du Ge et Si implantés a I’intérieure de la couche
d’oxyde loin des interfaces SiO2/Si et air/SiO; afin d’éviter I’influence de ces derniers sur la

formation des NCx.

Par ailleurs, I’influence de la nature de 1’oxyde de silicium sur les propriétés des NCx
de Si1xGex a été étudiée en utilisant pour certains échantillons de la silice fondue comme

matrice.
11.1.4.2 Les NCx de Si1-xGex non dopés enfouis dans I’oxyde de silicium (SiO2).

Nous avons utilisé pour cette étude la co-implantation ionique de Si et de Ge dans le
SiOy, suivie par un recuit thermique afin de former des NCx de Si1.xGex non dopés. Le schéma
présenté dans la figure 11.4 montre 1’étape de 1’implantation de Si et de Ge dans les substrats

utilisés.
Si 35 keV, Ge 70 keV Si 35 keV, Ge 70 keV

Sigio%iiiii“ bl

Implantation dans 1’oxyde thermique (TH) Implantation dans la silice fondue (SF)

Figure 1.4 Etape de I'implantation du Si et du Ge dans le SiO2 thermique et la silice fondue.

Les énergies d'implantation choisies fournissent une distribution en profondeur de Ge
implantée proche de celle obtenue pour Si avec un Rp pour les deux éléments d'environ 54
nm. Les profils d’implantation ont été simules par le code SRIM [1] (Stopping and Range of
lons in Matter) et ils sont présentés dans la figure 11.5.
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SRIM simulation
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Figure I1.5 Simulation SRIM de la distribution en profondeur du Si et du Ge.

11.1.4.3 Les NCx de Si1-xGex non dopés dans I’oxynitrure de silicium (SiOxNy).

Cette partie de ce travail est consacrée a 1’étude des propriétés des NCx de SiixGex
non dopés enfouis dans une couche de SiOxNy. Les échantillons préparés pour cette partie

sont obtenus par deux étapes suivies par un recuit thermique.

La premiére étape consiste au dépot de la couche de SiOxNy riche en silicium par
PECVD. Nous avons élabore différentes couches de SiOxNy de steechiométries différentes.
Comme indiqué précédemment, nous avons utilisé deux gaz précurseurs, le ratio entre le flux
de ces deux gaz est désigné par R=N.O/SiHa. La steechiométrie de la couche et le silicium en
exces dépendent de la valeur de R choisie. La figure 11.6 montre les conditions de dépdts de

la PECVD utilisés pendant 1’¢laboration des couches SiOxNy riches en Si.

La deuxieme étape est I’implantation de Ge dans les couches de SiOxNy riches en Si
élaborées pour former les NCx de Sii-xGex. La dose nominale de Ge est de 8.10'® atomes/cm?
pour tous les échantillons. L’énergie d’implantation de Ge est 70 keV, le parcours de

pénétration moyen de Ge est d’environ 50 nm de profondeur (simulation SRIM).

Le recuit thermique est effectué apres I’implantation de Ge a des températures de

recuit de 1000-1100°C pendant 1 heure sous No.
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SiH
’ N,0

e

RF:30 W.
Puissance : 500 W.
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bias - 70 V.

Substrat en Si
Porte-substrat
chauffant (400 °C).

Figure 11.6 Conditions de dép6ts des couches de SiOxNy riche en Si par PECVD.
11.1.4.4 Les NCx de Si1-xGex dopés dans I’oxyde de silicium thermique (SiOz).

Le dopage des NCx de Si1.xGex a été réalisé avec la co-implantation atomique dans
I’oxyde de silicium thermique, les implantations d’As ou de P ont été effectuees aprés
I’implantation de Si et Ge. L’énergie d’implantation des dopants a été de choisie de fagon que
le parcours de pénétration moyen du dopant soit proche de celui de Si et Ge implantés. Une
simulation SRIM a été faite afin de trouver les bonnes énergies d’implantation pour les
dopants. La figure 11.7 montre les profils de distribution pour les différentes espéces a

implanter avec les énergies suivantes :

e 35keV pour Si et P.
e 70 keV pour Ge et As.
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La figure 11.7 Profils de distribution des différentes especes.

11.2 Méthodes d’analyse et de caractérisation.

11.2.1 Microscope électronique a balayage.

Un microscope électronique a balayage (MEB) est un microscope qui reconstitue des
images d'un échantillon en balayant la surface avec un faisceau focalisé d'électrons. Les
électrons interagissent avec les atomes de I'échantillon en produisant divers signaux qui
contiennent des informations sur la topographie et la composition de la surface de
I'échantillon. Le MEB est constitue de (Figure 11.8) :

e Une source d'électrons
e Des lentilles "condenseur" focalisent le faisceau d’¢lectrons sur un diaphragme.

e Une deuxieme lentille "objectif" refocalise ce faisceau sur I'échantillon (avec un spot
trés fin <15 & 200 A).

des bobines de déeflexion permettent de déplacer le faisceau (balayage).
e Détecteur

Les résultants essentiels de 1’interaction électron-matiére utilisé par le MEB sont :
e Rétrodiffusion d'électrons du faisceau incident.

e émission délectrons secondaires de faible énergie, provenant des atomes de la

surface de I'échantillon.
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L'image en électrons secondaires se caractérise par une tres bonne définition : il est possible
d’obtenir des grandissements entre x 20.000 et x 50.000 en conventionnel, jusqu'a >500.000
en haute résolution, avec des résolutions latérales limites de 1 a 20 nm, en fonction de la

nature de 1’échantillon, de I'appareil et des parametres d'observation.

L'image en électrons rétrodiffusés se caractérise par une résolution latérale tres grande de
l'ordre de > 0.1 mm. L'utilisation d'un détecteur spécialisé (a semi-conducteur ou a
scintillateur) permet de donner un contraste qui dépend du numéro atomique des éléments
présents. Un élément lourd donnera un signal intense (une zone claire), un élément léger
donnera un signal faible (une zone sombre). En revanche, l'identification des éléments n’est

pas possible avec le MEB, cette étape nécessite 1’utilisation de la microanalyse X.

Le contraste (la variation locale de I'émission électronique) de l'image provient d'effets
topographiques, chimiques et structuraux, régissant la rétrodiffusion et I'émission secondaire.
Le grandissement est le rapport entre la surface balayée sur et la dimension de I’image sur
I'écran d'observation.

Dans ce travail, nous avons utilisé le MEB JEOL6700F (laboratoire IPCMS) pour
I’observation de nos échantillons. Les NCx ¢élaborés sont enfouis dans la couche d’oxyde.
L’observation des NCx n’est possible que par une coupe transversale. Le clivage de
I’échantillon a été effectué par une pointe en diamant. Le schéma de la préparation de

I’¢chantillon avant I’observation est montrée dans la figure 11.9.
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Figure 11.8 La composition du Microscope électronique a balayage (Doc Jeol).

a) b)

NCx de Si;_Ge, /

SiO, (170 nm) e~

Si (100)

Figure 11.9 Préparation de [’échantillon pour I’observation MEB a) : clivage par une pointe
en diamant b) : coupe transversale de [’échantillon.
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11.2.2 Spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford.

La spectrométrie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS) est une méthode nucléaire de
caractérisation largement utilisée pour l'analyse des couches minces ou les premiéeres
centaines de nm d’un échantillon. Cette technique a évolué a partir d'expériences de physique
nucléaire menées au cours de la premiere moitié du siecle précédent. Dans les années 1960,
elle a été développée comme technique d'analyse standard particulierement utile pour le

domaine des semi-conducteurs en pleine croissance.

L’échantillon cible est bombardé avec des ions a une énergie dans la gamme du MeV
(0,5-4 MeV), et I'énergie des projectiles rétrodiffusés est enregistrée avec un détecteur. La
RBS permet la détermination quantitative de la composition d'un matériau et la distribution en
profondeur des éléments. La RBS est quantitative sans avoir besoin déchantillons de
référence, non destructif, possede une bonne résolution en profondeur de I'ordre de plusieurs

nm, et une trés bonne sensibilité pour les éléments lourds de I'ordre de parties par million

(ppm).

Une installation de spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford typique consiste a (figure
11.10) :

e un accélérateur de particules capable de fournir un faisceau d'ions dans la gamme du
MeV.

e Une ligne de transport sous vide pour diriger les ions accelérés vers la chambre cible

e Une chambre d’analyse, sous vide contient le porte échantillon.

e Un détecteur installé a I’intérieur de la chambre d’analyse, et monté dans un angle de
rétrodiffusion par rapport au faisceau incident.

e Une chaine d’acquisition qui permet I’enregistrement des mesures.
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Figure 11.10 @) : Schéma de [’accélérateur de faisceau d’ion du laboratoire ICube, b) : photo

de la chambre d’analyse RBS installée sur la ligne d’analyse.

La retrodiffusion du projectile accéléré est due & I’interaction coulombienne entre

I’atome de la cible et le projectile (en général des ions légers de H+, 4He2+, 3He2+). Cette
technique est indépendante des liaisons chimiques entre les atomes du materiau cible. Lorsque
les particules incidentes pénetrent dans la matrice cible, certaines d'entre elles subiront la
force de Coulomb des noyaux cibles et seront déviées (rétrodiffusées) de leur trajectoire.
Cette interaction est considérée comme une collision élastique dépendante de la masse du
projectile et de I’atome cible. Ce rapport de masse permet d’identifier 1’atome cible du
matériau analysé. A la surface de I’échantillon 1’énergie de 1’ion rétrodiffusé (E;) est

proportionnelle a I’énergie de I’ion incident (Eo) par un facteur cinématique tel que :
Er=KEo (1.2)

Ce facteur K dépend seulement de I’angle de diffusion et du rapport des masses de 1’ion et du
noyau atomique, et il ne dépend pas de 1’énergie de I’ion incident. La figue 11.11 montre le

principe de la spectroscopie RBS.

m,cosO,+ /m% -m2sin20,

mq +m2

2

(11.2)

L’analyse des éléments qui sont a I’intérieur d’un matériau comme dans le cas de ce

travail, (NCx de Si1.xGex enfouis dans 1’oxyde thermique), nécessite de tenir compte de la
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perte d’énergie des ions dans la maticre lors de 1’aller-retour de ceux-ci dans le matériau cible.

L’énergie d’une particule a une distance t de la surface se calcule de la fagon suivante :

- (11.3)

cos64 dx

E=EO

De plus, la classification en énergie de toutes les particules rétrodiffusées pour un angle
donné, nous permet de connaitre la concentration et le profil des atomes constituant le
matériau analysé.

Deétecteur

Figure I1.11 Principe de la spectroscopie RBS.

La nature des atomes de la couche a analyser par rapport au substrat est importante,
car un élément lourd réfléchira le projectile avec une énergie plus grande que celle d’un
¢lément plus léger. Si le substrat est 1’élément le plus lourd, son profil masquera les autres
¢léments puisque qu’il couvrira tout le spectre d’énergie obtenu. Dans notre cas, nous avons
pu obtenir le profil de distribution de Ge implanté, par contre nous ne pouvons pas séparer
directement le profil de Si implanté de celui de la couche d’oxyde de Si. La figure 11.12
illustre une mesure typique d’une couche de SiO2 implanté en Si et Ge prises avec le RBS.
Sur le spectre de RBS, on voit clairement que le Ge est séparé d’autres ¢lément (Si, O) grace a
sa masse atomique (Mge =72, Msi =28, mo =16), ce qui nous a permis d’étudier son
comportement en fonction du recuit thermique, de la dose de Si co-implantée et de la nature
du SiOa.
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Figure 11.12 Spectre brut d’'une mesure RBS d’oxyde de SiO, implanté Ge et Si.

En premier lieu, P’exploitation des spectres expérimentaux bruts nécessite une
simulation avec un logiciel dédié afin de trouver les parametres optimaux de mesure, ces
parametres sont :

e Q (sr) : Angle solide du détecteur.

e C(C):lacharge, corresponds au nombre d’ions rétrodiffusés détectés.

e 0 (°): L’angle 0, correspond a I’angle entre le faisceau d’ion incident et 1’axe de
détecteur.

e o (barns) : section efficace de I’é1ément (dépend de 1’énergie de 1’ion accéléré).

Ces parametres permettent de calculer la dose de Ge implanté présente dans la couche de SiO>
et sa distribution en profondeur suivant la relation suivante :

__ Age cos(B)

Q.C.oce (1.4)

Nge (atomes.cm™2)

En calculant la quantité totale de Ge, la distribution de Ge en profondeur peut étre tracée en
convertissant les canaux (correspond a I’énergie) en unité de distance (nm), et le nombre de
coups détectés en concentration (atomes/cm?®). La figure 11.13 montre un profil de distribution
de Ge en profondeur. Cette opération permet 1’étude de la diffusion de Ge et de connaitre la

concentration de Ge dans un endroit donné.
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Figure 11.13 Profil de distribution de Ge en profondeur.

En second lieu, la simulation des spectres de la RBS permet d’obtenir la quantité
totale de Si, O et de Ge présente dans la couche d’oxyde aprés I’implantation et le recuit.
Nous avons utilisé¢ cet avantage de 1’analyse par RBS pour calculer la concentration de ces
trois éléments constituants de notre film d’oxyde en profondeur. Pour cela, nous avons
considéré que notre couche d’oxyde implantée est la superposition de sous-couches de
différentes compositions. La figure 11.14 montre un schéma de sous-couches simulées dans la

couche d’oxyde thermique.

Couche d’oxyde - Sous-
thermique SiO, couche

Substrat Si

La figure 11.14 Schéma de sous-couches simulées dans | ‘oxyde thermique.

Comme le montre le schéma de la figure 11.14 I’ensemble des sous-couches forme la
couche d’oxyde implantée. Cette méthode nous a permis de définir la composition de la

couche en profondeur.
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Le logiciel utilisé pour la simulation des spectres RBS est SAM ("Simulation for
Analysis of Materials", Simulation pour 1’Analyse des Matériaux) [2], ¢’est un programme de
simulations de données RBS a partir de conditions expérimentales et de la composition de

1’échantillon.
11.2.3 Spectroscopie RAMAN.

La spectroscopiec Raman est une méthode d’analyse rapide et pratique pour les études
structurales et vibrationnelles. Cette technique est sensible aux arrangements locaux et aux
vibrations. Elle se base sur la diffusion inélastique d’un photon émis par un milieu, qui
engendre un échange d’énergie entre le photon incident et le matériau a analyser. Ce transfert

d’énergie s’effectue soit par la création d’un phonon, soit par 1’absorption d’un phonon.

e Le décalage Stokes : I’émission est décalée vers le rouge (plus grande longueur
d'onde, plus petite énergie) avec la création d'un phonon.
e Le decalage anti-Stokes : 1’émission est décalée vers le bleu (plus courte longueur

d'onde, plus grande énergie) avec I'absorption d'un phonon.

Ce décalage en fréquence correspond a un échange d'énergie entre le rayon lumineux et
le milieu. La mesure de ce décalage permet de déduire certaines propriétés du matériau. Nous
nous focaliserons sur le décalage de Stokes car sa probabilité d’apparition est plus importante
que le décalage anti-Stokes, son intensité est donc plus grande (figure 11.15). Dans le cas de la
spectroscopie micro-Raman, le spectromeétre est couplé avec un microscope optique. Le
faisceau laser est focalisé sur la surface de 1’échantillon, ce qui permet d’augmenter I’intensité

de la raie Stokes.
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Figure 11.15 Bandes Raman correspondantes aux transitions : Raman anti-Stokes, Rayleigh et

Raman Stokes ainsi que les niveaux énergétiques relatifs a chacune de ces transitions.

Nous avons utilisé la spectroscopie Raman pour analyser la cristallinité éventuelle du

silicium et de germanium insérés dans des couches diélectriques (SiO2, SiOxNy). Lorsque

I’échantillon a étudier est illuminé avec un laser, certains photons vont exciter des vibrations

de liaisons. Les photons réémis auront une énergie inférieure a 1’énergie incidente. Cette

différence en énergie est spéecifique des phonons vibrationnels de Si et de Ge. La figure 11.16

montre un exemple d’un spectre Raman pour un échantillon qui contient des NCx de Si1xGex.

intensité (LI.A)

10000 -

1000 -

5i-5i (substrat)

300 400 500

Déplacement raman (cm™! )

Figure 11.16 Spectre Raman d’un échantillon contenant des NCx de Si1.xGex.

En général, le spectre Raman du premier ordre d'un alliage SiixGex est constitué de
trois pics caractéristiques dus aux modes de vibration des liaisons Ge-Ge, Si-Ge et Si-Si a
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300, 400 et 500 cm™ respectivement [3]. Le pic de du mode de vibration Si-Si est faible dans
les alliages riches en Ge, il est également dissimulé par le pic intense provenant du substrat de
Si (Si-Sisubstrat). 11 'y @ trois facteurs principaux qui affectent les fréquences Raman de l'alliage

Si1xGey, la teneur en Ge (x), les contraintes et I'effet de confinement des phonons [4].

La dépendance de la fréquence du mode Raman de la teneur en Ge peut étre écrite en
fonction de I’état de I’alliage formé (matériau massif, nanostructure, contrainte, relaxé).

Différentes équations trouvées dans la littérature sont résumées ci-dessous.

Dans un film massif d'alliage relaxé SiixGex, les fréquences des modes Si-Si et Ge-Ge varient

presque linéairement avec la composition suivant ces relations [5] :
osi-si= 520 — 70 x (cm™) (1I.2)
mce-Ge= 280 +20 x (cm™) (11.2)

Un autre mod¢le expérimental pour le méme systéme d’alliage SiixGex non relaxé a été
développé [6]. Les valeurs moyennes de la composition de 1’alliage (X) et des contraintes (&)

dans l'alliage s’écrivent :

X = (Wsi—Ge—400)—(0,7.(ws;i—s; —520)) (11.4)

65

e = (400 —wgij—Ge)+0.23.(520—wgi—si )
767

(11.5)

Dans le cas des nanostructures Sii-xGex non relaxé, une corrélation entre : les positions des
pics Raman Si-Si, Si-Ge et Ge-Ge, la tencur en Ge x et les contraintes € a été largement
discutée [5, 6, 7]. Le nombre relatif de liaisons chimiques comprenant les modes de phonons
Si-Si, Si-Ge et Ge-Ge est estimé comme (1-x)?, 2x (1-x) et x?, respectivement [6]. Puisque le
signal Raman est proportionnel au volume diffusé, le rapport des intensités de pics de Raman
intégrées liés au nombre relatif de liaisons chimiques des modes de phonons correspondants

peut étre décrit suivant ces relations [6] :

IGe—Ge __ X

Isi-ge B 2(1-x) (11.6)
ISi—Si — A(l_x) (”.7)
Isi—ge 2x

65



Chapitre 11 : Techniques expérimentales

Ou les coefficients A et B sont liés aux fréquences des modes optiques dans l'alliage

de Si1xGex. A et B ont été trouvés expéerimentalement B =3,2 et A= 1,85 [6].

La méthode dite d'intensité pour déterminer la valeur de x est indépendante de la contrainte
dans l'alliage et dépend de l'intensité intégrée du signal Raman associé aux bandes de

phonons.

L’exploitation des spectres Raman passe par un ajustement de la courbe afin de
déconvoluer chaque bande. Les bandes obtenues dans le cas des nanocristaux sont en général
constituées d’une contribution de plusieurs modes de vibration. Cette déconvolution permet
I’extraction des propriétés du mode de vibration de la phase cristalline. Par exemple dans le
cas de la bande Ge-Ge qui est indiquée dans la figure 11.16, elle est constituée de deux modes
c-Ge (286 cm™) et a-Ge (mode TO 275 cm™?) [9]. Dans ce travail, la déconvolution des

spectres Raman a été effectué a I’aide du logiciel Fityk [10].

