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Introduction générale

Parmi les matériaux semi-conducteurs, le carbursild@um est en théorie un des meilleurs

candidats, derriere le diamant, pour les applioatiaussi stratégiques que sont I|'électronique
forte puissance, haute température, haute fréquemaencore fonctionnant en environnement
hostile. Cependant, certaines des raisons de cefiantes propriétés, comme la forte énergie de
la liaison Si-C, sont également a l'origine defidiftés de cristallogenése de ce matériau. Ainsi,
I'épitaxie de couches minces nécessite des terpesaélevees, supérieures a 1400°C, ce qui
compliquent la mise en ceuvre et le contréle du gmécde croissance. Faire croitre SiC en
dessous de cette température tout en gardant wiégde matériau (cristallinité et dopage)

satisfaisante est un véritable défi dont les insdr&dustriels sont évidents.

Ce manuscrit est la synthése de dix années dercbeseeffectuées dans cette voie, au sein de
I'équipe "Couches minces semi-conductrices" du tatboe des Multimatériaux et Interfaces.
Les résultats présentés sont essentiellementitediguna these et de cinq autres théses que j'ai
eu le plaisir de co-encadrer avec le professeusYenteil. Les différents stagiaires et post-doc

ont également contribués a ces résultats.

Pour des raisons de cohérence du document, jerd&xbopas les travaux effectués pendant mes
deux stages post-doctoraux au LETI-CEA de Grenégtetaxie en phase vapeur (EPV) des
polytypes 6H et 4H de SiC, T>1400°C) et a I'Eldetchnical Laboratory (épitaxie par jet
moléculaire d'AIN et GaN sur 6H-SiC) car n'entrpas dans la thématique d'épitaxie de SiC a
basse température.

Ce manuscrit est organisé en trois parties chapitoat le premier est une rapide exposition des
propriétés du carbure de silicium. Aprées I'énumeé@naties nombreux mérites de ce matériau
semi-conducteur, je présenterai une particularééemtielle et représentative du SiC, le
polytypisme. Les quelques rappels cristallograpesgudispensables a la bonne compréhension
du matériau seront suivis d'une étude bibliographisur la stabilité relative des polytypes entre
eux. Nous verrons les conditions favorisant lesgypaux polytypes 6H, 4H et 3C du SiC, et

notamment I'effet de la température.



Le deuxiéme chapitre est consacré a la croissano®dpitaxiale a basse température des
polytypes hexagonaux 4H et 6H. Apres avoir posprédblématique de la croissance a basse
température, nous motiverons le choix d'une teclnign phase liquide pour atteindre cet
objectif. Le recoupement des informations recuesllilors d'expériences réalisées dans
différentes configurations technologiques et avéf@rénts alliages nous permettra de mieux
cerner les difficultés de mise en ceuvre et defiesties solutions technigues proposées. Une
large place sera faite a la croissance par mécanMapeur-Liquide-Solide (VLS) dans des

alliages Al-Si. Le matériau ainsi €laboré sera d@régseé par un large panel de techniques afin

d'évaluer si ses propriétés correspondent a aelipsses pour des applications en électronique.

Le troisieme chapitre concerne le polytype cubi(B() et sa croissance a basse température sur
différents substrats et avec différentes techniqaeas Si par EPV et sur SiC par VLS). Nous
verrons que ces deux exemples de croissance hd@itésdgle ont des problématiques bien
distinctes, l'une résultant du désaccord de paramégihysiques et l'autre de la nucléation
initiale. Nous discuterons des meécanismes de emigsmis en jeu dans chaque cas et de la

qualité du matériau 3C-SiC obtenu.

Le manuscrit se terminera par la présentation diéérehtes perspectives ouvertes par ces

travaux.



CHAPITRE |

Généralités sur le carbure de silicium

[-1 Introduction

Le carbure de silicium (SiC) n'existe pratiguemeats a |'état naturel. Les quelques
traces de ce matériau ont été decouvertes dandiales aussi exceptionnels que des
cheminées diamantiféres, au coceur de meétéoritesnoore dans des breches volcaniques
de certains massifs kimberlitiques. Cette raretéritit donc toute extraction industrielle
et SiC reste donc un matériau purement synthétique.

Historiquement, ce fut le chimiste Suédois Jon®bakerzelius qui, en 1824, rapporta pour la
premiére fois I'existence d'une liaison Si-C [Bér&Zkpendant, ce n'est que 67 ans plus tard que
le matériau SiC fut pour la premiere fois fabrigna# Edouard Goodrich Acheson [Ach92]. A la
recherche d'une voie pour produire des diamanthéiques par réaction de carbone sur des
silicates d'aluminium a tres haute température @820), il obtint des cristaux bleus qu'il
nomma carborundum car il pensait avoir obtenu unpmsé a base de carbone et de corindon
(alumine cristallisée). Ce carborundum possédaiamment une dureté exceptionnelle, une
grande inertie chimique et une excellente résistaraux hautes températures. Sa
commercialisation fit pendant longtemps les beauxg de la société Carborundum Company.
Le procédé fut ensuite amélioré en éliminant I'ahiom de la charge initiale et en utilisant la
réaction de carboréduction de la silice (sous fodmeable) dans des fours électriques.

Le carbure de silicium porta longtemps le nom deisBEnite, du nom du chimiste Francais
Henri Moissan qui, en 1905, en découvrit sous tméde petites plaquettes hexagonales au
cceur d'une méteorite tombée dans le désert dedai[Moi05]. Ce n'est que deux ans plus tard
que fut observé I'électroluminescence de SiC par Riound, faisant ainsi de ce matériau un des
tout premiers semi-conducteurs connu [Rou07]. Cepetn pendant longtemps les applications
commerciales ou scientifigues du SiC sont restéefiriées aux domaines des abrasifs ou des
matériaux de structure. Les difficultés d’obtentisaus forme de monocristaux de qualité
électronique ont considérablement freiné le déymarent d'une électronique a base de SiC. Au

final, bien que découvert depuis presque deuxesedd carbure de silicium fait encore I'objet



d'une recherche intensive a l'enjeu souvent sitpatégC'est assurément un matériau d'avenir

dont les militaires tout comme certains groupesistigels attendent beaucoup.

I-2 Propriétés physico-chimiques du SiC

Pour évaluer l'intérét du carbure de silicium emmiélectronique, il est nécessaire de le
comparer aux semi-conducteurs les plus couramméfhités que sont le silicium et
I'arséniure de gallium (tableau I-2). Les propr&tie matériaux a grand gap en cours de
développement comme le GaN ou encore au stadebdwdtoire comme le diamant ou le

ZnO sont également données a titre indicatif.

Tableau I|-1: Propriétés physiques a température ambiante descipaux polytypes du SiC
compareées a celles de Si, GaAs, Diamant et GaNJ¥ldleu97, Jar98, Alb99, Peal5].

Si GaAs | 6H-SiQ 4H-SiC | 3C-SiC | Diamant| GaN | ZnO
Gap (eV) 1,1 1,42 2,9 3,2 2,3 55 3,39 | 34
(i=indirect; d=direct)| (i) (d) 0) (1) (i) (1) (d) (d)
Point de fusion (°C)| 1414 | 1237 2830 3200 ? 197p
Champ de claguage
a 10cm® (MVv/cm)
Mobilité électronique
a 10%m? (cnf/V.s)

Vitesse de saturation

0,3 0,4 2,5 2,2 4 10 5 ?

1500 | 8500 800 1000 1000 220( 970 2Q0

des électrons 1,12 2 2,0 2,0 2,5 2,7 2,7 3
*10"(cm/s)
Conductivité
_ 1,5 0,5 4.9 49 5,0 20 1,3 1.3
thermique (W/cm.K)
Mobilité des trous
600 400 90 115 40 1600 1594? 5-§0

a 10%m? (cnf/V.s)

Une caractéristique importante d'un semi-conductsir la valeur de sa largeur de bande
interdite (ou gap) entre les bandes de conductiale ealence. De cette grandeur dépend entre
autre la concentration en porteurs intrinsequesrifiiquement générés) a l'origine de courants
de fuite dans les composants électroniques. Plugmpeest grand, plus I'énergie thermique a
fournir aux électrons pour passer de la bande tgne@a a celle de conduction est importante.

Les semi-conducteurs a grand gap présenterontasconcentrations en porteurs intrinseques
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faibles méme a haute température. Par exempleHi8i6 possedera un niveau de porteurs
intrinséques aussi bas que*L6m* & 1000°C alors que le silicium perd ses propriégmsi-

conductrices des 200°C en devenant conducteur.

Cependant, cet avantage a haute température effisast si le matériau n'a pas une bonne
tenue en température. Par exemple, le diamantdgoxyair au dela de 400°C, GaN se détitre en
azote a une température un peu plus élevee et ZoDgonnaitre une faible variation de sa
stcechiométrie. En revanche, SiC résiste trés biwxydation en formant un oxyde protecteur
SiO; a une vitesse 10 a 100 fahus faible que pour le Si. L'existence de cet exgdturel, tres
bon diélectrique, trés stable et qui a permis adeSionnaitre le développement que I'on sait, est

un autre avantage du SiC.

La forte conductivité thermique du SiC, supérieom@me a celle du cuivre (4,01 W/cm.K), lui

permet de dissiper efficacement la chaleur géndaés un composant en fonctionnement et
donc de limiter son auto-échauffement. Cela esiqodierement vrai pour les composants de
puissance pour lesquels SiC est tout a fait adeptéaison de son fort champ de claguage.
Toutes ces propriétés font du SiC un matériau d&xgyour les applications hautes températures

et/ou fortes puissances.