Les mesures Raman ont été réalisées en utilisant un spectrométre LabRAM ARAMIS
(Horiba Jobin Yvon) équipé d’un laser émettant a 532 nm. L’objectif utilisé est (x100) et la
détection est assurée avec une caméra CCD refroidie par un module Pelletier. Le diamétre du
spot laser est ~ 0,4 um avec une puissance variable entre 0,9 et 90 mW afin de ne pas
provoquer 1’échauffement local de I’échantillon. La lumiére diffusée par effet Raman passe
d’abord par un trou confocal de 50 pm puis elle est dispersée avec un monochromateur équipé
d’un réseau de 2400 traits / mm offrant une résolution spectrale de 1 cm™. Toutes les mesures
ont été effectuées a température ambiante et avant chaque mesure le systeme est calibré avec

la bande transversale optique (TO) & 520 cm™ d’un échantillon de silicium monocristallin.

11.2.4 Diffraction des rayons X en incidence rasante.

La DRX est une technique de caractérisation pour identifier l'arrangement des atomes
dans un cristal. De plus elle fournit des informations sur la taille des cristallites et la contrainte
résiduelle dans un matériau. La DRX en incidence rasante (Gl XRD) permet de réaliser des
mesures sur des films minces, car sa profondeur de pénétration est seulement de l'ordre de

quelques dizaines de nm.

Les données de diffraction sont obtenues en exposant 1’échantillon a un rayonnement
X (Cu-Ka) par le diffractométre de la marque Rigaku Smartlab (laboratoire IPCMS), qui a

une longueur d'onde caractéristique (1) de 1,5418 A. Le goniométre de haute résolution avec
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un positionnement d'échantillon réglé optiquement permet un pas de 1’ordre de 0,001°. Le
faisceau de rayons X incident sur un échantillon est diffracté par les plans cristallographiques.
Dans une expérience typique, l'intensité diffractée est mesurée en fonction de 20, ou 6 est
I'angle d'incidence, ce qui donne le diagramme de diffraction. Les mesures ont été réalisées en
balayant 1’angle de diffraction 20 de 20° jusqu’a 60° avec un pas de 0,02°, pour les trois
angles d’incidence utilisé (0,2°, 0,5° et 0,7°). Un exemple d’un diagramme de diffraction

obtenu est montré dans la figure 11.17.

TH SiGe 1000°C

(111)

th &y =1 00 O O

coups (ULA)

O o= W

20 30 40 50 60
26 (°)

Figure 11.17 Diagramme de diffraction d ‘un échantillon.

Ce diagramme de diffraction est utilisé pour identifier les orientations cristallines
présentes dans I'échantillon (NCx de Sii-xGex enfouis dans une couche de SiO2), et mesurer
ses propriétés structurales. Selon la condition de Bragg, le faisceau diffracté montre une

interférence constructive si ce qui suit est satisfait :
2d sin (0) = nA (11.5)

ou A est la longueur d'onde des rayons X et d représente la distance interatomique dépendante

de l'orientation dans le cristal donnée par :

a
d= Vh2+k2+12 (116

ou [hkl] représente l'orientation du plan cristallin et ou a est le parametre maille. Le calcul de
paramétre de maille a permis I’estimation de la composition de NCx de Sii1-xGex suivant la

méthode détaillée dans le chapitre précédent.

67



Chapitre 11 : Techniques expérimentales

Les pics d'interférence de Bragg, correspondant aux plans cristallins (111), (220) et
(311), respectivement sont observés pour 1’alliage de SiixGex cristallin, La fiche de ICDD

(International Center for Diffraction Data ) montre les angles de diffraction pour un alliage de

SisoGesp .

ANX: N. LPF Collection Code: 455925. Sample Preparation: STARTING MATERIALS:Ge,Si.
Compound Preparation: levitation-mefted. — Temperature of Data Collection: 298 K. Minor Warning:

Database Comments: No e.s.d reported/abstracted on the cell dimension. No R factor reported/abstracted. LPF Editor
Comment: editor deduced probable site occupation from nominal composition. Unit Cell Data Source:
Powder Diffraction.

d-Spacings (13) - 04-003-4732 (Fixed Slit Intensity) - Cu K1 1.54056 A

2{%) d(A) I bkl * 2% d{A) I b k1 * 20 d (&) I h k1] *
278842 37068B0 000 1 1 1 Th6532 1270340 106 3 3 1 1232348 0875524 81 & 2 D
463394 1957730 620 2 Z O BhO182 1130300 126 4 2 2 1316183 0844430 23 5 3 3
540507 1669560 343 3 1 1 925767 1065650 65 B 1 1 140.0680 0799240 14 4 4 4
576160 1508480 1 2 2 2 1037055 0078866 35 4 4 O

B7.6183 1384330 78 4 0 0 110.7666 0935875 61 & 3 1

Figure 11.18 Fiche ICDD de /’alliage (SiosGeos).

La taille de cristal T peut étre estimée a partir de la largeur a mi-hauteur (FWHM(260)) d’un

pic d'interférence et de son angle de diffraction (20) en utilisant la formule de Scherrer [2].

KA
T = Fvam (hkl) cos® (1.7)

Ici K est un facteur de forme sans dimension, avec une valeur proche de l'unité, pour nos
calculs nous avons utilisé le K = 0.9, mais cette valeur varie avec la forme du cristal.
Cependant, il est important de noter que la formule de Scherrer estime la taille moyenne en
volume de la distribution de taille.

11.2.5 Caractérisation électrique C(V).

Une structure MOS est composée d’un semi-conducteur en silicium, et d'un oxyde de
silicium dépose sur le Si d'épaisseur Tox, de surface S et sur laquelle est déposee une grille

métallique.

En appliquant une différence de potentiel Vq (appelée tension de grille) entre la grille
et le semi-conducteur, une zone de charge est formée vers l'interface oxyde/semi-conducteur.
A l'équilibre, cette charge est compenseée par une charge Qm de signe oppose a l'interface
isolant/grille. La tension Vg peut étre strictement continue ou comportant une composante

alternative a basse ou a haute fréquence.
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En fonction de la valeur de Vg, On distingue trois régimes qui sont : I’accumulation, la

désertion et lI'inversion, qui sont présenté sur la figure 11.19.
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Figure 11.19 Caractéristique C-V d’un composant MOS idéal [12].

Accumulation : Si on applique une tension de la grille négativement par rapport au
semi-conducteur (type P dans le cas du MOS représenteé sur la figure 11.19), les trous
libres qui sont les porteurs majoritaires dans le semi-conducteur s'accumulent a
I'interface isolant/semi-conducteur. On obtient dans ce régime la capacité maximale

(Cmax) qui correspond a la capacité surfacique de I'oxyde, donnée par :

e

Coax = Cox == (I.7)
dOX

Désertion : Si on applique une tension de la grille positivement par rapport au

silicium, les trous dans ce cas, sont répulsés de l'interface vers le volume du substrat.

Il se forme alors une région désertée de charges.

Inversion : Lorsque la tension de la grille positive par rapport au semi-conducteur est
tres importante, la concentration des électrons (porteurs minoritaires) a l'interface
devient importante. 11 y a donc I’apparition d'une couche d'inversion dans la zone
désertée vers l'interface. A basse fréquence, les porteurs de la couche d’inversion
ont le temps de se genérer thermiquement et ils peuvent donc suivre la modulation

du signal de mesure. Tandis qu’a haute fréquence, les porteurs de la couche
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d’inversion ne peuvent pas suivre la modulation de signal. Ce qui fait élargir la

région désertée de charges. Ce régime donne la capacité minimale (Cmin).

La présence des NCx dans I’oxyde dans une structure MOS a un effet sur des
caracteéristiques C-V. Cet effet présente un phénomene d’hystérésis li¢ a un effet de stockage
de charges. Dans ce cas, le piégeage des charges supposées stockées dans chacun des
nanocristaux induit un décalage de la tension [11, 12].

Les structures MOS ont éte obtenues en évaporant des contacts carrés d’Al (1x1 mm2)
a travers un masque rigide sur la couche d'oxyde contenant les NCx. Les contacts arriére ont
été réalisés par 1'évaporation d’or sur la totalité de la surface arriére. Les épaisseurs des

couches métalliques en faces avant et arriére sont identiques et valent 100 nm.

Figure 11.19 Photo des contacts en face avant sur un échantillon.

Les mesures ont été effectuées sous pointes a I’aide d’un Agilent 4156C. La face

arriére est maintenue a la masse, la tension étant appliquée sur le contact face avant.
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Dans ce chapitre, nous présentons la méthode de synthése et 1’étude réalisée sur la
formation des nanocristaux (NCx) d’alliage de Sii-xGex dans un oxyde de silicium par la co-
implantation ionique de Si et de Ge ; procédé suivi par un recuit thermique. En premier lieu,
I’étude des propriétés structurales des NCx a été effectuée a partir des profils de distribution
des éléments de la couche d’oxyde obtenus par la diffusion de Rutherford (RBS). L’extraction
de la concentration de chaque élément en profondeur a permis de déduire la composition des
NCx et leurs distributions. D’autres méthodes de caractérisation ont été employées telles que
la spectroscopie Raman et la diffraction des rayons X (DRX) pour confirmer les résultats
obtenus par I’analyse RBS. Des observations par microscopie électronique a balayage (MEB)

ont été effectuées afin de confirmer la formation des NCx a I’intérieur de la couche d’oxyde.

I11. 1 Etude préliminaire du choix de la dose de Si et de Ge.

La synthése des NCx de Si1.xGex dépend d’un facteur primordial qui est le choix des
doses de Si et de Ge a implanter, car ce sont ces quantités introduites qui vont déterminer la
steechiométrie, la taille et la densité des NCx. Dans un premier temps, nous avons commencé
par I’implantation de faibles doses du Si et du Ge dans I’oxyde de silicium qui Se présente
sous deux formes : 1’oxyde thermique et la silice fondue. Les doses étaient comprises entre
0,5.10%¢ et 2.10% atomes/cm? pour chaque élément. La caractérisation par RBS de cette
premiére série d’échantillons a permis 1’obtention du profil de distribution de Ge dans la
matrice et le calcul de sa quantité totale. La figure 111.1 montre les profils de Ge avant et apres

recuit dans la matrice pour les deux échantillons.
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Figure 111.1 Profils de distribution de Ge en profondeur avant (SR) et aprés recuit a 1100°C
sous N pour une matrice de silice fondue implantée en : a) Ge (2.10'¢ at/cm?), b) Si, Ge
(1.10%6, 1.10'¢ at/cm?).
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Pour la silice fondue implantée en Ge avec une dose de 2.10%® atomes/cm? et recuit a
1100°C, I’exo-diffusion de Ge est de I’ordre de 80% par rapport a la quantit¢ de Ge
initialement introduite. Pour la silice fondue implantée a une dose de 1.10'° atomes/cm? de Si
et avec la méme dose pour le Ge, aprés un recuit & 1100°C, I’exo-diffusion de Ge est de
I’ordre de 50 %.

Dans le cas de I’oxyde thermique, (figure 111.2) I’exo-diffusion de Ge est beaucoup
moins importante en comparaison avec la silice fondue comme matrice. La perte en Ge dans
le cas d’implantation de Ge seul suivie d’un recuit de 1050° est de I’ordre de 15% dont la
moitié est diffusé vers I’interface SiO2/Si. Dans le cas de la Co-implantation de Si et de Ge,
aucune diffusion de Ge n’a été constatée. Les doses d’implantation de Si et de Ge utilisées

dans le cas de I’oxyde thermique sont les mémes que celles utilisées pour la silice fondue.
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Figure I11.2 Profils de distribution de Ge en profondeur avant (SR) et aprés recuit (1050°C
sous N2) pour une matrice d’oxyde thermique de 170 nm implantée en : a) : Ge (2.10%
at/cm?), b) : Si, Ge (1.10%¢, 1.10%6 at/cm? respectivement).

Cette expérience a confirmé que le phénoméne d’exo-diffusion de Ge est important
dans le SiO> a des températures élevées notamment dans le cas de la silice fondue. D.Barba et
al [1] ont mené des nombreuses études sur le comportement du Ge dans I’oxyde thermique.
Les auteurs démontrent que I’exo-diffusion du Ge est plus importante dans la silice fondue
que dans I’oxyde thermique. lls trouvent qu’environ 65% de la dose du Ge implantée dans la
silice fondue a exo-diffusé hors du matériau lors du traitement thermique, contre 25% dans le
cas de I’oxyde thermique. De plus, les auteurs ont mis en évidence la formation de nano-

cavités apres 1’exo-diffusion du Ge dans le cas de la silice fondue et la formation des NCx de
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Ge dans I’oxyde thermique. Cette différence a été justifiée par la présence d'une plus grande
concentration de liaisons Si pendantes dans 1’oxyde thermique, qui empéchent la diffusion de
Ge par piegeage des atomes de Ge et augmentent leur stabilité a l'intérieur de la matrice

d'oxyde pendant le recuit en formant des liaisons Si-Ge.

Une autre étude réalisée par les mémes chercheurs a confirmé cette hypothése en co-
implantant le Si et le Ge [2]. En faisant varier la quantité de Si co-implantée, pour une dose
définie de Ge et un traitement thermique, les auteurs ont pu calculer la quantité de Ge restant

dans la couche en fonction de la dose de Si co-implanté comme le montre la figure 111.3.

8 Limit ‘as implanted’
I | N ] ]
74 yo, Q;Q - {.3 - - _:____g
g i P"\/ .& . __!__________:——
= 6] 0937 ¥ He" - 2 MeV
E d i')}'\’-' -—/’f - . _ [}
o . © 0997 Y —o— Si*; T=950°C
L % N A Si*; T=1050°C
=2 ] A/ 1.01 S 0
G 4 VAR v Si"; T=1180°C
% 1 ‘41\‘ /’/ N+,T_ UC
S 3] /& O . T=1050
3 {140/ —o— N*;T=1150°C
£ 24 He " - 350 keV
@ ? + Q
o 1]e/ 0 —®— Si"T=850°C
c 1y A Si"T=1050C
04 v Si"T=1150°C
T 1T T 1 | T | T 1 T T T | T T 1T T 1

L
c 1+ 2 3 4 5 6 ¥ 8 9 10 11 12 13

Fluence of co-implanted N or Si ( x 101Eat.cm'2)

Figure 111.3 Effet de la co-implantation de Si et de N sur la densité de Ge restée dans les
échantillons recuits de 950 jusqu’a 1150°C. Les symboles pleins et vides représentent les

énergies de faisceau d’He™ de la RBS qui sont 350 keV et 2MeV, respectivement [2].

D’apres les travaux de D. Barba et al, I'efficacité du mécanisme de piégeage du Ge par co-
implantation de Si est prouvée. Le processus est basé sur la formation de liaisons Ge-Si, ce
qui réduit la diffusion spatiale des atomes de Ge pendant le recuit. 1l est particulierement
efficace pour limiter les effets critiques de 1’exo-diffusion du Ge, et peut également étre mis

en ceuvre pour synthétiser des nanocristaux d’alliage Si-Ge.
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La pulvérisation de la surface sous I’impact du faisceau d’ions est un autre facteur a ne
pas négliger. Une simulation par le logiciel SRIM a été effectuée pour une implantation de Si
dans I’oxyde de silicium en prenant en compte I’effet de la pulvérisation de surface. Cette
étude nous a permis d’avoir un ordre de grandeur sur le taux de pulvérisation pour la premiere

implantation. Le taux de pulvérisation trouvé par SRIM est :

2 ions de Si incidents arrachent 3 atomes d’O et 1 atome de Si.

Ce résultat montre que I’implantation du Si dans le SiO2 ne produit pas qu’une érosion de
quelques nanometres de la surface mais change également la composition de la surface de
I’oxyde en I’enrichissant en Si. Nous avons calculé 1’épaisseur de la couche érodée par
I’implantation sur la base de valeurs obtenues par simulation. Chaque atome de Si associé a

deux atomes de O représente une molécule d’oxyde. L’épaisseur est alors de 2,7 nm.

Cette valeur est une valeur approximative car la simulation SRIM n’est pas dynamique. Elle
ne tient pas compte du changement de la composition et de 1’état de la surface au fur et a

mesure de I’implantation.

L’implantation de Ge se fait donc immédiatement aprés 1’implantation de Si dans une
matrice déja riche en Si : a la surface par I’effet de pulvérisation ; a ’intérieur par 1’apport du
Si implanté. Nous n’avons pu faire une simulation pour le Ge car la matrice n’est plus
rigoureusement du SiO, aprés I'implantation du Si. Le Ge étant un élément nettement plus
lourd que Si et O, les dommages causés par son implantation sont plus importants que ceux
causés par le Si. En prenant en compte la composition de la matrice SiOx (X<2), nous estimons
que la pulvérisation dans ce cas, arrache plus d’atomes de Si que de O. Par conséquent, la
concentration de Si introduite n’est pas équivalente a la quantité de Si en excédent et
contribuant a la formation de NCx de Si1xGeyx. Le Si excédentaire résulte d’une démixtion du

SiO> et du Si aprés le traitement thermique.

Les spectroscopies Raman et la diffraction des rayons X n’ont pas pu détecter la
présence d’une phase cristalline de silicium dans les deux matrices utilisées. Nous attribuons
ceci aux faibles quantités de Si et de Ge implantées et a une importante exo- diffusion du Ge

particulierement dans le cas de la silice fondue.
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111.2 Synthese de NCx de Sii1-xGex enfouis dans une matrice de SiOo.

En nous basant sur les études réalisées sur la diffusion de Ge dans la littérature et sur
notre propre expérience, nous avons préparé une deuxiéme série d’échantillon en augmentant

significativement les doses d’implantation du Ge et du Si.

Les paramétres d’élaboration des NCx de SiixGex dans I’oxyde de silicium sont
résumés dans le tableau ci-dessous ou : TH : oxyde thermique, SF : silice fondue, D1 : faible
dose de Si co-implantée avec le Ge, D2 : forte dose de Si co-implantée avec le Ge.
L’épaisseur de I’oxyde thermique utilisée est de 170nm. L’ordre de I’implantation des espéces

est le suivant : d’abord le Si puis le Ge. Les recuits réalisés sont a 1000 et 1100°C.

Nom de I’échantillon SiO2 utilisé Si (at.cm?) Ge (at.cm? T° (°C)
SF_D1_1000 Silice fondue 2.10%° 8.10%¢ 1000°C
SF_D1 1100 Silice fondue 2.10% 8.10% 1100°C
TH_D1 1000 Oxyde thermique 2.10%6 8.10%® 1000°C
TH D1 1100 Oxyde thermique 2.10%6 8.10% 1100°C
SF_D2_1000 Silice fondue 1.10% 8.10%° 1000°C
SF_D2_ 1100 Silice fondue 1.10% 8.10%¢ 1100°C
TH _D2_1000 Oxyde thermique 1.10Y 8.10% 1000°C
TH D2 1100 Oxyde thermique 1.10% 8.10%® 1100°C

Tableau 111.1 Récapitulatif des échantillons élaborés pour I’étude des NCx de Si1xGex non
dopes enfouis dans une couche de SiOz par implantation ionique de Ge et de Si.

I11. 3 Caractérisation de NCx de Si1-xGex enfouis dans matrice de SiOa.

111.3.1 Caractérisation des oxydes implantés avec la dose D1.
111.3.1.1 Caractérisation par spectroscopie de Rutherford.

La spectroscopie RBS permet d’étudier le comportement des ions de Ge a I’intérieur

de la couche d’oxyde en fonction de sa nature et de la température de recuit. Les spectres de la

77



Chapitre 111 : Propriétés des NCx de Si1-«Gex enfouis dans une matrice de SiO;

figure 111.4 montrent les profils de distribution du Ge dans I’oxyde thermique pour une dose

D1 en fonction de la température de recuit pour les deux matrices.
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Figure 111.4 Profils de distribution du Ge pour la dose D1 en fonction de la température de
recuit dans : a) la silice fondue (SF), b) l’oxyde thermique(TH).