D'autre part, SiC est également un excellent cagtidur les applications en haute fréquence en
raison de sa vitesse élevée de saturation desatlecEnfin, la forte énergie de liaison Si-C (5
eV) lui donne un caractere réfractaire et une déxct inertie chimique, lui permettant de

résister aux rayonnements énergétiques et auxoemaments corrosifs [Met95].

Comme le silicium ou le diamant, SiC a un gap iectiqui limite fortement son utilisation en
optoélectronique, méme si l'une des premieres déodettant dans le bleu fut fabriquée en SiC
[Bra69]. Ce matériau trouve cependant des deéboucinésortants dans le secteur
optoélectronique car il se révele étre un subdtet adapté a la croissance de GaN, semi-
conducteur ayant connu la plus forte progressiaustrielle cette derniére décennie pour la
réalisation de diodes "bleues" ou méme "blanch€sg][ de panneaux lumineux ou d'écrans

géants.

Soulignons aussi que les performances théoriquediamant sont bien meilleures que
celles du SiC pour les mémes applications. Cepanda@me si des couches minces de

11



diamant sont couramment obtenues en laboratoirestltoujours impossible de faire
croitre des monocristaux de taille et de qualitffisantes pour la micro-€électronique.
Technologiguement, SiC est a I’heure actuelle lel seatériau capable de combler les
lacunes des autres semi-conducteurs dans les demaias hautes températures, des

hautes puissances, des hautes fréquences et eapteare hostile.

Le principal frein au développement de la filiereCSne semble plus étre d'ordre
technologique (les étapes de croissance épitaxidbpage, gravure, contacts... sont
proches de la maturité industrielle) mais plutdéorémique. En effet, SiC traine comme
un boulet le prix de revient élevé de fabricatiaas domposants quand on le compare au
Si. Le prix exorbitant des substrats commerciaurtitbue fortement a cet état de fait
(40-50 €/cni pour SiC et 100 & 1000 fois moins pour le Sil)céa s'ajoute le prix élevé
des installations "haute température" (épitaxieuies d'implantation) et des frais liés
(entretien, durée de vie des composants, sécubié)inuer la température de croissance
épitaxiale des couches minces de SiC permettraifaife d'une pierre deux coups :

diminuer les codts de fabrication tout en améliodansécurité du systeme.

La croissance épitaxiale de couches minces de Si@sae température constitue le fil
directeur de mon travail. Cette thématique nécessita fois une bonne connaissance des
particularités de ce matériau et des techniquekbltéFation. Nous nous intéresserons en
premier lieu a la stabilité relative des diversemfes cristallines de SiC avant d'aborder
la problématique de I'épitaxie de ce matériau.

I-3 Carbure de silicium et polytypisme

I-3.1 Cristallographie

Le carbure de silicium a la particularité de crilis@r sous de nombreuses formes
allotropiques (plus de 200). Toutes ces formes tallises ont en commun un
arrangement hexagonal compact d'atomes de sili¢zarbone) dont la moitié des sites
tétraédriques est occupée de fagcon ordonnée paatbdeses de carbone (silicium). Dans
cette structure, chaque atome de carbone (siliciest) lié a 4 atomes de silicium
(carbone) formant des tétraedres de base commesepie en figure I-1. Lors de
I'empilement de ces tétraedres selon l'axe c (pelipalaire au plan compact), ceux-ci

peuvent tourner de 60° sans que la continuité dstairne soit affectée. On aura alors
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coexistence dans un méme empilement de tétraédtss"droit" et "gauche". Si on

empile des tétraedres du méme type (gauche ou)daritobtient la structure montrée en
figure I-2a qui correspond au polytype 3C ou culeiqiEn revanche, en alternant les
tétraedres droits et gauches, on obtient la strecte la figure I-2b qui correspond au
polytype 2H ou hexagonal. La rotation de ces t@&resg lors de la croissance cristalline
du matériau SiC ne nécessitant que peu d'énergiecomprend aisément qu'il peut se
former une infinité de structures cristallines umegent en faisant varier la périodicité
d'apparition d'un type de tétraedre par rappotaadtie selon I'axe c. Ce polymorphisme a

une dimension est encore appelé polytypisme.

(a) (b Y Axec

T (0001)
:/\. /\:

Figure I-1 : Tétraedres réguliers dans lesquels chaque atomeilicium (carbone) est lié a 4
atomes de carbone (silicium). Une rotation de 68fnget de passer d'un tétraedre droit (a) & un
tétraedre gauche (t

Figure I-2: a) empilement de tétraedres du méme type : stre@C; b) alternance de tétraédres
droits et gauches : structure z

Un moyen plus élégant d'illustrer les différentspélements est de considérer non plus
des tétraedres mais des bi-couches de plans compdfcents Si-C (voir figure I-3). En

nommant chaque bi-couche par une lettre A, B owi@ast sa position dans le plan (11-
20), on peut alors visualiser la périodicité dustal et donc la nature du polytype. Le

changement de direction droite-gauche dans I'empit¢ correspond a l'intercalation d'un plan
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de tétraédres opposés par rapport a ceux de laubhe inférieure.