Les profils de distribution de germanium décrivent une diffusion du Ge limitée a la
zone implantée durant le recuit thermique pour les deux températures choisies. En outre, nous
constatons un resserrement de ce profil vers le milieu de la zone implantée avec du Ge avant
le traitement thermique. Ce resserrement est fonction de la température de recuit dans le cas
de I’oxyde thermique, alors qu’il ne varie pas dans le cas de la silice fondue. Cette différence
est attribuée a la forte mobilit¢ du Ge dans la silice fondue par rapport a ’oxyde thermique.
Le resserrement traduit I’agglomération des atomes de Ge. Cet effet est la premiére signature

d’une formation d’une phase a base de Ge dans le SiO».

L’intégration du profil de Ge a permis I’estimation de la quantité de Ge dans la couche
d’oxyde par I'utilisation de la relation 11.4 du chapitre Il. La figure 111.5 montre le résultat
obtenu pour une dose D1. La quantité de Ge mesurée dans 1’oxyde thermique et la silice
fondue est quasiment identique avant recuit et apres un recuit de 1000°C. Pour 1100°C, on
observe une faible exo-diffusion du Ge de I’ordre de 8 % dans la silice fondue. Ce résultat

confirme que la diffusion du Ge est plus €levée dans la silice fondue.
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Figure I11.5 Quantité de Ge mesurée par RBS dans les deux oxydes pour une dose D1 en

fonction de la température de recuit.

Une simulation du spectre RBS avec le logiciel SAM (cf. chapitre 1) a été effectuée
pour définir la composition des couches minces implantées avec une dose D1 et apres un

recuit. Le tableau I11.2 montre les concentrations obtenues.

Echantillon Si (at.cm?) O (at.cm?) Ge (at.cm?)
TH_D1 1000 3,22.10% 6,45.10%7 0,79.10%7
TH_D1_1100 3,23.10% 6,4.10% 0,79.10%

Tableaulll.2 Quantité des éléments constituants la couche de SiO; implantée avec la dose D1.

L’hypothese détaillée au chapitre précédent (chapitre Il, page 60) et qui illustre les
préférences energétiques des liaisons des atomes (Si, O, Ge), nous permet de d’affirmer que le
silicium favorise la liaison avec 1’oxygéne pour former 1’oxyde de silicium en premier, puis
apres épuisement du stock d’oxygeéne le silicium qui reste (qu’on appelle Si en exces) se lie
avec le Ge pour former I’alliage Sii.xGex. Le résultat de calcul des concentrations des
éléments qui restent en excés dans la couche globale d’oxyde est présenté dans le tableau
I1.3.

Echantillon Siex (at.cm) Ge (at.cm?) Composition de I’alliage Si1-xGex (%)
TH_D1_1000 0 7,9.10% 100 £ 10
TH_D1 1100 3.10® 7,9.10%° 97 £10

Tableau 111.3 Concentration des éléments chimiques en exces dans la couche implantée avec
la dose D1.
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En tenant compte de I’incertitude de la simulation et de la mesure RBS qui est estimée
de 10% de la grandeur mesurée, le tableau I11.4 montre qu’il ne reste pas de Si en excés pour
permettre la formation de NCx de Si1xGeyx, Le silicium présent dans la couche contribue a la
reformation de la couche d’oxyde détruite sous 1’effet de I’implantation. L’effet de I’érosion
de la surface par le faisceau d’ions n’est donc pas neégligeable. Notons que la concentration de
Ge mesurée correspond a la dose implantée. La composition de 1’alliage de Sii-xGeyx formé
dans notre couche d’aprés cette hypothése basée sur les résultats de I’analyse par RBS est un
alliage trés riche en Ge dont la composition est supérieure a 90 % de teneur en Ge.

111.3.1.2 Caractérisation des couches par DRX.

La technique de la diffraction des rayons X en incidence rasante a été utilisée pour
confirmer les résultats précédemment obtenus, et obtenir une estimation plus correcte de la
taille moyenne des cristaux formés. Les spectres obtenus pour un angle d’incidence de 0.7°

sont présentés sur la figure 111.6.
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Figure 111.6 Spectres DRX aprés ['implantation de la dose D1 suivie d’un recuit thermique de

1000 et 1100°C dans : a) silice fondue (SF), b) oxyde thermique (TH).

La présence des trois orientations cristallines (111), (220) et (311) caractéristiques de
I’alliage Si1-xGex dans tous les échantillons implantés avec une dose D1 et pour les deux
températures de recuit démontre la formation d’une phase cristalline dans 1’oxyde. On
remarque que I’intensité des pics est plus importante dans 1’oxyde thermique que dans la
silice fondue. A partir des propriétés du pic (111) en utilisant les relations 11.9 et Il 10, nous
avons estimé la composition des NCx formés et leurs tailles. Le tableau I11.4 résume les
résultats obtenus.
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Echantillon Composition de NCx (x %) Taille de NCx (nm)

SF-D1-1000 84+ 5 744
SF-D1-1100 86+ 5 ] +4
TH-D1-1000 100+ 5 5+4
TH-D1-1100 90+ 5 6 +4

Tableau I111.4 Composition et taille moyenne des NCx calculées a partir de la DRX

Les compositions déterminées a partir des spectres de DRX montrent la formation de
I’alliage Si1-xGex dans la silice fondue avec la variable x comprise entre 80 et 90 % de Ge.
Dans I’oxyde thermique pour une température de recuit de 1100°C, les NCx contiennent plus
de 90 % de Ge, tandis qu’a 1000°C les NCx sont constitués uniquement de Ge. Les tailles
moyennes des NCx déterminées par DRX sont comprises entre 5 et 8 nm quelle que soit le
type d’oxyde utilisé ou la température de recuit. L’incertitude calculée pour chaque taille de
NCx est due a une approximation mathématique des spectres mesurés. Cette approximation

entraine une grande incertitude.

Ces dimensions correspondent a la taille moyenne des cristaux de petites tailles
remplissant la condition de Bragg puisque la relation de Scherrer est basée sur la largeur a mi-
hauteur de la bande de diffraction du plan (hkl). Comme la largeur & mi-hauteur des NCx de
méme orientation cristallographique est plus faible pour les cristaux de grandes tailles. Les
pics correspondants sont a I’intérieur des pics des NCx de petites tailles. Donc la dimension

estimée par la relation de Scherrer correspond aux cristaux de petites tailles.
111.3.1.3 Caractérisation par spectroscopie Raman.

Pour confirmer les résultats obtenus par la diffusion de Rutherford, nous avons utilisé
la spectroscopie Raman dont les spectres sont représentés sur la figure 111.7. La présence
d’une bande d’absorption a 300 cm™ correspond au mode de vibration de Ge-Ge cristallin.
Cette vibration est présente dans les deux matrices implantées avec D1 et ce pour les
températures 1000°C et 1100°C. Un autre mode de vibration est attribué aux liaisons Si-Si du
substrat positionné & 521 cm™. Les spectres de Raman montrent que les intensités de la bande
Ge-Ge sont plus élevées pour les échantillons recuits a 1100°C que ceux recuits a 1000°C.

Ceci traduit la présence d’une phase cristalline plus importante & 1100°C.
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Figure I11.7 Spectres Raman aprés ['implantation de la dose D1 suivie d'un recuit thermique
de 1000 et 1100°C dans : a) silice fondue (SF), b) oxyde thermique (TH).

L’augmentation des intensités des bandes Ge-Ge signifie que les cristaux formés sont
de taille plus grande et/ou bien leurs densités est plus grande que ceux formés a 1000°C. Une
petite différence d’intensité des pics Raman est constatée entre les deux matrices : le pic c-Ge-
Ge est légérement plus intense dans le cas de I’oxyde thermique par rapport a la silice fondue
pour les deux températures de recuit. Cette différence peut étre attribuée a la différence de
leurs propriétés (les deux oxydes) notamment leurs coefficients d’absorption qui affecte

I’intensité du signal Raman.

111.3.1.4 Discussion.

Les propriétés structurales des échantillons implantés avec une dose D1 dépendent de
la nature de ’oxyde de silicium utilisé et de la température de recuit. Les résultats de
différentes méthodes de caractérisation sont présentés dans le tableau 111.5. La composition
des NCx formés dans I’oxyde thermique est déterminée par deux méthodes différentes (la
DRX et la simulation RBS). L’alliage formé dans ce cas d’oxyde varie de 90% a 100% de Ge
suivant la température de recuit. Les NCx formés sont constitués de Ge pur et d’une taille de 5
nm a 1000°C. En augmentant la température de recuit a 1100°C, les NCx sont SiixGex trés

riches en Ge (100 > x > 90 %) avec des tailles moyennes de 6 nm.
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D’aprés ces résultats, les NCx de d’alliage Sii-xGex ont une composition variable, entre
85% et 100% de Ge. Les NCx formés dans la silice fondue sont d’une composition de 85 %
de Ge pour les deux températures de recuit. Leurs tailles sont estimées a partir de la DRX.
Elles passent de 5 nm pour 1000°C a 8 nm pour 1100°C.

Composition de NCx  Composition de NCx  Taille de NCx

Echantillon par RBS (%) par DRX (%) par DRX (nm)
SF-D1-1000 - 84+5 74
SF-D1-1100 - 865 8 +4
TH-D1-1000 100 + 10 100 £5 544
TH-D1-1100 97 +£10 90 +5 6 +4

Tableau I11.5 Composition des alliages de Si1-xGex et tailles des NCx obtenues par differentes
techniques de caracterisation pour les oxydes implantés avec la dose D1 apres un recuit de
1000 et 1100°C.

111.3.2 Caractérisation des oxydes implantés avec la dose D2.
111.3.2.1 Caractérisation par la spectroscopie RBS.

La caractérisation des oxydes implantés avec la dose D2, qui est de forte dose de Si
par rapport a la dose D1, a été effectuée avec les mémes parametres expérimentaux que ceux
utilisés pour la série implantée avec la dose D1. Les profils de distribution du Ge en fonction
de la température de recuit et pour les deux matrices utilisées sont montrés dans la figure 111.8.

Les profils de distribution de germanium montrent que le Ge est bloqué dans la zone
implantée durant le recuit thermique. Par ailleurs, une agglomération des atomes de Ge autour
de la zone de forte concentration de Ge (appelé parcours moyen de pénétration Rp) est
observée. Cette agglomération se traduit par un resserrement sur le profil de distribution qui
dépend de la température de recuit et la nature de I’oxyde. Dans 1’oxyde thermique, pour les

recuits a 1000°C, on n’observe pas de resserrement.
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Figure 111.8 Profils de distribution du Ge pour la dose D2 en fonction de la température de

recuit dans : a) la silice fondue (SF), b) |'oxyde thermique(TH).

Le profil de Ge dans 1’oxyde thermique, aprés un recuit & 1100°C, a une forme
différente de la gaussienne obtenue pour la dose D1. On observe un chevauchement de deux
bandes a 35 nm et a 75 nm de la surface comme le montre la figure 111.8a. Le méme
phénomeéne est observé dans le cas de la silice fondue mais pour les deux températures de
recuit. Dans la silice fondue a 1000°C, on observe le début de la ségrégation des atomes de
Ge qui se traduit par I’apparition de deux bandes gaussiennes sur le profil de distribution. A
1100°C P’intensité maximale du premier gaussien est a 40 nm de la surface et la deuxiéme,

moins intense, se trouve a 90 nm de la surface.

Cette redistribution de Ge a Iintérieur de la zone d’oxyde implantée témoigne de la
formation d’une phase a base de Ge. L’apparition de deux régions dans la zone implantée, la
premiere autour du Rp qui augmente avec la température de recuit inversement a la deuxiéme

région, est di a la diffusion du Ge vers la région la plus riche en Si.

L’intégration des profils de distribution permet 1’obtention de la quantité de Ge dans la

couche apres le recuit thermique. Les résultats sont représentés sur la figure I11.9.
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Figure I11.9 Quantité de Ge mesurée par RBS dans les deux oxydes utilisés et implantés avec

une dose D2 en fonction de la température de recuit.

Ces résultats montrent que I’exo-diffusion du Ge est presque nulle dans les deux
matrices aprés un recuit thermique a 1000°C, et a 1100°C pour I’oxyde thermique. On
observe une exo-diffusion du Ge de ’ordre de 8% dans le cas de la silice fondue recuit a
1100°C.

La simulation des spectres RBS a été effectuée sur les oxydes thermiques. La forme du
profil de distribution de Ge a montré ’existence de plusieurs phases de concentration
différente de Ge en profondeur. Nous avons donc proposé un découpage de la couche en sous-
couches pour avoir une incertitude de simulation qui soit la plus faible possible et dont le
résultat s’approche le plus possible de la réalité. Une capture d’écran de la simulation avec le

logiciel SAM du spectre RBS de 1’échantillon D2 1000°C est illustrée sur la figure II1.10.
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Figure 111.10 Capture d’écran de la simulation avec le logiciel SAM en sous-couches de

[’oxyde thermique apres implantation de Ge et recuit a 1000°C.

Les résultats de cette simulation en utilisant ce modéle sont présentés dans le tableau 111.6

pour I’oxyde thermique recuit & 1000°C.

N° sous-couche = Epaisseur (nm) Si © Ge
(.10% at.cm? (.10%atcm?) (.10% at.cm?)

1 2 6 6 0

2 12 24 27 16

3 7 13 10 11

O 4 9 17 18 14
o

§ 5 15 26 32 20

o 6 13 29 48 7
5

T 7 20 34 70 9
|_

8 20 42 83 3

9 75 181 362 0

Tot/moy 9 173 370 656 78

Tableau 111.6 Résultats de la composition des sous-couches de [’échantillon D2_1000°C

obtenus par simulation des spectres RBS.
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Nous avons calculé les compositions de ’alliage Si1-xGex formés dans chaque sous-couche
avec les valeurs estimées du Ge et du Si en exces. Les resultats sont présentes dans le tableau
1.7

N° sous-couche Ep(anl rss)e ur ¢ 1015c;f.cm'2) C 10158 ;Tcm'z) Si1-xGex (%)

1 2 0 3 -
2 12 16 10 62
O 3 11 8 58
S 4 14 8 64
HI 5 15 20 10 67
SI 6 13 7 5 58
E 7 20 9 0 100
8 20 3 0 100

9 75 0 0 -
Tot/moy 9 173 78 42 67

Tableau I11.7 Concentration du Ge et du Siex et composition de I’alliage dans chaque sous-

couche.

Les résultats préliminaires montrent que la couche d’oxyde recuit a 1000°C se
décompose en 4 zones dont la composition en alliage est quasi-constante. Nous présentons
dans le tableau I11.8 la composition de I’alliage moyenne et la proportion de Ge par rapport au

Ge total dans chaque sous-couche.

Répartition de la Epaisseur Getot Siz-xGex
couche d’oxyde (nm) (%) (%)
&)
o Zone 1 2 0 -
3
= Zone 2 56 85 62
AN
0, Zone 3 40 15 99
T
= Zone 4 75 0 -
Tot/moy 173 100 67

Tableau 111.8 Composition de [’alliage et proportion du Ge dans chaque zone.

Les sous-couches peuvent étre classées en deux catégories en fonction de leur teneur
en Ge. La premiére catégorie est celle qui ne contient pas de Ge, elle est constituée de deux
zones 1 et 4. La premiére forme la surface de I’échantillon et elle a une épaisseur de 2 nm et

elle est constituée de SiOx (x=1). La seconde est celle qui n’est pas influencée par
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I’implantation, elle est située entre la partie implantée et I’interface Si/SiO2. Elle est
constituee de SiO; et elle a une épaisseur de 75 nm. La deuxieme catégorie des sous-couches
est celle qui contient du Ge. Elle est constituée de deux zones également. La premiere contient
la majorité de Ge implanté (environs 85 % de Ge) et a une épaisseur de 56 nm. Elle est située
aprés la surface et 1’alliage formé dans cette région composée de 60 % de Ge. Puis il y a la
deuxiéme sous-couche secondaire (zone 3) qui suit la zone 2 avec une épaisseur de 40 nm et
contenant 15 % de Ge. Les zones 2 et 3 ont une épaisseur totale de 96 nm, elles sont
présentées sur le profil de distribution du Ge sur la figure I11.11. Evidemment, ce profil est
influencé par la résolution du détecteur RBS, a I’inverse de la simulation ou la résolution est

prise en considération.

85 % de Ge totale

Atomes/eny’

15 % de Ge totale

Figure 111.11 Profil de la distribution de Ge avec la réparation des zones qui contiennent du

Ge obtenu par simulation de /’échantillon D2 recuit a 1000°C.

Pour chaque sous couche, nous avons calculé la fraction volumique du SiO; et du Sis-
xGex qui forme la couche mince apres le recuit. Le tableau I11.9 montre la proportion de

chaque sous couche en oxyde et en alliage.

Répartition de la Epaisseur  Vsioz  Vsige  SlxGex
o couche d’oxyde (nm) (%) (%) (%)
= Zone 1 2 75 - _
9 Zone 2 56 65 35 61
N Zone 3 40 95 5 99
|
T Zone 4 75 100 - ]
Tot/ moy 173 89 11

Tableau 111.9 Proportion de chaque zone en oxyde et en alliage et composition de [ alliage

apres un recuit de 1000°C.
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La sous-couche de la zone 2 qui contient un alliage de Si1.xGex de 61 % de Ge occupe
65% du volume de cette zone. Tandis que, la sous-couche de la zone 3 contient une phase de
Ge pur et elle n’occupe que 5 % du volume de cette zone. Cela signifie que le Ge dans la zone

3 est dispersé en petite quantité le long de cette sous-couche.

Concernant la zone 2, le tableau nous confirme que I’alliage formé est imbriqué avec le SiOa,
donc il permet I’exclusion de la possibilité de la formation d’un film mince continue de

I’alliage Si1-xGex.

Nous avons appliqué le méme type de modele pour 1I’échantillon qui a subi un recuit

de 1100°C. Les résultats sont présentés dans le tableau 111.10.

s C'J\LIJOS Epaisseur Si 0 Ge Sivscss SiyGey
couche (nm) (.10% at.cm?) (.10 atcm?) (10" at.cm?) (.10% at.cm?) (%)
1 5 11 23 0 0 ]
2 12 20 26 18 v 79
o 3 8 12 11 17 6 24
°§ ‘ ? 21 4 18 19 49
8I 5 9 19 33 4 3 56
II 6 17 33 56 12 5 71
" 18 37 67 8 3 73
8 90 203 407 0 0 i}
168 356 627 77 43 64

Tableau I11.10 Résultats de la composition des sous-couches de /’échantillon D2 _1100°C

obtenus par simulation des spectres RBS.

Nous avons estimé la composition de 1’alliage Si1-xGex avec la méthode appliquée
pour I’oxyde thermique recuit a 1000°C. A partir les valeurs de composition de la phase Sis-
xGex trouvées dans chaque sous-couche, nous avons réparti a nouveau notre couche d’oxyde.

Ceci nous a amené a un modele a 5 zones.
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Les résultats de la composition des alliages Si1xGex et la proportion du Ge par rapport

a la quantité totale de Ge dans zone sont présentés dans le tableau I11.11.

Répartition de la Epaisseur Getot Si1xGex
couche d’oxyde (nm) (%) (%)
Zone 1 5 0 0
TH_D2_1100°C Zone 2 21 46 72
Zone 3 18 27 54
Zone 4 36 27 72
Zone 5 90 0 0
Tot/moy 169 100 64

Tableau 111.11 Composition de [’alliage et proportion du Ge dans chaque zone de [ 'oxyde
thermique implanté avec une dose D2 et recuit a 1100°C.