6H
B Sar.
SdrNdE
|
BC -G/q‘ \‘J;,\_
: 58
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i ’! vy 1\../_/.\
—ﬁﬁo AR
Nak v sl
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Figure 1-3: Empilement des bi-couches Si-C dans le plan2@)1selon I'axe vertical (0001) pour les
5 polytypes les plus courants. Le changement dectitin droite-gauche dans I'empilement
correspond a l'intercalation de tétraedres oppgsésrapport a ceux de la bi-couche inférieure.

Dans la notation de Ramsdell, on associe un chifferespondant au nombre de bi-
couches constituant la période du cristal, & uttedleelative au type de structure (C pour
cubique, H pour hexagonal et R pour rhomboédrigles polytypes les plus courants
sont ainsi appelés 3C (seule forme cubique), 2H,6HHet 15R.

Si I'on considere maintenant I'environnement aws groches voisins de chaque bi-couche,
c'est-a-dire la bi-couche précédente et la bi-ceushivante dans I'empilement vertical, on
s'apercoit que les bi-couches atomiques ne sortbptes équivalentes entre elles. Quand une bi-
couche est comprise entre deux autres bi-couchmstapant au méme segment de droite, le site
correspondant est dit cubique (noté k dans la didt8). Le polytype 3C-SiC ne contient donc
que des sites k. En revanche, si les bicoucheseardgs ne font pas partie de la méme section de
droite, le site est dit hexagonal (noté h). Ainsi,polytype 2H-SiC est le seul a contenir
uniquement des sites h. On décline ensuite ces Isitd k en h) hp, k; et k pour tenir compte
également de la différence d'environnement dess siégljacents. I a été montré
expérimentalement que ces sites ont des proprddésroniques légérement différentes. Ainsi,
par photoluminescence a basse température, desdigiasrgie differente ont étés observés

suivant le site d'accueil des atomes d'azote estitwtiion [Pen93].
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La proportion relative de site h et k dans I'empéat selon l'axe ¢ permet de définir
I'nexagonalité H d'un polytype suivant la relation

h Eq. 1-1

H= x100
h+k

avec h et k les nombres de sites respectivemerdgbeaux et cubiques dans la séquence

élémentaire.

Tableau I-2: Quelques caractéristiques cristallographiques gelytypes les plus courants du carbure
de silicium

Polytypes 3C 15R 6H 4H 2H
Séquences de |a ABCACBCABACAB
maille élémentaire ABC CB ABCACB | ABAC AB
Parametres de | __ a=3,1 a=3,1 a=3,1 a=3,1
maille (&) | & +349 ¢ =377 ¢ =15.079 ¢ =10,050| ¢ =5,048
Sites inéquivalents 1 5 3 2 1
Hexagonalité (%) 0 40 33 50 100

I-3.2 Stabilité relative des polytypes

Bien qu'obtenus en 1963, les résultats de Knippentsr la stabilité relative des
polytypes en fonction de la température ont faitedet sont toujours d'actualité [Kni63].

A partir de la figure I-4, nous pouvons faire lesnarques suivantes :

- Le polytype 3C-SiC apparait sur toute la gammdampératures jusqu'a 2750°C,
mais dans des conditions définies par I'auteurmendtant "hors équilibre".

- Au-dela de 1800°C, il se forme préférentiellemem mélange des polytypes
6H et 4H avec une prépondérance du 6H quand omentg la température.

- Le polytype 15R apparait dans une gamme asstrerete entre 2300 et 2600°C.
- Le polytype 2H ne se forme qu'a basse tempésgtcit600°C).

Signalons que ce diagramme a été realisé en camsiddes résultats de germination de
SiC, principalement sur graphite, a partir de diéftes méthodes de croissance dont le
point commun est de faire intervenir une phase uapau type CVD ou sublimation). Le
cas du polytype 2H ne sera pas abordé ici car apaeizculier. En effet, quand il se

forme, il est le plus souvent minoritaire par ragpola phase cubique.
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Figure I-4 : Diagramme de Knippenberg montrant la stabilitéatéve des polytypes de
SiC en fonction de la températu

D'autre part, la plupart des résultats expérimentabtenus au-dela de 1800°C
correspond a des techniques de sublimation. Siséréfére au diagramme de phase Si-C
(figure 1-5), on s'apercoit que SiC ne se sublims de maniére congruente, donnant lieu
a une phase vapeur riche en Si et a du graphite.ptecipales especes de sublimation
sont Si, SiC, et SiG [Kar97]. De nombreuses études ont montré que faposition de
cette phase vapeur au-dessus de SiC dépend fortatada température (figure 1-6). A
basse température, I'espece Si est prépondérarteexcés en Si diminue a plus haute
température avec l'augmentation de la concentrateon espéce SiC créant une
atmosphere que I'on qualifiera de "riche C" méméesiatomes de Si vaporisés sont en

plus grand nombre.