De méme que 1’échantillon recuit a 1000°C, les sous-couches sont classées en deux
catégories en fonction de la présence du Ge. La premiere catégorie est celle qui ne contient
pas de Ge, elle est constituée de deux zones 1 et 5. La zone 1 qui forme la surface de
I’échantillon, avec une épaisseur de 5 nm. Elle est constituée de SiO». La zone 5 est située
entre la zone implantée et I’interface Si/SiO.. Elle est constituée uniquement de SiO- et a une
épaisseur de 90 nm.

La deuxiéme catégorie de sous-couches est celle qui contient du Ge. Cette catégorie
est constituée de trois zones (2, 3 et 4). La zone 2 contient la moitié du Ge (environ 46 %).
Elle a une épaisseur de 21 nm et I’alliage formé dans cette région de 1’oxyde est composé de
72 % de Ge. La zone 3 a une épaisseur de 18 nm et contient 27 % du Ge implanté. Dans cette
zone, I’alliage est composé de 54 % de Ge. La zone 4 est de 36 nm d’épaisseur et contient 27
% du Ge implanté. Dans cette zone, I’alliage est composé de 72% de Ge. Les zones 2, 3 et 4
ont une épaisseur totale de de 75 nm. Le profil de distribution du Ge pour ces trois zones est

donné sur la figure 111.12.
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Figure 111.12 Profil de distribution du Ge avec la réparation des zones qui contiennent du Ge

obtenu par simulation de /’échantillon D2 recuit a 1100°C.

Les résultats de la fraction volumique de chaque zone en SiO; et en SiixGex sont
présentés dans le tableau suivant (tableau 111.12).

Répartition de la ~ Epaisseur ~ Vsio2 = Vsice Si1xGex
couche d’oxyde (nm) (%) (%) (%)
Zone 1 5 100 0 0
TH_D2_ 1100°C Zone 2 21 53 47 12
Zone 3 18 52 48 54
Zone 4 36 87 13 72
Zone 5 90 100 0 0
Tot/moy 169 89 11

Tableau I11.12 Composition de [’alliage et proportion du Ge dans chaque zone implantée

avec une dose D2 et recuit a 1100°C.

La zone 2 présente un alliage de Sio2sGeo 72 qui occupe 47 % du volume de la sous-
couche, De plus, la sous couches de la zone 3 présente un alliage de SissGess qui occupe
également 48 % du volume de la sous-couche. Cela signifie que les alliages de SiixGex de
différentes compositions trouvées dans ces zones (zone 2 et 3) ont la méme densité ou la taille
des particules de la phase Si1-xGex. Le volume occupé par 1’alliage Sio2sGeo 72 dans la zone 4
qui a une épaisseur de 36 nm est de 13%. Cela nous indique que la zone 3 contient des

particules de Si1.xGexde faible densité ou de taille dispersées dans le volume de cette zone.
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Les resultats de la simulation des spectres RBS de I’oxyde thermique implanté avec une dose
D2 et recuit a 1000 et 1100°C sont résumés sur la figure 111.13 a) et 111.13 b).
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,';E o
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o
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Figure 111.13 Compositions et proportions de [’alliage Si1-xGex obtenues par simulation des

spectres RBS de [’oxyde thermique implanté avec la dose D2 et recuit a a) : 1000°C, b) :
1100°C).

Cette figure montre un dessin des deux oxydes étudiés avec la répartition des
compositions trouvés en profondeur. D’apreés 1’analyse de ces deux échantillons nous
confirmons I’importance de cette méthode d’analyse en profondeur, car en prenant par
exemple la composition moyenne de ’alliage dans ’ensemble de la couche d’oxyde de
I’échantillon recuit a 1000°C, on obtient un x qui vaut 65 % en Ge, mais réellement la
composition est différente en profondeur ou la région la plus riche en Ge contient un alliage

de 61 % en Ge et la deuxieme région contient que du Ge pur.

La co-implantation de Si et de Ge a forte dose permet 1’obtention d’alliage Si1-xGex de
différentes compositions en fonction de la température de recuit. Le resserrement du profil de
distribution en profondeur du Ge montre un effet d’agglomération des atomes de Ge qui se
traduit par la formation des NCx. Ce resserrement s’accompagne par la diminution du volume
de SiO; et ’augmentation du volume de la phase Si1xGex quand on augmente la température
de recuit de 1000°C a 1100°C.

En revanche, la composition des alliages dans les deux échantillons recuits & 1000°C
et 1100°C, ne correspond pas aux doses de Si et de Ge implantées. La dose D2 utilisée (8.10%°

at. / cm2 de Ge et 1.10%" at. / cm? de Si) donne une valeur théorique d’un alliage de 45 % en
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Ge (SissGess). Apres les analyses des échantillons implantés en D2, I’excés de Si obtenus par
integration du profil RBS de Si est d’environ 4,2.10'® at. / cm? Ceci montre 1’effet non
négligeable de la pulvérisation de la surface de la couche mince et I’endommagement de la

structure de la matrice lors de I’implantation ionique.
111.3.2.2 Caractérisation par la diffraction des rayons X .

Les spectres de DRX de la figure I11.14 montrent la présence de trois pics
correspondant aux plans de diffraction dans [D’alliage SiixGex, (111), (220) et (311)
respectivement pour tous les échantillons implantés en D2 et pour les deux températures de
recuit étudiées. On observe que I’intensité de pics de diffraction pour I’échantillon de 1’oxyde
thermique recuit a 1100°C est tres elevée par rapport a 1’oxyde thermique recuit a 1000°C et
aux silices fondue recuit a 1000°C et 1100°C. De plus, ces pics de diffraction sont plus étroits.
Ce qui signifie que les cristaux formeés dans cet échantillon sont de grandes tailles par rapport
a ceux formés dans les autres échantillons. Pour le calcul de la composition de 1’alliage et de
la taille des NCXx, nous avons ajusté les parameétres (angle de diffraction, aire, largeurs a mi-
hauteur) de pic de diffraction (111), a I’aide des relations I1.9 et IT 10.

a) | =—SF D2 1000 =——SF_D2_ 1100 | b) =—=TH_D2 1000°C =——TH_D2_1100°C

50 25

—_ 220) (311

240 L (220) (311)
230 215 -
2 (220) (311) 8
g 20 2 10 -
= 10 £ s

0 ; 0 :

20 40 60 20 40 60
20(°) 20(°)

Figure 111.14 Spectres de DRX aprés ['implantation de la dose D2 et recuits a 1000°C ou
1100°C dans : a) la silice fondue (SF), b) [’oxyde thermique(TH).

En faisant un zoom sur les spectres dans la zone contenant le pic (111), on remarque
que 1’échantillon d’oxyde thermique recuit a 1100°C, est la convolution de deux pics de
diffraction. Ce qui signifie que les NCx formeés dans cet échantillon ont deux compositions
possibles de I’alliage Si1-xGex. A I’inverse des autres échantillons ot on observe clairement un

seul pic de diffraction (111) di a la présence d’un seul alliage. La figure 111.15 montre les pics
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de diffraction (111) obtenus pour les oxydes implantés en D2 et pour les deux températures
¢tudiées. Concernant 1’oxyde thermique recuit a 1100°C, le pic de DRX peut étre déconvolué

en deux autres pics comme le montre la figure 111.15 b).

a) TH_D2_1000°C ——TH_D2_1100°C | P) —;!?_Pﬁ_tl)lzog"l%o .
— |_ _ . o
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5 40 S1o
230 2
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25 21 29 26 271 28 29
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Figure I11.15 a) : Pics de diffraction (111) pour les deux oxydes implantés en D2 et recuits a
1000°C et 1100°C. b) : Déconvolution du pic de diffraction (111) pour /’oxyde thermique
recuit a 1100°C.

Le calcul de la composition et la taille des NCx a partir des spectres de DRX a été
consigné dans le tableau I11.12. Le calcul de la composition et de la taille des NCx pour
I’oxyde thermique recuit a 1100°C a été effectué par déconvolution du pic de diffraction en
deux pics notés Al et A2 sur la figure 111.15b).

Echantillon Si1xGex Taille des NCx
(%) (nm)

SF_D2_1000°C 61+5 714
SF_D2_1100°C 74+5 814
TH_D2_1000°C 675 8+4
TH_D2_1100°C (sans déconvolution) 68 +5 14+ 4
TH_D2 1100°C_A1l 515 13+4
TH_D2_1100°C_A2 73+5 15+ 4

Tableau I11.13 Compositions et tailles des NCx calculées a partir de la DRX.

Le tableau 111.13 nous indique que les NCx formés dans la silice fondue ont une
composition de 1’alliage qui dépend de la température de recuit. La teneur en Ge varie alors de

61 % a 74 % avec 1’augmentation de la température. Par contre la taille des NCx ne varie pas
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et reste autour de 8 nm. Dans le cas de 1’oxyde thermique, la teneur des NCx en Ge est de
I’ordre de 67 % aprés un recuit a 1000°C et ils ont une taille de 8 nm. Aprés un recuit a
1100°C, les NCx présentent deux compositions d’alliage. Le premier alliage Al contient 51%
de Ge et le deuxieme A2, 73% Ge. Les tailles estimées des NCx pour les deux alliages sont
comprises entre 13 et 15 nm. Ces valeurs coincident parfaitement avec celles des résultats
d’analyses des spectres RBS. La seule information manquante par la DRX est que I’alliage A2
est présent dans deux régions de la couche d’oxyde (figure II1.13a) avec des densités
différentes vu la proportion de 1’alliage par rapport & Ioxyde. Nous attribuons les tailles
trouvées par DRX aux NCx formés dans les zones 2 et 3 car elles contiennent des densités de

NCx les plus élevees.
111.3.2.3 Caractérisation par la spectroscopie Raman.

Les spectres de caractérisation des deux matrices implantées en D2 et recuits a 1000 et
1100° sont présentés dans la figure 111.16. On observe la présence des trois bandes
caractéristiques de I’alliage Si1xGex cristallin dans tous les échantillons implantés avec la
dose D2 et pour les deux températures de recuit utilisés. Les trois bandes Raman pour le
systéme Si1- xGex sont a 300 cm™, 400 cm™ et 500 cm™ et correspondent respectivement aux
modes de vibration Ge - Ge, Ge - Si et Si — Si [3].

——TH_D2_1000 ——TH_D2_1100 ——SF_D2 1000 ——SF_D2_1100
O 3 @
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Déplacement Raman (cm-1)
Figure I11.16 Spectres Raman des deux oxydes implantés en D2 et recuits a 1000°C et a

1100°C.

Pour un alliage Si1-xGex le pic du mode vibrationnel des phonons Ge-Ge est a environ

300 cm? (figure 111.16). Il devient de plus en plus étroit et se décale vers des hautes
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fréquences avec ’augmentation de la teneur en Ge [4]. Un comportement similaire pour le
mode vibrationnel des phonons Si-Si situé a 500 cm™ est observé lorsque la teneur en Si
augmente [5]. Les pics pour le mode vibrationnel des phonons Si-Ge situés a environ 400

cm™ ne changent pas avec les variations de Si et de Ge.

En revanche dans les cas d’un alliage Sii-xGex nanostructuré, ces comportements
peuvent étre interprétés sur la base de I'effet de confinement des phonons, de la contrainte
élastique et de la modification de la composition Si1xGex [6, 7, 8]. Les contraintes élastiques
entrainent souvent un décalage vers les hautes fréquences des modes vibrationnels des
phonons, alors que le décalage vers les faibles fréquences et I'élargissement asymétrique des

pics sont causés par le confinement des phonons [9,7].

Concernant I’ensemble de nos échantillons, on observe que la bande la plus intense est
celui du mode de vibration Ge-Ge. Ceci implique que les alliages observés ont tous un x > 50
%. Par ailleurs, nous pouvons remarquer que 1’intensité des bandes Raman des alliages Sii-
xGex formés dans la silice fondue est plus importante que celles des alliages formés dans
I’oxyde thermique pour une méme température de recuit. Comme les intensités des pics
Raman sont liés au nombre relatif de liaisons chimiques des modes de phonons
correspondants, nous pouvons dire que les NCx formés dans la silice fondue ont des

dimensions plus grandes que ceux formés dans 1’oxyde thermique.

Le méme comportement de changement d’intensité des signaux Raman est observe
lorsque la température de recuit varie entre 1000 et 1100°C. La croissance des NCx est
accompagnée par un décalage de bande de Ge-Ge vers les hautes fréquences dans les deux
matrices. Ce décalage signifie que les NCx formés a 1100°C ont une composition plus riche
en Ge et/ou sont soumis a des contraintes mécaniques plus grandes que ceux formés a
1000°C. Par ailleurs, 1’échantillon d’oxyde thermique recuit a 1100°C présente un pic de
vibration Si-Ge situé a 400 cm™ avec un large sommet (courbe bleue de la figure 111.16). De
plus, le pic de mode de vibration Ge-Ge est constitué d’un doublé de deux modes Ge-Ge et

d’un nouveau mode de Si-Si décalé vers les hautes fréquences.

Ce phénomeéne a éte observe dans le travail de N. A. P. Mogaddam et al [10] (figure
[11.17) et correspond & I’état intermédiaire d’une transformation de structure homogene en
alliage Si1-xGex vers une structure coquille-cceur avec une coquille Sii.xGey riche en Ge et un
noyau Sii-xGex riche en Si. Ce résultat a été attribué aux contraintes de compression sur les

nanocristaux Sii-xGex pendant la croissance lors d’un long recuit de 3 & 5 heures ; contraintes
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résultantes de I'expansion volumique du Si-Ge pendant le processus de refroidissement

d’apres ’auteur.

Dans le cas de notre échantillon, oxyde thermique implantée en D2 et recuit 1100°C,
nous attribuons 1’apparition de ces mémes modes de vibration a la formation des NCx avec
deux compositions différentes. Cette justification est soutenue par les résultats de la RBS, ou
nous avons observé une variation de la composition de I’alliage en profondeur. Afin de
I’estimer par la spectroscopie Raman, nous avons utilisé les relations de la dépendance de la

fréquence et I’intensité de la composition de I’alliage formé écrites au chapitre précédent.
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Figure 111.17 Spectres Raman des NCx de Si1.xGex (avec un x=69 %) enfouis dans une couche
de SiO- élaborés par co-pulvérisation cathodique(RF) apres un recuit de 1100°C pendant : 1
h(a), 3 h (b). [10]

Pour cela, les fréquences et les aires des bandes de vibration des liaisons c-Ge-Ge et c-
Si-Ge et ¢-Si-Si ont été déterminées apres la déconvolution de chaque bande en utilisant deux
fonctions gaussiennes pour les modes amorphes et intermédiaires et une fonction lorentzienne
pour le mode cristallin. Dans le cas de I’oxyde thermique recuit a 1100°C, nous avons

déconvolué les doublés des modes de c-Si-Ge et c-Ge-Ge en utilisant deux lorentziennes.

Les calculs sont faits en utilisant les relations de la dépendance de la fréquence des
modes de vibration de la composition de 1’alliage Si1.xGex suivant les modeéles Raman évoqueé

dans le chapitre Il. Nous rappelons que ces modeles sont soit le modéle d’un film massif
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totalement relaxé (équation 11.1 et 11.2), soit le modele d’un matériau massif non relaxé avec
une estimation des contraintes dans la couche (équation 11.4 et 11.5). Les résultats de calculs

sont présentés dans le tableau 111.14.

Echantillon Fréque_lnces Cas d’un matét:iall Ca§ matériau ,
(cm™) massif relaxé massif non relaxé
Ge-Ge Si-Ge Si-Si  © fggj:)i&) X f(g/‘;;&) (0)/(0 ) (OZ )
SF-D2-1000 290 401 473 67 50 52 1,30
SF-D2-1100 290 397 479 58 o1 39 1,61
TH-D2-1000 293 404 479 59 63 51 0,66
TH-D2-1100_Al 299 397 487 47 94 31 1,36
TH-D2-1100_A2 293 405 481 56 67 50 0,52

Tableau 111.14 Fréquence des modes de vibration des trois bandes caractéristiques de

'alliage Si1-xGex et compositions déduites du décalage de ces fréquences.

Apres cette premiére approche, nous avons utilisé les relations I1.5 et 11.6 dédiées aux
alliages de Sii.xGex nanostructurés. Cette approche prend en compte le confinement des
phonons, combine les aires des bandes des modes de vibration et leurs positions pour estimer
la composition des alliages formés. Les aires des bandes et les compositions sont données
dans le tableau 111.15.

Echantillon Airs (u.a) X % X %
Ge-Ge Si-Ge Si-Si f (Ice-ge/lsi-ge) X f(lsi-si/lsi-ce)
SF-D2-1000 25290 21995 14268 59 59
SF-D2-1100 93059 46227 17583 72 71
TH-D2-1000 5518 2813 247 71 91
TH-D2-1100_Al 69556 11284 3149 89 77
TH-D2-1100_A2 61727 27539 9297 74 73

Tableau I11.15 Aires des modes de vibration des trois bandes caractéristiques de [’alliage Si1-

xGex et compositions.

Les compositions trouvées par ces deux approches présentent une grande dispersion.
La comparaison avec les résultats de la DRX et de la diffusion de Rutherford nous a permis de

déterminer un modeéle plus adéquat pour chaque échantillon.

Dans le cas des NCx formés dans la silice fondue, le modéle des alliages

nanostructurés est le plus adéquat. En effet, dans ce cas, les NCx ont des tailles de I’ordre de 8
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nm. Notons que I’effet de confinement des phonons se manifeste seulement pour les tailles
des NCx de Si1-xGex < 10 nm [10].

Dans le cas de I’oxyde thermique, les compositions des NCx formés aprés un recuit de
1000°C obtenues par le modéle qui tient de compte I’effet du confinement des phonons et le
modéle d’un matériau massif relaxé sont proches des compositions obtenues par les autres
méthodes de caractérisation structurales. Ceci signifie que les NCx formés dans cet
échantillon sont confinés électroniquement et sont relaxés. Tandis que, les compositions des
NCx aprés un recuit de 1100°C obtenues par le modele Raman d’un matériau massif, ainsi
que par le modéle Raman des matériaux nanostructurés ne sont en accord ni avec la RBS, ni
avec la DRX que pour la composition de I’alliage A2. D’ailleurs, cette composition est
présente dans deux régions de la couche d’oxyde avec une différence de taille des NCx.
Cependant, les résultats de la composition déterminée par 1’analyse Raman sont difficilement
interprétables. En effet, les positions et les aires obtenus par déconvolution des bandes restent
tres approximatives et aléatoires vu la structure complexe de la couche. Pour cet échantillon,

nous n’avons admis que les résultats trouves par RBS et DRX.
111.3.2.4 Discussion.

L’implantation et le recuit a 1000 et 1100°C des échantillons de dose D2 ont permis
d’obtenir des NCx d’alliage Si1-xGex de différentes tailles et compositions. Les résultats qui

concernent la composition sont présentés dans le tableau 111.16.