En rapprochant les résultats résumeés sur les figlidea 1-6, il apparait que les phase 4H,
6H et 15R se forment dans des conditions richeso& aue le 3C-SiC semble se former
plutdét en conditions riche Si. Cet effet appareatl@tmosphére gazeuse sur la stabilité
des polytypes se retrouve dans l'écart a la staaddtioe du matériau (qui reste tres
faible). Ainsi, il a été montré que plus le SiC estcédentaire en Si, plus son
hexagonalité diminue [Tai83]. Cet exces en Si olCese traduit dans le matériau par une

densité plus grande en lacune ou en interstitigh élément par rapport a l'autre.

16



T(T
(©) P =1atm o T (K)
v 7 2500 2000
V+graphite = 10} 2 ]
SiC-C(s
V+L 2830 = 10%k ) 1
)
S 10%}
w
o 10'k
_ 2 10w - sic
Graphite = 101 o - sic, |
+ P ) a
siC noqo2p 20 AT
30 35 40 45 50 55
siesic o 10%T (K™
Figure 1-6: Evolution des pressions
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. [Kar97].
Si At%C C

Figure I-5: Diagramme de phases du
systéme Si-C, d’apres Nowotny [Now54].

La nature des impuretés peut également influeneersthbilité des polytypes. Par
exemple, I'aluminium semble favoriser la formatidn 6H alors que l'azote stabilise
plutét le 3C [Kni63, Kif69].

Bien que la plupart des résultats sur la stalilg polytypes provienne d'études en sublimation,

les tendances observées peuvent étre retrouvéesl qum aborde la croissance de couches

minces épitaxiales.
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CHAPITRE Il

Croissance épitaxiale a basse température des polyt  ypes

hexagonaux

Quelle que soit la technique de croissance épievadilisée ou le matériau a élaborer, le
parameétre prépondérant est généralement la terapgraar celle-ci conditionne I'énergie
donnée au systéeme pour reproduire le cristal smexnf. Pour la plupart des matériaux semi-
conducteurs, la température ne dépasse que raré2@0iC alors que dans le cas de SiC, il est
généralement nécessaire de recourir a des tempsaw-dela de 1400°C avec les techniques de
croissance classiques que sont I'épitaxie en pregsaur (EPV) ou la sublimation. Curieusement,
cette valeur de 1400°C est tres proche de celfagien du Si (1414°C). Ce n’est d’ailleurs peut-
étre pas une coincidence comme nous le verrons lgpilns Nous considérerons donc toute
croissance réalisée en dessous du point de fugiddi domme appartenant a la gamme "basse

température".

J'aborderai dans ce chapitre les problemes liespal@ere générale, a la croissance de couches
minces épitaxiales de SiC pour mettre en évideree difficultés rencontrées lors de
I'abaissement de la température. Je montrerai ensamment l'utilisation d’'une phase liquide
peut apporter certaines solutions.

lI-1 Problématique de la croissance a basse tempéduae

Les premiers germes SiC utilisés pour I'épitaxieriti produits par germination lente sur paroi
de graphite dans une enceinte de sublimation [[elB&s cristaux verts, encore appelés "Lely"
du nom de l'inventeur du procédé de fabricationt swajoritairement de polytype 6H et de taille
ne dépassant guére le Tris présentent toujours une face plane corresmunau plan (0001),

c'est-a-dire la face Si.

De 1953 (date de la premiere tentative de dép@&iGepar pyrolyse de précurseurs carbonés et
siliciés [Ken53] sur substrat non SiC) aux anné@s |8s chercheurs se sont heurtés a la
formation systématique du polytype 3C-SiC, surgesnes Lely ou autres, quand la température
de croissance par EPV ne dépassait pas 1700°Giechercheurs ont longtemps pensé que ce
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résultat s'accordait tellement bien avec le diagnamde Knippenberg (figure [-4) que
I'explication provenait simplement de la plus grarstabilité du 3C-SiC a basse température.
Cependant, il est important de rappeler que ceramage n’'a pas été réalisé a partir de dépots
faits sur germe monocristallin mais principalemsumt graphite, c’est a dire dans des conditions
ou la relation d'épitaxie est inexistante. En ppa#, ['utilisation de germe 6H-SIC
monocristallin a un effet a courte distance, awaivdes bords de marche présents en surface du
substrat, sur le polytype du dépét comme illustrdigure II-1. Quand les atomes de C et de Si
s'adsorbant sur la surface (que nous appelleratsrads) sont suffisamment proches des bords
de marches, la réplication du polytype du subsitapere par avancée de marche. Si ces
adatomes sont trop éloignés de bords de marcheomti pas I'énergie nécessaire pour les
atteindre, alors le polytype 3C-SiC se forme spuoétaent.