Si1-xGex par

SF-D2-1000 ; 61+5 59 744
SF-D2-1100 i 74+5 29 8+4
TH-D2-1000 60 + 10 67+5 . 8+4
TH-D2-1100_A1 52 + 10 51+5 ] 13+4
TH-D2-1100_A2 74 + 10 73+5 ) 15+ 4

Tableau 111.16 Composition des alliages des NCx de Si1.xGexet leurs tailles pour les oxydes
implantées avec la dose D2 apres un recuit de 1000 et 1100°C. En rouge : composition
obtenue par le modele d 'un matériau nanostructuré, en vert : par le modele du matériau

massif relaxé.
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Les NCx formés dans la silice fondue ont une composition de 60 % de teneur en Ge
(Sio;39Geo61) pour un recuit réalisé de 1000°C. Pour des recuits a 1100°C, la composition de
I’alliage devient plus riche en Ge a hauteur de 75 % (Sio25Geo,75). La DRX ne montre pas de
variation de taille des NCx lorsque la température de recuit augmente. L’évolution de la
composition est inattendue, car une faible exo-diffusion du Ge, de I’ordre de 8%, est observee
dans le cas d’un recuit @ 1100°C. Par conséquent, on s’attend plus a une diminution de la
teneur en Ge dans [D’alliage. Ce changement de composition s’accompagne d’une
augmentation de I’intensité des bandes Raman et ceci traduit I’augmentation de la cristallinité
des éléments en sursaturation (Ge, Si). Cet effet serait peut étre attribué a 1’activation
thermique de la diffusion de Si dans le SiO2 qui se déclenche a partir d’un recuit de 1100°C

[1,2] qui pourrait influencer 1’efficacité de piégeage du Ge.

Dans I’oxyde thermique recuit a 1000°C, les NCx ont une composition de ’ordre 65
% en Ge (Sio35Geoes). 1ls sont relaxés d’apres le calcul de la composition de 1’alliage par le
modéle Raman d’un matériau massif relaxé. Cela peut étre attribué a la faible cristallinité de
la phase en sursaturation de SiixGex conforté par la faible intensité de bandes de vibration
caractéristiques de ’alliage. La bande de mode Ge-GOe est 10 fois plus intense aprés un recuit
de 1100°C par rapport a un recuit de 1000°C. Concernant la zone 3 qui est constituée de SiO>
et de Ge pur dans cet echantillon obtenu par la simulation RBS, I’absence d’un pic significatif
en Raman ou en DRX signifie que le Ge est soit en phase amorphe, soit sous forme des NCx
de Ge de trés petite taille.

Enfin, I’analyse de I’oxyde thermique recuit a 1100°C par les trois méthodes de
caractérisation, la DRX, la diffusion de Rutherford et la spectroscopie Raman, montre que les
NCx ont une composition chimique qui varie en profondeur. Sur la figure 111.12 dans les
zones 2 et 3, les NCx sont respectivement composées d’un alliage SizsGe72 et Sios6Geosa. La
zone 3 contient 1’alliage SiixGex le plus faible en Ge par rapport aux alliages dans les régions
voisines, nous pensons que la position du pic de concentration du Si est situé dans cette zone.
Ceci est une conséquence de I’implantation de Ge aprés 1’implantation de Si (avancement de

Rp de Si avec la pulvérisation de la surface lors de I’implantation de Ge).

Par ailleurs, la disparition de la zone (3), qui ne contient que du Ge et le resserrement
de profil de Ge manifesté quand on augmente la température de recuit de 1000 °C a 1100°C,
est due a la diffusion de Ge vers la région de forte concentration en Ge. Cette diffusion est

probable étant donné la forte mobilité de Ge dans 1’oxyde de silicium avec 1’absence des

100



Chapitre 111 : Propriétés des NCx de Si1-«Gex enfouis dans une matrice de SiO;

atomes de Si en exces dans cette zone pour les pieger. Néanmoins, la diffusion de cette petite
quantité de Ge ne peut étre la cause principale de la variation de la composition de ’alliage
dans la zone implantée en formant trois nouvelles régions. Ceci peut étre attribué a
I’activation thermique de la diffusion du Si qui influence ’efficacité ou le mécanisme de
piégeage du Ge dans le cas de recuit a 1100°C. En effet, nous avons réalisé des recuits de
différentes durées de 1 heure jusqu’a 8 heures a 1000°C pour cet échantillon (oxyde
thermique implantée avec la dose D2). Le résultat n’a montré aucune influence du temps de
recuit sur la steechiométrie et la cristallinité des NCx de Si1-xGex. Ceci renforce I’hypothese de
changement de mécanisme de piégeage du Ge par I’activation thermique de la diffusion de Si
dans le SiOx.

111.3.3 Influence de I’ordre de ’implantation des espéces Ge et Si.

Pour étudier I’influence de 1’ordre d’implantation, nous avons réalisé deux échantillons dans
lesquels nous avons d’abord implanté le Ge puis le Si avec la méme dose D2. Cet ordre
d’implantation donne une nouvelle nomenclature : D2 inversée. Les conditions d’élaboration

sont résumées dans le tableau 111.17.

Nom de I’échantillon SiOy utilisé Dose de Ge Dose de Si Température
(at.cm) (at.cm) de recuit (°C)
D2_inv_1000 Oxyde thermique 8.10%% 2.10% 1000°C
D2_inv_1100 Oxyde thermique 8.10%° 2.10%° 1100°C

Tableau I11.17 Parameétres expérimentaux pour [ '€laboration de NCx de Si1xGex non dopés

dans une couche de SiO; avec la dose D2 inversée.

111.3.3.1 Analyse des effets de I’ordre d’implantation par la diffusion de Rutherford.

Les spectres de diffusion de Rutherford de la figure 111.18 ont permis de montrer que
lorsque 1’on implante le Ge avant le Si, on trouve un excés de Si de I’ordre de 9.10%° at.cm™
dans I’échantillon non recuit. Cette valeur représente quasiment la dose de Si implantée.
Concernant le Ge, la quantité de Ge présente dans la couche est d’environ 6,5.10% at.cm™ au
lieu de 8.10'° at.cm, dose implantée. Nous rappelons ici que les quantités de Si et de Ge
obtenues aprés 1’implantation de la dose D2 (non inversé) sans un recuit thermique sont :
4.10% et 8.10%° at.cm™ respectivement.

Cette réduction de la quantité de Ge de 8.10%° & 6.5 10.%® at.cm™ dans ce cas de D2

inversé, et de Si de 1.10*" & 4.10'® at.cm™ dans le cas de D2 est attribuée uniquement a la
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pulvérisation de la surface lors de I’implantation ionique. Ces résultats montrent I’impact de

I’ordre de I’implantation sur les compositions chimiques des NCx.
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Figure 111.18 Profil de distribution de Ge dans 1’oxyde thermique implanté avec une
dose D2 inversée en fonction de la température de recuit.

L’établissement du modele de sous-couches a 1’aide de la simulation des spectre RBS
par SAM avec une découpe en plusieurs zones a permis d’obtenir des compositions des
alliages Si1.xGex en profondeur de la couche d’oxyde. Dans le tableau I11.18, 1’alliage
prépondérant compose de 39 % de Ge (Sis1Gesg) est dans la zone 3, qui présente une épaisseur

de plus de 75 nm. Cette zone 3 contient prés de 83% du Ge implanté.

S e S
Zone 1 2 0 0
Zone 2 9 16 58
D2_inv_1000°C Zone 3 75 83 39
Zone 4 13 1 100
Zone 5 60 0 0
Tot/moy 159 100 42

Tableau 111.18 Compositions de [’alliage et proportions du Ge dans chaque zone de [’oxyde
thermique implanté avec une dose D2implanté avec une dose D2 et recuit a 1000°C.

Pour les alliages prépondérants de Si1.xGex de 1’échantillon recuit a 1100°C, on obtient
un alliage Sio,e3Geo 37 dans la zone (2) qui a une épaisseur de 51 nm et contient prées de 77%
du Ge totale. Dans la zone (3) on forme un alliage Sio,77Go23. Cette zone a une epaisseur de 31

nm et contient 14 % du Ge totale. Le tableau 111.19 ci-dessous résume ces résultats.

102



Chapitre 111 : Propriétés des NCx de Si1xGeyx enfouis dans une matrice de SiO»

Répartition de la  Epaisseur ~ Getot  Si1xGex

Echantillon

couche d’oxyde (nm) (%) (%)
Zone 1l 9 8 100

Zone 2 51 77 37

D2_inv_1100°C

Zone 3 31 14 23

Zone 4 65 0 0

Tot/moy Zone 5 156 100 37

Tableau 111.19 Compositions de [alliage et proportions du Ge dans chaque zone de [’oxyde
thermique implante avec une dose D2implanté avec une dose D2 et recuit a 1100°C.

Les figures 111.19 a) et b) synthétisent les modeles de sous-couches utilisés pour avoir
une meilleure précision sur les compositions chimiques dans les échantillons implantés avec
une dose D2 et respectivement recuits a 1000°C et 1100°C. Ils montrent la répartition des

alliages et leurs volumes par rapport au volume de I’oxyde.

a} Zons2 Zone 3 Zons 4 Zone 3
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Figure 111.19 Compositions déterminées par simulation des spectres RBS de l’oxyde
thermique implantée en D2 inversée et recuit a deux températures (1000°C, 1100°C).

La spectroscopie par RBS a permis de construire des modéles qui mettent en évidence
la présence d’un alliage de Si1xGex riche en Si et avec une teneur en Ge inférieure a 50%, en
profondeur dans la couche mince.

Les zones proches de la surface pour les deux températures de recuit utilisé sont riches

en Ge par rapport aux régions qui suivent. Ceci s’explique par I’avancement du Rp de Ge vers
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la surface lors de I’implantation du Si sous ’effet de la pulvérisation de la surface. En
revanche, 1’existence d’une phase de Ge pur dans la zone 4 dans I’échantillon recuit a 1000°C
qui ne represente que 1 % de la quantité totale de Ge dans la couche d’oxyde, est attribuée soit
a la grande largeur de profil de distribution de Ge dans le SiO2 par rapport au Si, ou soit a

I’effet cascade lors de I’implantation de Si.

111.3.3.2 Analyse des effets de I’ordre de I’implantation par la DRX.

Nous avons fait des analyses de DRX rasantes pour les échantillons D2-inv-1000°C et

D2-inv-1100°C. Les spectres obtenus sont présentés dans la figure 111.20.
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Figure 111.20 Spectres de diffraction des oxydes thermiques implantés en dose D2
inversée et recuits @ 1000°C et 1100°C.
Etant donné le faible rapport signal sur bruit, nous n’avons pu évaluer que la
composition moyenne par 1’ajustement du pic de diffraction (111) (impossibilité de faire une
déconvolution permettant la détermination de NCx de composition différente). Le tableau

I11.20 résume les résultats obtenus.

Si1-xGex Taille des NCx

Echantillon (%) (nm)
D2 _inv_1000°C 38+5 5+4
D2_inv_1100°C 31+5 4+4

Tableau 111.20 Composition et taille dans NCx de Si1xGex a partir de la DRX.

La composition de d’alliage Si1-xGex obtenue par DRX aprés le recuit de 1000°C est
corroborée par celle obtenue lors de la simulation RBS pour la région 2. Tandis que la
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composition de 1’alliage Si1-xGex obtenue par DRX pour I’échantillon recuit a 1100°C ne
correspond a aucune composition d’alliage trouvée par simulation RBS de cet échantillon.
Elle est plutét une moyenne de la composition de 1’alliage des zones 2 et 3. De plus, La taille
des NCx obtenues a 1100°C est plus faible par rapport a la taille des NCx obtenus 1000°C
(d’apres tableau II1.18). Nous savons que I’augmentation de température de recuit induit la
croissance des NCx. Donc le pic de diffraction (111) détecté est en réalité un résultat de
chevauchement de deux pics de diffraction (111) des alliages Si1-xGex de compositions
différentes.

I11.3.3.2 Analyse des effets de I’ordre de I’implantation par la spectroscopie Raman.

Pour 1’échantillon recuit a 1000°C, le spectre de la figure II1.21 présentent de larges
bandes de vibrations caractéristiques de 1’alliage Si1xGex. Ceci signifie que 1’alliage peut étre

constitué d’une partie amorphe et/ou de NCx de Si1-xGex de petites dimensions.

D2_inv_1000°C
—D2 inv_1100°C

900 -

700 - L
500 . . . . .

250 300 350 400 450 500 550
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Figure I11.21 Spectres Raman des deux oxydes implantés en D2 recuit a 1000°C et a 1100°C.

Pour I’échantillon recuit a 1100°C, le spectre montre des bandes plus resserrées qui
correspondraient a une augmentation de la cristallinité de I’alliage.
Les calculs de la composition de 1’alliage SiixGex par les modéles de calcul Raman

appliqués auparavant sont présentés dans le tableau I11.21.
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Modeéle d’un matériau mﬁgﬁ?{f r(TllaI;I;i f Modeéle d’un matériau
massif relaxé ) nanostructuré
non relaxé
- . x=f(wsisi) = X= f(®ce-Ge) X € X=f(lge-ce x=f(lsi-si
Echantillon % % % % lsi-ce) % l1si-ce) %
?(2)6:)2}/:_ 37 17 27 0,85 30 46
?%gl‘(’:— 38 27 36 0,18 43 49

Tableau 111.21 Compositions des NCx d’alliage Si1xGexdans I’oxyde thermique a partir des
spectres Raman ;
Ces valeurs de composition des NCx issues notamment du modéle d’un matériau
massif relaxé sont bien les valeurs trouvées par RBS et DRX. Méme les valeurs tirées du
modéle d’un matériau nanostructuré ne sont pas loin. En prenant en compte, la faible intensité

des pics, ces valeurs restent trés représentatives.
111.3.3.4 Discussion des résultats de la dose D2 inversé.

Pour ces échantillons, la caractérisation montre que les NCx sont moins riches en Ge
avec une teneur inférieure a 50%. La pulvérisation de la surface de [’échantillon par
I’implantation ionique est moins importante et ceci est di a la faible masse du Si par rapport
au Ge. De ce fait, la quantité de Si qui rentre dans la composition des NCx est quasiment
conservée alors que la quantité de Ge diminue. Les résultats de la composition des NCx

d’alliage Si1xGex et leurs tailles sont présentées dans le tableau 111.22.

Sil-xGex Sil-xGex Sil-xGex

Echantillon par RBS par DRX par Raman Ta('rlllri)d ESRNXCX
(%) (%) (%)
D2_inv-1000°C 39 + 10 385 37 5£4
D2-inv-1100°C 3723+ 10 315 38-27 4x4

Tableau 111.22 Compositions et tailles des NCx pour les oxydes thermiques implantées de la

dose D2 inversée apres un recuit de 1000 et 1100°C.

La formule de Scherrer a permis de déterminer des tailles de NCx de I’ordre de 4-5
nm. L’analyse des spectres Raman confirme la cristallinité et les faibles dimensions de ces

nanoparticules. Le modéle de calcul Raman d’un matériau nanostructuré confirme ce constat.
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En outre, Les bandes caractéristiques des modes de vibration et les pics de diffraction
sont de trés faibles intensités. Ce qui confirme la faible cristallinité de la phase SiixGex
formée au sein de la couche d’oxyde aprés le recuit. De ce fait, les NCx formés sont donc
relaxé, ce qui coincide parfaitement avec le modéle de calcul Raman d’un matériau massif

relaxé.
111.3.4 Observation des échantillons par microscopie.

Pour avoir une idée des NCx, nous les avons observés au microscope électronique a
balayage (MEB).

Figure 111.22 Image MEB d’une coupe transversale de I’échantillon TH D2 1000°C.

L’exploitation de I’image pour les mesures des tailles des NCx et les épaisseurs des
différentes zones de la couche d’oxyde a permis de confirmer les résultats obtenus par les
autres méthodes de caractérisation. L’image a permis de mettre en évidence une dispersion
des tailles des NCx de 9 a 12 nm. Nous avons déterminé quatre zones dans la couche d’oxyde.
La premiere part de la surface et mesure quelques nanometres. La suivante mesure 48 nm et
contient les NCx. La troisiéme mesure 22 nm et ne contient que ’oxyde et le Ge. Enfin la

quatriéme zone mesure 80 nm et est composé d’oxyde de silicium.

Un polissage ionique a -15°C a permis d’obtenir une image transverse de meilleure

qualité (figure 111.23). Mais les dimensions des NCx mesurées sont plus importantes de celles
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trouvées par la premiere observation (sans polissage) et celles trouvées par la DRX. Nous
avons realise une observation de section transverse sur le méme échantillon aprés un polissage
a tempeérature ambiante et le résultat était un film mince de I’alliage SiixGex enfouie dans

I’oxyde.

WD 8.2mm  100um

Figure 111.23 a) : Image d 'une coupe transverse aprés polissage ionique. b) : image MEB de

la couche d’oxyde avec les NCx dans la région polie.

Les images obtenues aprés le polissage ionique a froid et a température ambiante
montrent une évolution de la taille des NCx ; ce qui semble indiquer que cette technique de
préparation change la structure de la couche et n’est donc pas adaptée a nos échantillons. Bien
que ces quelques observations confirment la présence des NCx, la mauvaise qualité des
images obtenues n’a pas permis leur étude quantitative. Des observations TEM, que nous

n’avons pas pu mener a bien lors de ce travail, auraient été plus pertinentes.

108



Chapitre 111 : Propriétés des NCx de Si1-«Gex enfouis dans une matrice de SiO;

I11.4 Conclusion du chapitre I11.

En conclusion de ce chapitre, nous avons pu former des NCx de Si1.xGex enfouis dans
une matrice d’oxyde de silicium par la co-implantation ionique de Si et de Ge suivie par un
recuit thermique (1000°C, 1100°C). Les différentes méthodes de caractérisation employées

ont permis 1’étude des propriétés structurales des NCx formés.

Nous avons montré que I’implantation d’une faible dose de Si puis une forte dose de
Ge permet I’obtention des NCx de Si1xGex de 85% de teneur en Ge dans la silice fondue avec
des tailles de 7-8 nm pour les deux températures de recuit utilisées. L’implantation de la
méme dose suivie par un recuit de température de 1000 ou 1100°C dans une matrice en oxyde
thermique permet 1’obtention des NCx d’alliage Si1-xGex plus riche en Ge d’une teneur de 90-

100% avec des tailles d’environ de 5-6 nm.

Concernant les fortes doses de Si et de Ge co-implantées, nous avons montré la
formation des NCx dans la silice fondue d’une composition de 60 % de Ge aprés un recuit de
1000°C, et des NCx plus riches en Ge d’une composition de 75 % de Ge aprés un recuit de

1100°C. Leurs tailles sont d’environ 8 nm pour les deux températures de recuit.

L’implantation de cette dose dans 1’oxyde thermique a été etudié dans le détail, nous
avons mis en ceuvre un modele de simulation des spectres RBS qui permet 1’obtention de la
distribution de la composition de 1’alliage Si1-xGex des NCx en profondeur. Les résultats de la
simulation sont en parfait accord avec les méthodes de caractérisation structurale. Nous avons
montré que pour un recuit de 1000°C, les NCx formés sont majoritairement composés d’un
alliage de 65 % de Ge avec des tailles d’environ 8 nm. Tandis que pour le recuit de 1100°C,
les NCx majoritaires formés sont de deux compositions différentes, répartis dans trois zones
de I’oxyde. Les NCx qui ont une composition de 72% de Ge sont présents dans deux zones
séparées par la zone qui contient des NCx de la composition de 54% en Ge. Les NCx formés

ont des tailles estimées de 13-15 nm.

Nous avons démontré I’effet de I’ordre d’implantation en co-implantant les méme
fortes doses de Si et de Ge utilisées précédemment mais en implantant le Ge d’abord puis le
Si. Les NCx formés apres le recuit thermique de 1000 ou 1100°C ont des compositions
d’alliage plus riches en Si (teneur en Ge < 50 %). La simulation des spectres RBS a permis
d’expliquer ’origine de cette différence, causée par I’inversement de 1’ordre d’implantation

de Si et de Ge. Les NCx formés ont une composition prépondérante d’alliage de 39 % de Ge
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aprés un recuit a 1000°C. Tandis qu’apres un recuit de 1100°C, les NCx prépondérants ont
deux compositions différentes dans ’oxyde d’environ 39% et 23 % en Ge. Les tailles

obtenues de ces NCx riches en Si sont de I’ordre 4-5 nm.
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Propriétés des NCx de Si1xGex enfouis dans une matrice de SiOxNy.
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V.2 Synthése et caractérisation des couches de SiOxNy.
IV.2.1 Synthése des échantillons

IV.2.2 Caractérisation des couches minces par diffusion de Rutherford et par
spectroscopie Raman.
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IV. 3 Synthése et caractérisation des couches de SiOxNy pour R = 0,75.