3C-SiC ¢
sic LT
_L_) - e O 3
D3 [18] 87|87 8T
L:g o..o..o..o..o
3 o‘.o..o..o..o

Figure 11-1: Représentation dans le plan (11-20) et selorel'aertical (0001) des premiers
stades de la croissance épitaxiale de SiC sur g&ih&iC non désorientés. Le polytype du substrat
se reproduit en bord de marche alors que du 3C<&iGorme sur la terrasse loin de ce bord de
marche. Les fleches en zigzag indiquent la diractie 'empilement qui dépend du polytype (voir
figure 1-3).

Ainsi, la formation du polytype cubique sur germelyLen dessous de 1700°C est due a la
combinaison de deux effets : 1) la stabilité duSAC-a basse température et 2) I'éloignement
des bords de marche a la surface des germes Lebeuna&-ci sont orientés (0001) exactement
formant ainsi de grandes terrasses. Il est donessaae de travailler a plus haute température

afin de donner plus d’énergie aux adatomes poduisquuissent atteindre les bords de marche.

Le développement de nouvelles techniques de cnocgsae SiC massif, notamment la
méthode de Lely modifiée qui correspond a une sodgion sur un germe Lely, a permis

a la fin des années 80 la fabrication des prenliegots de SiC. Il a alors été possible de
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couper des tranches de SiC en désorientant latdirede découpe par rapport au plan
(0001). L’objectif recherché est de créer en swfame densité de marche tres
importante, réduisant considérablement la distaagarcourir pour les adatomes. Cette
astuce de croissance, encore appelée "step cadrapitaxy”, a permis de réduire
notablement la température d’homoépitaxie jusq@0tC environ [Mat89] (voir figure
[1-2). La désorientation optimale évitant la fornwat d'inclusions de 3C-SiC, définie
expérimentalement sur des cristaux de médiocreitgualépend du polytype : 3,5° pour
le 6H et 8° pour le 4H. La direction de désoriemiatest communément [11-20] mais
peut aussi étre [1-100] avec des résultats ideatiqdrés récemment, la société CREE,
leader dans le marché des substrats SiC, a déeidédilire cette désorientation a 4° pour
le 4H en raison de I'amélioration combinée de lalig@ des cristaux élaborés et du
polissage des surfaces (car les défauts du substuatle la surface peuvent étre autant de

sites de germination du 3C-SiC).

5000

5000

2000

Figure 11-2: Morphologie de surface (microscopie optiqgue) méu couche de 3C-SiC
obtenue sur substrat 6H-SiC(0001) non désorientér pme température de 1450°C et un
rapport C/Si dans la phase gazeuse de 3 ; b) mdgghie de surface (AFM) d’'une couche
homoépitaxiale de 4H-SiC obtenue sur substrat désté de 8° dans les mémes conditions
de croissance gque pour a).

L'utilisation systématique de substrats désorieat@ermis d’'obtenir en I'espace de 15 ans des
résultats remarquables, avec I'EPV comme principadbnique de croissance. Les couches
minces de SiC ainsi épitaxiées sont d’excellentdigucristalline, de tres faible rugosité (RMS<
1 nm), d'épaisseur et de dopage n ou p contrdkés niveaux de pureté de quelque¥’ #.cm®
sont couramment obtenus [Dan04, Zha02]. Le syst@mmaique le plus employé est4$iH,-
CsHgs. De nombreuses geométries de réacteurs ont éé&sesmurs froids [Bur97, Cha02] ou
murs chauds [Nis03, Wag03], en position horizof¥am96, Kim97] ou vertical [Cha02,
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Zha02], injection des gaz en partie supérieuren@rieure [Zha02]. Les réacteurs a murs chauds
sont ceux semblant donner les meilleurs résultatteeme d’homogénéité, de forte vitesse de
croissance (>1@m/h) et de pureté. Ce sont aussi ceux dont I'opétitn est la plus délicate en
raison notamment des relatives hautes tempérafuie&®0°C) nécessaires a I'obtention de ces
résultats, conditions pour lesquelles des probledeedurée de vie des matériaux employés se
posent. De plus, l'apport en carbone des paroisdegsaen graphite est difficile a maitriser

comme a quantifier.

Malgré la diminution sensible de la température aleissance homoépitaxiale grace a la
désorientation des substrats, cette température easore élevée. Elle pose aux industriels des
problemes évidents de sécurité et de surcolt @mneént s’ajouter au prix €levé des substrats.
Techniquement, il reste encore des points non uéspar 'EPV comme I'homogénéité en
dopage des couches sur une plague de 50 mm voirer78e diamétre, ou encore I'obtention de
trés forts dopages (> ibat.cni®) de type n ou p. En fait, 'EPV est victime de sarccés car
elle a déja atteint la maturité nécessaire poutisg¥acertains composants électroniques
performants. Mais le potentiel du SiC est tel qae demande plus aux dispositifs qu'il génére :
plus grande tenue en tension, plus de puissane® hplute température de fonctionnement, plus
haute fréquence, moins de pertes. Ces exigencesgitent des contrdles extrémement fins des
conditions d’épitaxie et des caractéristiques @gmair et dopage) des couches élaborées. Dans ce

contexte, les hautes températures de croissanzxi@fe ne facilitent pas la tache.

Faire croitre SiC en dessous de 1400°C est urabéitéfi en raison de la baisse exponentielle
de la mobilité de surface des adatomes avec lagetye. De hombreuses études ont été faites
dans ce sens dans le cas de la croissance hétaxagpidu 3C-SiC sur substrat de silicium. Je
reviendrai sur ce point dans le chapitre Ill. Emareche, 'homoépitaxie a basse température de
polytypes hexagonaux a été bien moins étudiée. fiem, enalgré la forte désorientation des
substrats, la densité des inclusions de 3C-SiC eotgmquand la température diminue en
dessous de 1400°C. Il semble cependant possibiiestEendre jusqu’a environ 1000°C soit en
utilisant des orientations de substrat non stanflErd02] soit par EPV assistée plasma micro-
onde [Oka02]. Dans le premier cas, I'orientationgéume est choisie de telle maniére que la
surface soit constituée uniqguement de bords dehesi@lan perpendiculaire a (0001)). Ainsi, la
formation du 3C-SiC est repoussée vers des tempésaplus basses car la surface ne présente
plus les terrasses orientées (0001) ou se fornférprigtiellement le polytype cubique. Dans le

cas de la croissance assistée plasma, I'énergimitiiie manquante est compensée par I'énergie
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cinétique des especes réactives atteignant la ceurf€es deux astuces sont toutefois
difficilement industrialisables en raison de lategse de croissance extrémement faible (<20
nm/h) dans le cas du plasma et du prix prohibitide la faible disponibilité des substrats

d’orientation non standards.

lI-2 Epitaxie en phase liquide de SiC et mise en ocete expérimentale

[1-2.1 Généralités

Il est généralement admis que faire croitre un naaté partir d'une phase liquide permet de
diminuer la température de travail. De plus, leériat ainsi cristallisé présente généralement
une plus faible densité de dislocations car lassance se fait dans des conditions tres proches
de I'équilibre thermodynamique [EIw75]. Dans le c&sSiC, matériau a fusion non congruente,
on utilise un bain a base de Si et une source i®iga sous forme de graphite. La possibilité de
faire ainsi croitre de petits cristaux ou des cesciminces de SiC a été démontrée depuis
longtemps [Hal60]. Cependant, le nombre d’étuddsresté trop restreint pour donner des
résultats définitifs. Les deux problémes principagmxcontrés sont la difficulté a mettre en ceuvre
un liquide a haute température (généralement digBde) et le contrdle du front de croissance.
Ces deux points sont directement reliés a la aisef solubilité du carbone dans le Si liquide en
dessous de 1800°C [Ode87]. On peut augmentersmtibilité en ajoutant un additif métallique
au bain mais cela n'a pas réellement permis deilisetbde maniére notable le front de

croissance [Syv99].

Parmi les nombreuses techniques permettant de ¢ani¢re SiC en phase liquide, la plus
courante est celle de trempage (dipping). Le bdmase de Si est contenu dans un creuset de
graphite qui va servir a la fois de contenant esal&ce de C (voir figure 1l-4). On vient tremper
en surface du liquide un germe de SiC qui est #opwint le plus froid du systéeme. Le gradient
thermique ainsi créé entre le germe et le creusetnirainer une dissolution du graphite et un
transport du C dissous vers le germe ou il se cwata sous forme de SiC. Une telle
configuration a permis de réaliser les premieralesop-n en SiC dans les années 70 [MUn76,
Suz76]. L'emploi de Si pur comme bain impliquait deutes températures de croissance. En
revanche, en alliant du Si avec un métal convenadad choisi, on peut réduire
substantiellement le point de fusion du bain etquarséquent la température de croissance. Les
premieres croissances de SiC a basse températudippang remontent a 1992 [Dmi92]. Des

couches épitaxiales de 6H-SiC fortement dopées34IGY° cm?) ont ainsi été élaborées a
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1100°C dans des bains Al-Ga-Si ou Al-Sn-Si. Deshes de type n ont également été obtenues
dans des alliages Ge-Si ou Sn-Si a la méme tenupérd&tar la suite, les alliages a base d'Al ont
été les plus étudiés notamment en raison de l@ fodorporation en Al des couches ainsi

obtenues [Ren98, Syr02]. Ce fort dopage p est piéa réduire certaines résistances de contact

dans des dispositifs électroniques.