IV.3.1 Synthése des échantillons

IV.3.2 Caractérisation.
IV.3.2.1 Caractérisation par la diffusion de Rutherford.
IV.3.2.2 Caractérisation par la diffraction des rayons X
IV.3.2.3 Caractérisation par spectroscopie Raman
IV.3.3 Discussion
IV.4 Conclusion du chapitre IV

V.5 Références du chapitre 1V

Dans ce chapitre, nous présentons 1’¢laboration des NCx de SiixGex non dopés

enfouis dans une couche de SiOxNy. La formation de ces NCx est effectuée par I’'implantation
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ionique du Ge dans un film mince de SiOxNy riche en silicium déposé sur un substrat par
dép6t en phase vapeur assisté par plasma (PECVD) suivie par un recuit thermique de 1100°C.
L’¢tude du comportement de Ge a été étudiée par RBS, et la présence des NCx dans ces
couches apres le recuit thermique a été mise en évidence par la spectroscopie Raman et la

diffraction des rayons.

IV.1. Etat de Part.

L’étude de NCx de Si enfouis dans un film mince d’oxynitrure de silicium (SiOxNy) riche en
Si élaboré par PECVD a été faite dans plusieurs travaux de la littérature comme ceux cités
dans le chapitre I. Dans le travail de F. Ehrhardt et al. [1], la quantité de Si en exces (Siex) a
été calculée a I’aide de la relation 1.8 (chapitre 1) et ce pour différentes steechiométries du
SiOxNy. La figure IV.1 montre la variation des éléments chimiques d’une couche de SiOxNy et

la quantité de Siex en fonction de R. R traduit un rapport de gaz précurseurs N2O et SiHs

utilisés pour la fabrication de I’oxynitrure de silicium ; R = N2 0/ SiH,’
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Figure IV.1 Variation des teneurs des éléments constituants la couche de SiOxNy
en fonction de R [1].

D’apres La figure 1V.1, la quantité de Siex augmente inversement avec la valeur de R,
accompagnée par une diminution de la quantité de O. Les dimensions des NCx de Si sont
reliées a la quantité de Siex et dans I’exemple de la figure IV.1, elles varient de 3,2 & 6,8 nm
lorsque R augmente. Le recuit de formation des NCx, entraine alors une séparation de phases

décrite par la figure 1V.2.
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Recuit
thermique

Si,N

3

Figure 1V.2 Représentation de la separation de phases du SiOxNy riche en Si aprés un recuit

Si0

2

thermique.

S. Mirabella et al [2] a montré qu’en implantant du Ge dans une matrice de SizNas, On
pouvait former des NCx de Ge dont la taille est plus faible que ceux obtenus dans une matrice

de SiO2 pour une méme dose d’implantation.

S. Mirzaei et al. ont étudié les propriétés structurales des NCx de Ge en fonction de la
dose de Ge implanté dans les matrices hotes de SiO167No.14 [3] et de SisNa [4] aprés un
traitement thermique. Dans notre travail, nous avons implanté du Ge dans des couches de
SiOxNy ayant différentes compositions chimiques. Le but était de former des NCx de Si1.xGex
avec différentes teneurs en Ge dans le but de comparer leurs propriétés structurales avec ceux

obtenus dans nos matrices de SiO> presentées au chapitre Il1.
IV.2. Synthése et caractérisation des couches de SiOxNy.
IV.2.1. Synthese des échantillons

Nous avons déposé trois couches minces de SiOxNy par PECVD pour trois valeurs de R : 0,3 -
0,5 et 1,3. Nous rappelons que R = NZO/SL-H4. Chaque valeur de R donne une composition

chimique particuliére du SiOxNy avec un excés de Si comme le montre la figure IV.1. Cet
exces de Si varie de 36% a 0% en fraction atomique avec 1’augmentation de la valeur de R.
Apres avoir élaboré les couches minces de SiOxNy, nous y avons implanté une dose de Ge
puis recuit I’ensemble a haute température 1000 °C ou 1100 °C. Les conditions de
préparation de la série d’échantillons étudiés dans cette partie sont présentées dans le tableau

suivant :
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Echantillon ~ N2O (sccm)  SiHa(sccm) R=N,0/SiH4 Ge (10 at.cm)
SION_0,3 10 30 0,3 8.10%
SION_0,5 10 20 0,5 8.10%
SION_1,33 10 7,5 1,33 8.10%

Tableau V.1 Paramétres de dép6t des films de SiOxNy riche en Si et doses de Ge implantées.

IV.2.2. Caractérisation des couches minces par diffusion de Rutherford et par

spectroscopie Raman.
IV.2.2.1 Cas de la couche de SiOxNy déposée pour R = 1,33.

La figure 1V.3a montre les profils de distribution du Ge pour les couches élaborées
avec R = 1,33 avant (NR) et aprés un recuit thermique. La figure 1VV.3b montre les vibrations

de phononiques des mémes échantillons recuits.
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Figure 1V.3 (a) Profils de distribution du Ge dans du SiOxNy déposée avec R = 1,33 avant et
apres recuit, (b) spectres Raman des échantillons recuits.

Dans la zone implantée, on observe gque les atomes de Ge diffusent extrémement peu.

Ici, on ne détecte pas d’exces de Si et la phase SiO2 agit comme une barriére de diffusion. Le

petit resserrement du profil de Ge lors le recuit thermique indique qu’il y a une agglomeération

des atomes de Ge. Ceci a déja été observé dans le chapitre 11l ou nous avons montré que

I’implantation de la dose D1dans le SiO permettait la formation des NCx de Ge.

Les spectres Raman confirment cette hypothése par la présence d’un seul pic
caractéristique du mode de vibration de Ge-Ge cristallin (c-Ge-Ge) autour de 300 cm™. Ce

rapport R = 1,33 donne le méme type de film de SiO1.67No.14 implanté en Ge que celui obtenu
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dans le travail de S. Mirzaei [3]. Les auteurs montrent que 1’azote N permet d’obtenir des
tailles de NCx plus faibles que celles obtenues dans le SiO». Ce résultat est confirmé par notre
spectre Raman qui présente une bande de vibration de c-Ge-Ge plus large que celle observée

pour une couche de SiO- au chapitre I1I.
IVV.2.2.2 Cas de la couche de SiOxNy déposée pour R = 0,3.

La figure IV.4a montre les profils de distribution du Ge pour les couches élaborées
avec R = 0,3 avant (NR) et aprés un recuit thermique. La figure 1VV.4b montre les spectres

Raman des échantillons recuits.
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Figure 1V.4 (a) Profils de distribution du Ge dans du SiOxNy déposée avec R = 0,3 avant et
apres recuit, (b) spectres Raman des échantillons recuits.

Dans cet échantillon, le Ge diffuse de fagon homogene dans la totalité de la couche de
SiOxNy pour les deux températures de recuit 1000 °C et 1100 °C. La figure 1V.4(a) a permis
de calculer que 23% du Ge implante exodiffuse lors du recuit. Ce phénomene d’exo-diffusion
n’est pas attendu dans ce type de composition trés riche en Si, car comme nous 1’avons
montré dans le chapitre Il1, le Si bloque la diffusion de Ge en formannt des liaisons Si-Ge.

La figure 1V.4b montre la présence d’une bande autour de 500 cm™ qui correspond a
la formation d’une phase cristalline de Si pur. Cette bande se déplace vers les faibles ou forts
nombres d’onde en fonction de la taille de NCx. On ne détecte aucunes vibrations Ge-Ge et

Si-Ge.

IVV.2.2.3 Cas de la couche de SiOxNy déposée pour R =0,5.
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La figure IV.5a montre les profils de distribution du Ge pour les couches élaborées
avec R = 0,5 avant (NR) et aprés un recuit thermique. La figure IV.5b montre les spectres

Raman des échantillons recuits.
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Figure IV.5 (a) Profils de distribution du Ge dans du SiOxNy déposée avec R = 0,5 avant et

apres recuit, (b) spectres Raman des échantillons recuits.

Ici le Ge diffuse également de fagcon homogene dans la couche de SiOxNy pour les
deux temeprature de recuit 1000 °C et 1100 °C. La figure 1V.1 montre que pour R = 0,5, la
couche est composée de 31% de SiO2, de 40 % de SisN4 et 29 % de Siex. La teneur en Ge reste
invariable avant et aprés le traitement thermique ce qui montre qu’il n’y a pas d’exo-diffusion
du Ge pour R = 0,5. Les spectres Raman font apparaitre deux bandes caractéristiques d’un
alliage Si1.xGex cristallin, L’intensité de la bande de modes de vibration Ge-Ge est trop faible
devant I’intensité de pic de mode vibration de Si-Si, ainsi, la bande de mode de vibration Ge-

Ge n’est pas détectée. Ceci signifie que I’alliage formé est tres riche en Si (x<10).
IV.2.3 Discussion.

La redistribution du Ge dans les couches déposées pour R=0,3 et R=0,5 commence a
quelques nanometres de la surface. Ceci peut étre attribué a la formation d’un oxyde lors de

I’implantation du Ge qui change la composition de la couche a la surface.

On n’observe une redistribution du Ge dans le volume que pour les échantillons qui
présentent un Siex. Plus cet exces est important, 50% pour R=0,3 et 29% pour R=0,5, et plus

la distribution du Ge est homogéne dans la couche de SiOxNy. Ces observations sont étayées
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par les travaux de A. Ramirez et al [5] qui discutent de la formation d’un alliage
monocristallin de Ge-Si formé dans un substrat de Si par I’implantation de Ge et d’un
traitement thermique.

La thése doctorale de S.Mirzaei [4] montre que dans une matrice de SisN4, le Ge ne
diffuse pas a des températures de recuit inférieures a 1100 °C. Les auteurs affirment ainsi que
la matrice de SisN4 reste stable, amorphe et de grande densité. A partir de 1100 °C, ils
observent une diffusion de Ge dans le volume de SisNs (figure 1V.6) accompagnée d’une
cristallisation de la matrice. Cette cristallisation est induite par les défauts de 1’implantation

ionique qui agissent comme des catalyseurs de cristallisation.

Dans notre travail, la redistribution de Ge commence d’abord par une séparation des
phases amorphes du SisN4 et du SiO». Puis la cristallisation du SisN4 et la présence du Siex

amorcent la diffusion homogéne du Ge dans la matrice.
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Figure IV.6 (a) : Spectre RBS du SisN4implanté avec une dose de Ge de 4,8.10% at./cm?

avant et aprés un recuit de 1100 °C, (b) : zoom sur le profil du Ge dans le SizNa. [4].

Dans le paragraphe suivant, nous proposons une diminution du Siex pour observer son
effet sur la composition de 1’alliage Si1-xGex dans la couche de SiOxNy. En parallele, nous

ferons une étude de cet alliage en fonction de 1’épaisseur de la couche de SiOxNy.

IV. 3 Synthése et caractérisation des couches de SiOxNy pour R =0,75.

IVV.3.1 Synthése des echantillons
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Pour diminuer I’excés de Si, nous avons choisi de déposer des couches minces de
SiOxNyavec R = 0,75. Nous avons fait varier le temps de dép6t pour controler les épaisseurs.
Ensuite, les échantillons ont été implantés avec une dose de 8.10% at/cm? de Ge. Les mesures
des épaisseurs des couches ont été effectuées avant I’implantation de Ge. Le tableau IV.2

résume 1’ensemble des conditions de préparation de cette série d’échantillon.

) ) N20O SiHa4 . Temps de dépot  Epaisseur  Dose de Ge
Echantillon R=N20/SiH4 )
(sccm)  (sccm) (min) (nm) (10'%at/cm?)
SION_120min 15 20 0,75 6 120 8.10%
SiON_160min 15 20 0,75 8 160 8.10%
SION_180min 15 20 0,75 10 200 8.10%

Tableau IV.2 Paramétres de dépot des films de SiOxNy riches en Si en fonction de I’épaisseur

et doses de Ge implantées dans ces films.
IV.3.2 Caractérisation.
IV.3.2.1 Caractérisation par la diffusion de Rutherford.

Pour déterminer la composition chimique des couches avant implantation ionique,
nous avons fait des dépdts sur des substrats de carbone sans recuit thermique. Les spectres

RBS sont présentés sur la figure 1V.7.
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Figure 1V.7 Spectres RBS du SiOxNy / C pour R=0,75 pour différentes épaisseurs.

L’avantage d’utiliser un substrat en Carbone est la possibilité de faire une étude
quantitative de notre couche, car la rétrodiffusion des particules par les atomes de ce substrat

est d’une énergie trés faible comparée a celle du Si, O et N. Pour les échantillons
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SION_200nm et SiON_160nm, nous avons fait une simulation par SAM pour estimer les
quantités de N et O, car leurs profils se chevauchent. Ceci est di a 1’augmentation de
I’épaisseur de la couche comme le montre la figure IV.6. L’utilisation de la relation 1.8 du
chapitre I, nous a permis de calculer la quantité de Si en exces avec la séparation de phase

montré sur la figure 1VV.2. Le tableau IV.3 résume 1’ensemble des résultats.

Echantillon O (10°at.cm?) N (10%®at.cm?)  Si(10%®at.cm?)  Siex(10°at.cm?)

SION_120nm 170 170 400 187,5
SION_160nm 210 250 510 217,5
SiION_200nm 280 260 700 365

Tableau V.3 Concentration des éléments du SiOxNy / C pour R=0,75

pour différentes épaisseurs.

Les calculs des fractions atomiques des phases présentes dans la couche et la

composition de 1’alliage Si1xGex sont illustrés dans le tableau 1V.4.

. ] SiOz SizNg Siexces (Si1-xGex)
Echantillon
(%) (%) (%) (%)
SION_120nm 34 41 25 35
SION_160nm 32 46 22 31
SION_200nm 34 37 29 21

Tableau 1V.4 Fractions des phases constituantes du SiOxNy / C pour R=0,75 et composition

de l'alliage Si1xGex.

Les fractions atomiques des différentes phases présentes dans les couches de SiOxNy
varient en fonction de leur épaisseur. Ce qui signifie que les paramétres de dép6t ne sont pas
stables. La diminution de la teneur du Ge dans I’alliage Sii1-xGex s’explique par la variation du

Siex dans la couche alors que la quantité de Ge est constante.

Dans cet échantillon élaboré pour R = 0,75, la fraction atomique de Siex du Si total
contenu dans la couche de SiOxNy varie de 22 a 29 %. Ici, nous ne pouvons pas comparer
cette valeur a celle donnée par la figure 1V.1 car les flux de gaz ont été doublés dans notre
exemple ; et ce faisant la composition chimique de la couche change méme si R reste constant
et égal a 0,75.
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Les profils de distribution du Ge dans les couches de SiOxNy déposées sur un substrat

de Si recuits et non recuits sont présentés sur la figure IV.8.
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Figure 1V.8 Profils de distribution du Ge dans du SiOxNy déposée avec R = 0,75 avant et

apres recuit et pour différentes épaisseurs.

La redistribution du Ge dans toute 1’épaisseur des couches de SiOxNy montre qu’il y a
du Siexdans tout le volume des couches déposées. Dans toutes les couches, le Ge est détecté a
partir de quelques nanometres en dessous de la surface de la couche certainement a cause de
la formation d’un oxyde pendant I’implantation (SiOxNy non riche en Si). Dans les couches de
120 nm et de 200 nm, ces profils montrent une forte concentration des atomes de Ge au
niveau de la surface et a I’interface SiOxNy / Si avec une diffusion des atomes de Ge dans le
substrat de Si. Tandis que pour 1’échantillon de 160 nm, I’agglomération des atomes de Ge est

plus importante a la surface avec un arrét de la diffusion de Ge a I’interface de SiOxNy / Si.

Nous avons estimé la composition de ’alliage Si1xGex en utilisant le Siex deduit du
SiOxNy / C non implanté ainsi que le profil de distribution du Ge implanté dans le SiOxNy / Si
recuit ; En supposant que la distribution du Siex est homogéne dans la couche, nous avons
déterminé 1’alliage Si1xGex en utilisant la teneur du Siex et celle du Ge disponible. A partir de
I’interface et dans le Sisubstrat, NOUS avons utilisé la concentration du Si cristallin (5.10%2 at.cm
%) et celle du Ge qui s’y trouve pour déterminer cet alliage. Les résultats obtenus sont tracés

dans la figure IV.9.
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Figure 1V.9 Profils du Ge et du Si en exces estimés dans la couche de SiOxNy. Axe
secondaire : composition de [’alliage Si1«Gex a partir des profils de Ge et Siex, dans les
couches de SiOxNy de R=0,75 pour : a) 120 nm, b) 160 nm, c) 200 nm.

Pour la couche de 120 nm, I’alliage formé dans les zones s et i contiennent 30% de Ge
et entre ces deux zones on observe un alliage composé de 20 % de Ge. Dans la couche de 160
nm, dans la zone s I’alliage de Sii.xGex contient prés de 35% de Ge puis on trouve une
distribution quasi-homogéne de 25 % de Ge jusqu’a la zone la fin de la zone i. Pour la couche
de 200 nm, dans la zone s la composition de 1’alliage comprend 20 % de Ge puis on trouve

une distribution homogene de 15% de Ge jusqu’a I’interface avec le substrat.
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On remarque que ces compositions ne sont pas celles prévues par le tableau 1V.4. Ceci
est dd principalement a une redistribution non homogene du Ge dans les couches et a sa

diffusion dans le substrat ce qui diminue la teneur du Ge dans les alliages.

Afin de confirmer la formation des NCx a base de Si1.xGex dans ces matrices, nous les

avons caractérisés par la spectroscopie Raman et la DRX.
IV.3.2.2 Caractérisation par la diffraction de rayons X.

L’analyse par la DRX a montré I’existence d’une phase cristalline de I’alliage SiixGex
dans les trois couches de SiOxNy apres le traitement thermique. Les spectres de diffraction
sont montrés sur la figure 1V.10.

——SiON_0,75_120nm_Ge_1100°C
——SiON_0,75_160nm_Ge_1100°C
SION_0,75_200nm_Ge_1100°C
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(220) (310)
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Figure 1V.10 Spectres DRX des couches de SiOxNy pour R=0,75 et pour différentes

épaisseurs apres le recuit thermique.

Les relations 11.6 et 11.7 du chapitre II, nous ont permis de calculer la composition de
I’alliage Si1xGex cristallin pour chaque échantillon et d’avoir une estimation des tailles des
cristaux. Pour cela nous avons utilisé les propriétés (position, aire, largeur a mi-hauteur) du
pic de diffraction (111). Le Tableau IV.5 donne la composition et la taille des NCx en

fonction de I’épaisseur des couches.
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Echantillons SizxGex Taille des NCx de Si1xGex
(%) (nm)
SiON_0,75_120nm_Ge_1100°C 20+5 3+4
SiION_0,75_160nm_Ge_1100°C 28 +5 4+4
SiON_0,75_200nm_Ge_1100°C 20+5 4+4

Tableau 1.5 Composition et tailles des NCx de Si1-«Ge a partir de la DRX.
I1V.3.2.3 Caractérisation par spectroscopie Raman.

Les spectres Raman sont présentés sur la figure IV.11. Pour les trois épaisseurs de
couches analysées, on observe des modes de vibration caractéristiques de I’alliage Sii-xGex
tels que les modes Si-Si et Si-Ge. Le mode de vibration de c-Ge-Ge n’apparait que dans
’échantillon de 160 nm. La bandes de faible intensité située a 438 cm™ sont attribuée a la
mode de vibration mode de vibration de Si en présence de Si et Ge (Si-Ge*)[6,7]. La bande

située a 303 cm est attribuée au mode de vibration (2TA) de Si-Sisubstrat Cristallin du substrat

[8].
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Figure 1V.11 (a), (b) Spectres Raman du SiOxNy pour R=0,75 et pour différentes épaisseurs

apres le recuit thermique.

Sur les spectres de la figure IV.11 (b) on n’observe les vibrations Ge-Ge que dans la

couche de SiOxNy de 160 nm accompagnés par une augmentation de 1’intensité de mode de
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vibration Si-Ge. Ce qui signifie que 1’alliage formé dans cette couche contient plus de Ge que

dans les autres couches de SiOxNy.

La détermination de la composition de I’alliage Si1.xGex a été faite a partir des trois
modeles : (1) : matériau massif, relaxe (2) : matériau massif non relaxé et (3) : matériau

nanostructuré. Les résultats sont présentés dans les tableaux IV.6 et IV.7.

Fréquences Modeéle (1) Modeéle (2)
. Ge-Ge Si-Ge  Si-Si x (Si-Si)  x (Ge-Ge) X Eps
schantillonemyy  emy)  @mY) @) (%) ) (%)
120 nm - 398 509 16 - 9 0,59
160 nm 280 401 504 23 1 19 0,35
200 nm - 400 505 21 - 16 0,45

Tableau 1V.6 Fréquences des modes de vibrations Raman et composition de [ ’alliage Si1xGex
dans le SiOxNy pour R=0,75.

Les valeurs de la composition du SiixGex déterminées par le modele (1) sont quasi
identiques a celles trouvés par DRX lorsque 1’on utilise la bande Si-Si qui présente une
intensité suffisante pour un bon ajustement.

Tandis que les compositions du Sii-xGex déterminées par le modéle (2) sont inférieures
a celles obtenues par la DRX du tableau IV.5. Cette différence est due aux incertitudes de

I’ajustement des bandes de vibration Si-Ge de faibles intensités.

Composition du SiixGex : modele (3)

Echantillon X (Ace-Ge/Asi-ce) (%) X (Asi-sil Asi-ce) (%)
SION_120 nm - 13
SION_160 nm 20 18
SION_200 nm - 13

Tableau V.7 Compositions des NCx de Si1xGex en fonction de | ‘épaisseur de la couche de
SiOxNy de R=0,75.

Par ailleurs, les compositions du SiixGex déterminées par le modele (3) sont
inférieures a celles obtenues par la DRX du tableau IV.5 et le modéle (1) pour les mémes
raisons d’incertitudes. La composition des échantillons en fonction de 1’épaisseur a partir du

modele (3) suit la méme tendance que celle trouvee par la DRX.
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Ces résultats de I’analyse par spectroscopie Raman montre 1’obtention des couches de
SiOxNy qui contiennent des phases cristallines a bases Si1.xGex, les compositions calculées a

partir des modele Raman confirment les résultats trouvés par RBS,
IV.3.3 Discussion.

Nous avons obtenu une concentration ¢levée de Ge vers la surface et 1’interface
accompagnee par une diffusion de Ge dans le substrat pour les couches de SiOxNy de 120 et
200 nm, tandis que pour la couche de SiOxNy de 160 nm, la forte concentration de Ge est
obtenue que vers la surface, puis une concentration quasi-constante de Ge en profondeur
jusqu’a Dl’interface sans diffusion dans le substrat. Donc la redistribution de Ge dans les
couches de SiOxNy dépend de son épaisseur autrement dit elle dépend de la quantité de Siex
présente dans chaque couche. Nous avons vu (figures 1V.3a, IV.4a, IV.5a) dans la premiére
série des couches de SiOxNy de différentes compositions que plus la quantité de Si en exceés
est importante par rapport aux deux autres phases (SiO2, SizNa4), plus la diffusion de Ge est
accélérée dans la couche avec une redistribution de Ge plus homogéne. Donc les
redistributions de Ge obtenues dans la deuxiéme série ne peuvent étre attribuées qu’a la
richesse de la matrice en Si en excés. La différence dans le comportement de la redistribution
de Ge en fonction de 1’épaisseur de la couche est expliquée par différentes teneurs de Si en
exceés dans les couches. (25, 22 et 29 % de Si en excés pour les couches de SiOxNy de 120,

160 et 200 nm, respectivement).

Le coefficient de diffusion de Ge dans une couche de SiOxNy riche en Si dépend
certainement de la composition de la couche, autrement dit dépend des proportions atomiques
de chaque phase constituante de la couche (SiO2 + SisNg + Sienexcss). D’aprés les résultats
obtenus dans cette partie du travail, nous avons fait une estimation du coefficient de diffusion
de Ge dans nos couches qui présentent une diffusion de Ge de son Rp avant recuit jusqu’a
I’interface SiOxNy /Si apres le recuit thermique de 1100°C. Les coefficients de diffusions
obtenus sont estimés par la relation suivante :

L =2VDt
Ou L est la distance parcourue par les atomes de Ge, t est le temps de recuit

Les résultats sont présentés dans le tableau 1V.8 avec la fraction atomique du Si en
exces dans chague couche et la valeur de coefficient de diffusion de Ge dans le Si pur aprés
un recuit de 1100°C tirée du travail de M.Ogino et al [9] . Les coefficients de diffusion

estimés de Ge dans les couches de SiOxNy riches en Si elaborées dans notre travail ne sont pas
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des valeurs exactes mais plutdt une approximation étant donné que les mesures faites par RBS

ont une incertitude de 10%.

A t L D Siex
Echantillon

(s) (nm) (cm?ls) (%)

R=0,5 3600 180 2,3E-14 29

R=0,75_120nm 3600 95 6,3E-15 25

R=0,75_160nm 3600 130 1,2E-14 22

R=0,75_200nm 3600 185 2,4E-14 29
Si pur - - 1,6E-15[1] -

Tableau 1V.8 Coefficients de diffusion estimés de Ge dans les couches de SiOxNy de
différentes compositions et le coefficient de diffusion de Ge dans le Si pur.
Les compositions des NCx de I’alliage SiixGex enfouis dans la matrice SiOxNy
trouvées par les différentes méthodes de caractérisation en fonction de 1’épaisseur de la

couche déposée sont regroupées dans le tableau (1V.9).

) Sii«GexPar RBS Si1«Gex par DRX Taille des NCx
Echantillon
(%) (%) par DRX (nm)
SION_120 nm (20-30) £ 10 205 34
SiON_160 nm (25-35) £ 10 285 4+4
SiON_200 nm (15-20) £ 10 205 4+4

Tableau 1V.9 Compositions et tailles des NCx de Si1.xGex dans des couches de SiOxNy

de R de 0,75 en fonction de leur épaisseur.

La possibilité de formation des alliages de SiixGex cristallins a I’interface de
Si1.xGex/Si et dans le substrat de Si avec des compositions proches ou égale a celles révélées
par la RBS dans cette région, pour les couches de SiOxNy de 120 et 200nm, est négligée. Car
les spectres Raman et DRX montrent la présence des pics caractéristiques de NCx d’alliage
Si1.xGex de composition proche du celle trouvée par RBS dans le volume de la matrice.

Les compositions variables en profondeur des alliages calculés depuis le profil de
distribution de Ge donnent des valeurs cohérentes avec les valeurs tirées de 1’analyse par les
rayons X. A ce stade d’analyse nous ne pouvons pas confirmer la présence d’une unique

composition des NCx de Si1xGex dans la couche de Sii.xGex comme le montrent les analyses
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de spectres RBS. Ceci est di a deux facteurs, premierement, la quantité de Si en exces utilisé
dans le calcul est issue des spectres RBS des couches de SiOxNy déposées sur Carbone, et
nous savons que la nature de substrat est un facteur qui influence la composition des couches
déposé par PECVD (nous n’avons pas pu calculer la distribution de Si en exces ou sa quantité
dans les couches de SiOxNy déposées sur Si, car les profils d’O et de N deviennent dans ce cas
tres faible devant le signal du substrat de Si). De plus, la distribution de Si en exces est
supposé homogeéne dans la couche de SiOxNy, ce qui n’est pas tout a fait réel étant donné que
I’implantation change la steechiométrie de couche dans la zone implantée avec éventuellement
I’exo-diffusion de N sous No.

En admettant que les compositions trouvées par RBS sont réelles, la différence de
composition dans la méme couche vers I’interface et en profondeur est faible, ce qui peut étre

difficile de le mesurer par DRX et Raman.

V.4 Conclusion du chapitre 1V.

En conclusion de ce chapitre, nous avons étudi¢ la formation de NCx d’alliages de Sii-
xGex par implantation de Ge en premier lieu, dans des films de SiOxNy de différentes
steechiométries obtenues par PECVD. Nous avons mis en évidence avec une cohérence avec
la littérature I’effet de la steechiométrie de la couche de SiOxNy qui est controlée par le rapport
des flux des gaz précurseurs (N2O/SiHa) sur le taux de Si en exceés (disponible pour la
formation des NCx). L'utilisation de films de SiOxNy de faible quantité de Si en exces (ratio
des deux gaz réactifs inférieur a 0,5) conduit a la formation de NCx de Ge pur, tandis que les
films de SiOxNy a tres forte teneur de Si en exces (ratio supérieur 1) conduit a la formation de
NCx de Si pur. En jouant sur les parametres de croissance, nous avons pu déterminer la

composition nécessaire de la couche de SiOxNy pour former des NCx d’alliage.

En second lieu, nous avons étudié la composition des NCx de Si1xGex en profondeur dans
des films SiOxNy de différentes épaisseurs déposées avec le méme ratio de gaz R=0,75.
L’¢tude des profils de distribution de Ge en profondeurs avec des mesures de la quantité de Si
en exces dans les mémes couches mais déposées sur carbone a permis une estimation de la
distribution de la composition de I’alliage en profondeur. Les analyses par Raman et DRX
sont cohérents, elles confirment 1’obtention des NCx d’alliage Si1xGex d’une composition de
20 % en Ge dans les couches de SiOxNy de 120 et 200 nm, alors que ceux qui sont formés
dans la couche de 160 nm d'épaisseur ont une composition de 28 %. Leurs tailles sont
d'environ 4 nm pour les trois couches utilisées.
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Dans ce chapitre, nous montrerons la mise en évidence du dopage des NCx de Siz-xGex
enfouis dans une couche de SiO; par la co-implantation du Si, Ge et le dopant suivie d’un
recuit thermique a haute température (1000°C). L’effet du dopage est étudié en comparaison
avec les NCx non dopés déja étudié dans le chapitre Ill. Pour cela nous avons implanté la
dose D2 avec le dopant (As ou P). La caractérisation de ces NCx de Si1-xGex dopés enfouis
dans une couche de SiO. thermique est effectuée par RBS, Raman, RDX et des mesures

électriques C(V).

Expérimentalement, Les effets du dopage en Phosphore (P) sur les propriétés de PL
des films minces de SiO; contenant des NCx de Si1.xGex préparés par co-pulvérisation ont été
étudiés par Toshikiyo et al [1]. Il a été démontré que le dopage P est une méthode efficace
pour passiver les centres non radiatifs et améliorer l'efficacité PL des nanocristaux d'alliage
Si1xGex.

La possibilité de fabrication des NCx de Sii1xGex dopés en utilisant un autre procéde a
été mise en évidence par J. Rowe et al [2]. Il a été montré que la fabrication de films minces
contenant des NCx de Si1-xGex dopés en bore et en phosphore est possible en utilisant un

plasma non thermique.

Dans cette partie de thése nous allons démontrer que la synthése par la co-
implantation ionique de silicium, de germanium et d’un dopant (P ou As), suivie d'une seule
¢tape de recuit a haute température, est un moyen efficace d’¢laborer des NCx de Sii-xGex

dopés et incorporés dans une matrice héte de SiOs.
V. 1 Synthése des échantillons.

L’oxyde de silicium utilisé dans cette partie est un oxyde thermique de 180 nm, Les
conditions et la nomenclature des échantillons préparés pour étudier I’effet du dopage sur les
propriétés des NCx sont indiqués dans le tableau I1.5. Le recuit de tous les échantillons dopés

est a 1000°C pendant 1 heure sous No.
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Nom de Dose de Si Dose de Ge Dose d’As Dose de P
I’échantillon (at.cm?) (at.cm?) (at.cm) (at.cm™)
D2_1As_1000 1.107 8.10%° 1.10'° -
D2_3As_1000 1.10Y7 8.10%° 3.10%° -
D2_3P_1100 1.107 8.10% - 3.10%

Tableau V.1 Doses implantées du Si, Ge, As ou P dans le SiOs.

V. 2 Caractérisations structurales.

V. 2.1 Caractérisation par RBS.

Ayant utilisé I’isotope 74 du Ge et la masse de 1’As étant de 75, il est impossible de
discerner le Ge et I’As par la spectroscopie RBS. Les profils de distribution en profondeur
obtenus sont la superposition des profils des deux espéces. La figure V.1 montre ces profils
dans le SiO2 en fonction de la dose d’As co-implantée avec la dose D2 en comparaison avec

un SiO2 implanté avec une dose D2 seulement avant et aprés le recuit thermique.

a) D2 NR  ——D2 3As NR b) D2 1000°C  ——D2_1As_1000°C
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Figure V.1 Profils de distribution du Ge et de | ’4s en fonction la dose de dopant
a) : avant recuit, b) : apres recuit.
On observe sur la figure V.1 que les profils de distribution des deux éléments avancent
vers la surface en augmentant la dose d’As implantée pour les échantillons non recuits,
sachant que I’implantation d’As est effectuée en dernier (apres I’implantation de la dose D2).

Cet effet montre I’impact de la pulvérisation de la surface lors de I’implantation ionique.
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Aprés un recuit thermique de 1000°C, les échantillons co-implantés en As (1As et 3As)
présentent une diffusion des atomes d’As et de Ge vers le Rp de Ge. Cela se traduit par un
resserrement des profils de distribution des deux eléments superposés, accompagne par une
augmentation locale de la concentration de ces deux éléments. Ce resserrement des profils de
distribution est plus important en comparaison avec 1’échantillon implanté avec de la dose D2
(sans dopant) apres recuit. De plus, la forme des profils de distribution de Ge et d’As est déja
observée dans le chapitre 111 dans le cas de I’échantillon implanté avec une dose D2 apres un
recuit thermique de 1100°C. Nous rappelons ici que les NCx de Sii.xGex obtenus de
I’échantillon D2_1100°C sont de composition variable en profondeur avec des tailles des NCx
plus grande que celles des NCx formés aprés un recuit de 1000°C. Les résultats de 1’analyse
par RBS et la comparaison avec les résultats obtenus auparavant, montrent la signature de
formation des NCx de Si1.xGex.

Par ailleurs, la concentration cumulée des atomes de Ge et d’As vers le Rp dans le cas
de la co-implantation d’une forte dose d’As devient légerement plus grande que celle de
I’échantillon co-implanté en faible dose d’As lors du recuit thermique par rapport aux mémes
échantillons non recuits. Quant a la largeur de la région d’oxyde contenante les NCx, elle est
plus large dans le cas de la co-implantation d’une forte dose d’As. Mais la quantité de dopant

n’a pas d’effet significatif sur les propriétés structurales.

L’intégration des profils de distribution présentés sur la figure V.1 a permis d’estimer
la quantité globale de Ge et d’As présente dans 1’oxyde avant et apres le recuit. Les quantités
mesurées correspondent aux doses de Ge et d’As implantées pour les deux cas (avant et aprés
recuit). Ceci signifie que la co-implantation d’As avec la dose D2 réduit 1’exo-diffusion de Ge

lors du recuit thermique.

L’implantation du phosphore comme dopant avec la dose D2 (Si et Ge) a montré un
effet moins important de la pulvérisation de la surface qui est tout a fait compréhensible étant
donné que la masse de P est beaucoup moins importante que celle d’As. Nous avons obtenu
un resserrement du profil de Ge aprés le recuit de 1’échantillon de la méme forme obtenue

pour 1’échantillon recuit et implanté As.

Enfin, la quasi-proximité des masses des dopants avec celles de Si (pour P) ou de Ge
(pour As) n’a pas permis d’utiliser la simulation des spectres RBS pour obtenir la distribution

de la composition de I’alliage de Si1-xGex en profondeur de la couche de SiOx.
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V. 2.2 Caractérisation par DRX.

Les spectres de DRX présentés sur la figure V.2a montrent la présence des pics de
diffraction (111), (220) et (311) caractéristiques de I’alliage SiixGex dans les trois
échantillons implantés de la dose D2 avec le dopant et recuit a 1000°C. La comparaison de
ces spectres avec ceux de 1’échantillon implanté avec une dose D2 sans dopant révéle le role
du dopage dans la croissance des NCx de Si1xGex. L’augmentation de I’intensité des pics de
diffraction accompagnée par une diminution de leurs largeurs signifie que les NCx de Si1xGex
formés dans le cas de la co-implantation du dopant sont de tailles plus grandes que ceux
obtenus avec la dose D2 seule pour les mémes conditions de recuit (température et temps de

recuit). Ce constat est valable pour les deux doses d’As utilisées et pour le P également.

On observe sur les spectres DRX I’apparition d’un pic de diffraction pour 1’échantillon
co-implanté en 3P qui se distingue du pic de diffraction (220) de I’alliage Si1xGex vers un
angle de diffraction 20 de 44°. Afin d’identifier ce pic, nous avons cherché la possibilité de
formation d’un alliage cristallin de Si-(As ou P) ou Ge-(As ou P) a I’aide des spectres de DRX

des monocristaux de GeP, GeAs, SiP et SiAs montrés sur la figure V.2b.

L’examen de ces spectres montre que le pic apparaissant sur le spectre de diffraction
de I’échantillon co-implanté en 3P pourrait étre attribué au pic de diffraction (60-3) de
I’alliage GeP cristallin [3]. Mais, si cette phase cristalline de GeP existait, on devrait observer
des pics plus intenses de diffraction de GeP cristallin pour les raies (20-1), (40-2). Ces pics ne
sont pas présents sur notre spectre DRX de 1’échantillon D2 (3P). De plus, une formation de
GeP significative implique une faible teneur en Ge dans les NCx de Sii-xGex formés. Ce qui
n’est pas le cas comme 1’indique le calcul de la composition d’alliage des NCx Sii1xGex Ci-
dessous. Donc, méme si nous ne pouvons pas conclure avec certitude sur 1’origine du pic vers
I’angle de diffraction de 44°, nous ne retenons pas I’hypothése de la formation de GeP en

concentration significative.
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Figure V.2 a): Spectres DRX des films de SiO> thermique co-implantés par la dose D2 et le
dopant (As ou P) aprés un recuit de 1000°C. b) : spectres DRX des monocristaux de GeP,
GeAs, SiAs et de SiP[3].

Pour confirmer I’influence de la présence de dopant sur le processus de croissance des
NCx de Si1.xGex observé sur les spectres de diffraction, nous avons utilisé les relations 11.2 et
11.3 pour calculer la composition des NCx d’alliage Si1.xGex et 1’évolution de leurs tailles a
partir des propriétés (position, largeur a mi-hauteur, air) du pic de diffraction (111) détecté.

Les résultats sont présentés dans le tableau V.2.

Echantillon Si1xGex (%) Taille des NCx (nm)
D2_1000°C 675 8+ 4

D2 (1As) _1000°C 655 12+4

D2 (3As) _1000°C 705 13+4

D2 (3P) _1000°C 685 13+4

Tableau V.2 Compositions et tailles des NCx d’alliage Si1xGexen fonction de la dose de
dopant (1As, 3As et 3P) élaboré par la co-implantation ionique apres un recuit de 1000°C.

Les compositions des NCx de Si1.xGexn’ont pas changé en fonction du dopage d’apres
les analyses par DRX, elles sont entre 65 et 70% de teneur en Ge pour les trois échantillons
dopés. Les tailles des NCx moyennes ont légerement augmenté de 8 nm pour les NCx de Sii-
xGex non dopés a 12-13 nm pour ceux dopés. Les valeurs trouvées pour les tailles des NCx
sont trés approximatives étant donné que le pic de diffraction (111) d’alliage SiixGex peut
étre influencé (largeurs) par la dispersion en taille des NCx formés. Ceci signifie que les

valeurs trouvées sont les tailles minimums pour les NCx dopés formés.
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V2.3 Caractérisation par Raman.

Les spectres Raman obtenus pour cette série d’échantillons dopés et le spectre Raman
de I’échantillon non dopé sont présentés dans 1a figure V.3a. Les pics de mode de vibration
Raman Ge-Ge, Si-Ge et Si-Si caractéristiques de ’alliage Si1-xGex sont présents pour tous les
échantillons quelle que soit la dose ou la nature du dopant (As ou P) co-implanté, tandis que
leurs intensités sont sensibles a la quantité ou a la nature de dopant. L’intensité du pic Raman
du mode de vibration Ge-Ge (pour les mémes conditions d’acquisition des spectres) est 13, 6
et 2 fois plus grande que celle obtenue pour les NCx non dopés en co-implantant 3P, 3As, 1As
respectivement, suivie d’un recuit thermique de 1000°C. Ce qui signifie que la présence des
dopants dans la matrice accélere le mécanisme de croissance des NCx de Sii.xGex. Ces

résultats sont en accord avec les résultats trouveés par la DRX.
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Figure V.3 @) : Spectres Raman des films de SiO- thermique co-implantés par la dose D2 et le
dopant (As ou p) aprés un recuit de 1000°C. b): spectres Raman des monocristaux de GeP,
GeAs, SiAs et de SiP[3].

Par comparaison avec les spectres Raman de monocristaux de GeAs (Fig V.5b), les
petits pics observés sur 1’échantillon 3As dans la gamme 100-280 cm™, peuvent étre attribués
a des vibrations Ge-As. De plus, le pic observeé sur le méme échantillon vers les fréquences de
370-375 cm™ peut étre attribué a la vibration SiAs. Les spectres DRX ne révélant pas la
présence de cristaux GeAs ou de SiAs, nous pensons que ces pics sont associés a la présence
d’As a I’intérieur des NCx de Si1xGex. En effet, si une phase de GeAs ou de SiAs était formée
(bien que non visible en DRX), elle consommerait une partie du Ge ou de Si, et on s’attendrait

donc a obtenir des NCx Si1.xGex de composition différente dans les mémes NCx formés sans
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As, ce qui n’est pas le cas. Nous pensons donc que I’ensemble de ces résultats est une

indication tres forte de la présence d’atomes d’As a I’intérieur des NCx de Sii-xGex.

Par ailleurs, la co-implantation d’une forte dose de P a causé ’apparition d’une large
bande vers la fréquence Raman de 200 cm™. L’examen des spectres Raman des monocristaux
GeP et SiP, ne montre 1’existence que de pics étroits vers cette zone de fréquence. Donc, la
bande détectée ne peut étre attribuée qu’a un mode de vibration Ge-P amorphe ou une phase
cristalline de GeP de trés petite dimension. Comme expliqué ci-dessus dans le cas de I’As,
I’augmentation de I’intensité Raman et DRX et le non changement de la composition d’alliage
Si1.xGex suite a la co-implantation de P favorise plutot la possibilité d’une vibration de Ge-P

cristallin a I’intérieur du nanocristal de Si1xGex.

L’estimation de la composition de 1’alliage Si1-xGex des NCx dopés (As ou P) a partir
des modes de vibration Raman a été effectuée a ’aide des modéles Raman. Les résultats sont

présentés dans le tableau V.3.

Modeéle matériau massif relaxé Modéle matériau nanostructuré

Echantillon f(wsi-si) (%) f(oce-ce) (%)  f(Acecel Asi-ce) = F(Asi-silAsi-ge)
D2_1000°C 57 50 71 91

D2 (1As) _1000°C 53 75 58 90

D2 (3As) _1000°C 51 70 64 93

D2 (3P) _1000°C 63 43 63 74

Tableau V.3 Composition des NCx d’alliage Si1xGexen fonction de la dose de dopant co-
implanté & partir du modele Raman.

Les valeurs trouvées sont entre 43-70 % de teneurs en Ge dans le cas de modeéle d’un
matériau massif relaxé. Tandis que I’utilisation du modéle d’un matériau nanostructuré
conduit a des valeurs qui dépendent du choix de modes utilisés pour le calcul. Quand on
utilise les aires des pics (Ge-Ge et Si-Ge) qui sont trés intenses, on obtient des compositions
des alliages entre 58 et 71%. Par contre, I’utilisation des aires des pics (Si-Si et Si-Ge) donne
des compositions trés riches en Ge sauf pour le cas de ’échantillon dopé en P. Ceci est di
clairement a la faible intensite obtenue du pic Si-Si pour ces échantillons, qui rend la
déconvolution de ce pic trés approximative sachant que dans cette tranche de fréquences de

480 4 520 cm™ y a plusieurs petits pics de Si-Si* qui sont attribués aux modes de vibration de
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Si en présence de Ge (Si-Ge*) [4]. Nous faisons donc plus confiance aux valeurs obtenus a

partir des pics les plus intenses.

Les résultats obtenus dans ce cas sont en accord avec les compositions des NCx
trouvés par DRX. De plus, ils indiquent que les NCx dopés formés par la co-implantation de

la Dose D2 et dopant sont relaxés et confinés.

V. 3. Caractérisation électrique C(V).

Dans cette partie nous étudions 1’effet de la présence des dopants sur les propriétés de
capacité MOS incluant des NCx de Sii.xGex. Avant d’étudier I’effet de I’influence des
dopants, nous avons analysé les échantillons non dopés afin d’avoir des références pour les
courbes C(V). Pour cela, des caractérisations C(V) ont été effectuées sur des structures MOS
contenant de I’oxyde non implanté, un oxyde implanté avec la dose D2 non recuit et un oxyde
implanteé avec D2 et recuit @ 1000°C. Ce dernier a été bien étudié dans le chapitre 111 ou nous
avons trouvé des NCx avec une composition principale de 1’alliage de Si1xGex de 65% en Ge.
Les courbes de C(V) sont tracées dans la figure V.4 en utilisant une fréquence de 100 kHz et
un balayage de Vqde 0 a +20 V, puis de +20 8 -20 Vet de -20 2 +20 V.

Une hystérésis est observée dans la zone de déplétion pour les oxydes implantés avec
la dose D2 (recuit et le non recuit), tandis que le SiO2 non implanté ne présente pas
d’hystérésis. La largeur de I’hystérésis (décalage de la tension de la bande plate) est plus
importante dans le cas de I’échantillon implanté et recuit qui est de AV= 1.2 V que dans le cas
de I’échantillon implanté non recuit qui est de AV= 0,7 V pour une tension de balayage de Vq
entre -20 V et +20 V.
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Figure V.4 Courbes C(V) des structures MOS d’un oxyde de Si : non implanté, implanté non

recuit, et implanté et recuit avec une fréquence de 100kHz.

Nous avons mesuré également la tendance de AV en fonction de la tension maximum
V"™ appliquée a Vg. Les résultats de ces mesures sont présentés sur la figure V.5. On
observe une augmentation réguliere de AV avec la tension Vg™ appliquée pour les deux
échantillons, indiquant une augmentation des charges stockees dans la couche diélectrique de
la capacité MOS.

#D2_NR mD2_1000°C

=)
N
on

-20 -15 -10 -5 0
ngax (V)

Figure V.5 Variation de AV obtenue des mesures C(V) en fonction de Vq pour les oxydes

implantés D2 recuit et non recuit.

Etant donné que la formation des NCx n’est pas possible sans le recuit thermique,
nous attribuons 1’hystérésis observée pour I’oxyde implantée avec la dose D2 et non recuit au
piégeage de charges par les défauts provoqués par I’implantation ionique (les liaisons
pendantes). Apres le recuit, la valeur de AV est plus grande (quasi-doublée) pour chaque

tension Vg™ par rapport a I’oxyde implanté non recuit. Il est connu que le recuit réduit les
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défauts créés par l'implantation. Par conséquent, ce stockage de charge mesuré dans cet
échantillon ne peut étre attribué qu’au piégeage des charges dans les NCx de Si1.xGex formes,

avec éventuellement, une contribution des défauts structurels résiduels.
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Figure V.6 Influence du dopage (1As, 3As, 3P) sur la valeur AV en fonction de la tension Vy.

D’apres la figure V.6 le dopage en As des NCx de Sii1xGex n’augmente pas la capacité
de stockage de charge pour des tensions Vy"* inferieures a -15 V quelle que soit la dose d’As
introduite. Tandis qu’aux valeurs plus fortes de V™, le dopage en forte dose d’As améliore
I’effet de stockage de charge : la largeur de I’hystérises passe de 1,2 V pour les NCx non
dopés a 1,6 V pour les NCx dopes en As a une tension V¢"™ de -20V. Quant au dopage en P,
les mesures de la variation de AV en fonction de la V™ montrent une détérioration de I’effet

de stockage de charges.

Nous avons montré précédemment que la présence des dopants conduit a une
augmentation de taille des NCx formés a cause de la diffusion de Ge et du dopant vers la
région ou les concentrations de ces €léments est plus importante (attesté par le resserrement
du profil de distribution (figure V.1). Cet effet se traduit par 1’¢largissement de 1’épaisseur de
SiO2 situé entre le substrat et la région des NCx, La conséquence immédiate est une
diminution du courant tunnel et donc une diminution de P’injection des charges. Par

conséquent, le stockage des charges est réduit.

Par ailleurs, nous avons utilisé les simulations des spectres RBS étudiés au chapitre 11
pour 1I’échantillon D2 1000°C pour estimer une Cmax théorique en calculant la constante
diélectrique € de chaque sous couches. La constante diélectrique €; a été calculé en deux étape,
en premier lieu, €% de 1’alliage de Si1-xGex pour chaque sous couche. Puis, le € moyenne de
I’oxyde de chaque sous couche a ’aide des fractions atomique des phases constituantes (%

SiO2+ % Si1-xGex). Le & calculé a permis de calculer la capacité de chaque sous couche C;,
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sachant que la capacité de la couche d’oxyde globale Cmax €St équivalente a I’ensemble des
capacités de chaque multicouche C; en série. Les résultats de calcul sont présentes dans le
tableau V 4.

£ (SiGe) & (Si02+5iGe) T Cimdf(s.5)  Coe(F)
di (nm)
11,9 7,9 2,0 1,13E+08
144 8,3 12,4 6,70E+08
14,4 10,1 6,6 2,95E+08
Sous 14,5 8,8 9,1 4,70E+08
couches 14,6 8,0 14,6 8,23E+08 Cmax:ZiCii
i 14,0 5,6 12,9 1,03E+09
16,0 3,9 19,9 2,31E+09
15,9 3,9 19,9 2,30E+09
0,0 3,9 75 8,69E+09
Somme 172,4 1,67E+10 5,99E-11

Tableau.V.4 Calcul de Cmax théorique de I’échantillon implanté avec
une dose D2 recuit a 1000°C.

La valeur théorique de Cmax (5.9910 F) obtenue par la simulation des spectres RBS
est trés proche de celle trouvée par les mesures directes de C(V) (5,7910! F), ce qui donne
une incertitude relative de 11%. Ceci montre I’efficacité de la méthode de simulation utilisée
pour trouver la variation de la composition de 1’alliage en profondeur de 1’oxyde implantée

avec la dose D2.

V. 4 Conclusion du chapitre V.

Les résultats de la co-implantation du dopant (As ou P) pour la dose D2 dans le SiO;
thermique suivie d’un recuit thermique ont montré 1’influence de ces dopants sur la cinétique
de croissance des NCx. Nous avons montré que les intensités des pics caractéristiques de
I’alliage Si1-xGex obtenus par spectroscopie Raman et diffraction des rayons x augmentent
avec la dose de dopant introduit (1As, 3As). Par ailleurs, les intensités des pics
caractéristiques sont plus élevées dans le cas du P par rapport a I’As, tandis que la

composition de ’alliage des NCx de Si1.xGex n’est pas affectée par la présence de dopant.
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Ces variations des intensités en fonction de la dose et de la nature de dopant ainsi que
I’apparition des modes de vibration Ge-dopant et Si-dopant dans le cas de fortes doses des
dopants sont de bons indices qui tendent & démontrer I’incorporation des dopants dans les
NCx de Si1xGex

La taille des NCx de Si1-xGex avec la présence des dopants estimé par la relation de
Scherrer est de 13 nm (8 nm pour les NCx non dopés) quelle que soit la dose ou la nature de

dopant.

La caractérisation électrique par des mesures de C(V) des structures MOS incluant les
NCx de Si1-xGex dopés et non dopés a montré que le dopage en forte dose d’As augmente la
capacité de stockage de charges, a ’opposé¢ de dopage en faible doses d’As ou en P qui

diminue cette capacité par rapport au NCx non dopés.
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Conclusion générale et perspectives

L’objectif du travail était I’étude de la croissance et la caractérisation des NCx de
Si1xGex dopés et non dopés dans diverses matrices diélectriques élaborés par la
co-implantation ionique suivie par un recuit thermique de haute température. Pour cela, nous
avons mis en ceuvre différentes techniques de caractérisation structurale. Telles que, I’analyse
par spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS) des matrices implantées avant et
aprés le recuit thermique, la simulation par SAM de ces spectres par un modéle de sous-
couches, ainsi que la caractérisation par spectroscopie Raman et la diffraction des rayons x.
Ces études ont permis également d’optimiser les parameétres expérimentaux (parameétres
d’implantation et de dépot des films de SiOxNy) pour obtenir des NCx de différentes

compositions d’alliage Si1xGex.

Dans un premier temps, nous avons montré la formation NCx de Sii-xGex par la
technique de la co-implantation ionique de Si et de Ge avec differentes doses dans des
matrices de SiO2. En plus il a été démontré que la dose d'implantation (faible/forte dose de
Si), la température de recuit (1000/1100°C) et la nature du substrat (oxyde thermique/silice
fondue) sont des parametres importants pour la formation, la composition de I’alliage et
I'dvolution des nanocristaux de Sii-xGex enfouis dans la matrice SiO,. Nous avons mis en
ceuvre une méthode basée sur la simulation fine des spectres RBS qui a permis d’obtenir la
variation de la composition de 1’alliage Si1xGex, ainsi que la fraction volumique d'oxyde pur
en profondeur de I’oxyde. Ces résultats de caractérisation structurale ont été confirmés par
une observation MEB. Par ailleurs, nous avons montré que 1’ordre d’implantation de Si et de
Ge est un facteur primordial pour la composition de I’alliage des NCx. L’implantation de Si
avant le Ge donne des compositions d’alliages des NCx riches en Ge(x>50%), tandis que
I’implantation de Ge puis le Si favorise 1’obtention des compositions de NCx riches en Si
(x<50%).

En outre, nous avons montré la formation des NCx de SiixGex dans un autre
diélectrique qui est I’oxynitrure de silicium par I’implantation ionique de Ge dans des films
minces de SiOxNy riches en Si élaborés par PECVD suivie par un recuit thermique. Il a été
démontreé plus particuliérement, la possibilité de moduler la composition de 1’alliage de NCx
de Si1xGexpar le controle de 1’épaisseur de la couche de SiOxNy déposeée.

Enfin, nous avons étudié la présence des dopants sur les propriétés structurales et

électriques des NCx de Sii1-xGex par la co-implantation d’As et de P avec le Si et le Ge dans le
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SiO2. 1l a été montré que la présence des dopants influence la cinétique de croissance des
NCx. Une évolution de taille des NCx avec la dose de dopant et la nature de dopant est
obtenue. De plus, la présence des dopants influence la capacité de stockage de charges des
structures MOS incluant les NCx de Si1-xGex. Une amélioration de la capacité de stockage

n’est possible qu’avec une forte co-implantation d’As.

Tous ces résultats issus de ce travail de thése ouvrent un large champ de perspectives a
réaliser, il est intéressant de continuer a optimiser les conditions expérimentales de
préparation des échantillons pour plusieurs raisons :

L’analyse des NCx de Si1-xGex formés dans les deux diélectriques utilisés (SiO2 et
SiOxNy) par imagerie (STEM EDX) permettrait de confirmer les compositions et les tailles
des NCx obtenues, leurs dispersions en taille et leurs densités. Ceci validerait de maniére
concrete le modele de simulation de sous-couche mis en ceuvre dans ce travail. De plus il
parait important de connaitre la distance inter-nanocristaux pour mieux comprendre les
phénomeénes de transport de charge dans la matrice.

La photoluminescence des NCx de SiixGex mérite d’étre étudiée de par son intérét
majeur notamment pour les composants optoélectroniques, surtout que désormais nous
maitrisons la modulation de la composition de 1’alliage des NCx. Pour cela, la réalisation de
nouvelles séries d’échantillons d’oxydes thermiques avec des doses d’implantation plus
faibles en Si et en Ge est nécessaire afin de contrdler la taille des NCx.

L’étude de I’absorption en fonction de dopage des NCx de Si1xGex co-implantés de
fortes doses de dopants pourrait permettre la détection des pics de résonance de plasmon de

surface.
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Résumé

Au cours de ces dernieres années, les nanostructures a base de silicium et de germanium, enfouies
dans une matrice diélectrique, ont été largement étudiées en raison de leurs applications potentielles
dans la nanoélectronique et 'optoélectronique. Afin de fabriquer des dispositifs de haute performance
avec des nanocristaux SiixGeyx, il est nécessaire de connaitre et de contrbler leurs propriétés
structurelles et électriques, ce qui est le but de ce travail. Pour cela, nous avons utilisé la co-
implantation ionique de Si et de Ge avec différentes doses dans des matrices de SiO2 pour synthétiser
les NCx de SiixGex. Concernant I'influence de la matrice sur les propriétés des NCx, nous avons
€galement utilisé 'implantation ionique de Ge dans des films minces de SiOxNy riches en Si élaborés
par PECVD. Enfin, I'effet de la présence des dopants sur les propriétés structurales et électriques des
NCx de SiixGex a été étudiée par la co-implantation des dopants avec le Si et le Ge dans le SiO-.
Suite a lI'implantation des éléments désirés (Si, Ge et éventuellement le dopant), la formation des NCx
est induite par un recuit thermique a 1000 ou 1100°C.

Mots-clés : Nanocristaux, SiixGex, SiO2, SiOxNy, implantation ionique, PECVD, RBS, RAMAN.

Abstract

Semiconductor nanostructures based on silicon and germanium have attracted enormous interest in
the last years because of their potential applications in nanoelectronics and optoelectronics. In order
to fabricate high performance devices with SiixGex nanocrystals, it is required to know and control
their structural and electrical properties which is the aim of our study. For that, we used the ionic co-
implantation of Si and Ge of different fluences in SiO2 matrices to synthesize the Sii.xGex NCx. Matrix
effect on the properties of SiixGex NCx, have been also studied by the implantation of Ge in Si-rich
SiOxNy thin films prepared by PECVD. Finally, the effect of the presence of dopants on the structural
and electrical properties of Sii-xGex NCx has been studied by the co-implantation of dopants with Si
and Ge in SiO2. The formation of NCx is induced by thermal annealing at 1000 or 1100 °C after the
implantation of the desired elements (Si, Ge and possibly the dopant).

Keywords: Nanocrystals, SiixGex, SiO2, SiOxNy, ion implantation, PECVD, RBS, RAMAN.