Dans cette optique d’abaissement de la tempérdtimoissance, on remarquera les travaux de
Mauk sur la cristallisation de SiC par refroidisgsinlent de divers bains siliciés (a base d’Al,
Bi, Cu, Ga, Ni, Pb, Sn ou Zn) [Mau0O1]. L'alliagedkis intéressant semble étre Al-Zn-Si dans
lequel SiC précipite lors de I'évaporation progressiu Zn au cours du temps. Enfin, avec une
technique plus originale car faisant intervenirdaction du propane avec des alliages a base
d'Al, Tanaka a fait croitre du SiC a partir de 95(Tan02, Tan04]. Les couches ne sont
cependant pas de tres bonne qualité cristallime etemblent pas trées homogénes. Ces travaux
m’ont particulierement intéressé car la techniga@marente aux mécanismes vapeur-liquide-

solide (VLS), théme que jai développé au LMI depguelques années.

Dans la suite de ce chapitre, j'aborderai mes tragur la croissance de SiC en phase liquide a
basse température, résultats essentiellement iesishéses de Christophe Jacquier et Didier
Chaussende. Ce sujet en préparation quelques wen$ @a nomination au LMI a réellement

démarré lors de mon arrivée en octobre 1999. Ibhilisé les efforts concertés de deux équipes :

» I'équipe "couches minces semi-conductrices" deriaijs partie

> I'équipe "matériaux composites et multimatériaurmatrices métalliques" dirigée par
J.C. Viala, Directeur de recherche au CNRS

Les compétences de J.C. Viala dans les systemesiresr Met-Si-C m'ont été précieuses
puisqu'il a longuement étudié la réactivité chingiglans les composites Met-SiC. Il avait ainsi
déja observé la formation spontanée de cristau&i@ebien facettés dans certaines conditions de
température et de composition d'alliage. L'envisnent du LMI était donc propice au
développement d’'une activité de croissance de %G dles bains a bas point de fusion pour
laquelle j'ai apporté les connaissances liées atoanismes de croissance épitaxiale de SiC et
J.C. Viala la connaissance des interactions chiesglans les systémes concernés.
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Ce theme a fait l'objet d'une importante étude rizaté car se situant tres en amont
comparativement aux méthodes plus classiques desance de SiC. Je présenterai dans un
premier temps les différentes techniques dévelappad_MI pour cette étude puis je discuterai
du choix des différents alliages en illustrant npespos par des résultats obtenus avec ces

techniques.

[I-2.2 Les techniques de croissance

La cristallisation spontanée

Le montage décrit en figure 11-3 a été utilisé pétudier la cristallisation spontanée isotherme
de SiC dans divers bains Met-Si. Il est assez srdf@mploi comparé aux autres montages. |l
comprend un réacteur en silice étanche lui-méméréndans un four résistif tubulaire a deux
zones régulé par des thermocouples Pt/Pt-Rh 10%o0ba centrale du four dans laquelle

I’échantillon est placé est parfaitement isotherme.

Réacteur en silice

Four résistif

—» Pompage

/;\ T K//\ <«— 1 bar d’argon

Creuset Barreau fritt¢ ~ Bain Met-Si
d’alumine Met-Si-C

Figure 1I-3 : Dispositif expérimental permettant d'étudierckistallisation spontanée isotherme
de SiC dans un bain Met-Si.

Expérimentalement, un barreau fritté (pressé @ fsous 5 tonnes/chpendant 5 min) contenant
un mélange de poudre de composition voulue en m@tat C est placé dans une nacelle en
aluminium. Un alliage Met-Si de méme compositior qelle du barreau est coulé dessus afin
de ne pas détitrer l'alliage par la formation d€.SAprés introduction de I'échantillon,
I’enceinte réactionnelle est dégazée sous vide @@Qendant une heure puis remplie
sous 1 bar d’argon. Une telle pression statiquengérde limiter la perte de liquide par
évaporation durant le traitement thermique. La dudé montée en température jusqu'a
(1000-1100°C) a été fixée a 120 minutes pour lagdgments de 48 heures. Une fois la
température de palier atteinte, la pression esguidiérée a 1 bar. Aprés 48h de

24



chauffage, I'enceinte réactionnelle est sortie durfet laissée refroidir a I'air, limitant
ainsi les réactions dues a un refroidissement teop. L'échantillon est caractérisé par
observation en coupe du barreau mais aussi enuatachimiquement l'alliage pour ne
laisser que le graphite qui n'a pas réagi et ladppule SiC. Les éléments étudiés ont éte
Al, Ni, Cu et Sn.

La méthode de dipping (DIP)

En figure 1lI-4 est montré le schéma synoptique dti permettant la croissance en phase
liguide de SiC par DIP. L'ensemble du bati a ét@dcecoavec les mémes exigences de
sécurité et d'étanchéité que pour les autres b@ND réalisés au laboratoire
débitmetres, vannes et lignes en acier inoxydgblats ultravide, test de fuite & I'hélium
a chaque intervention sur le systéme, retraitensad gaz dans un bain de soude
concentrée, réacteur en silice a double paroi r@fra I'eau. L'utilisation de l'argon
(purifié en ligne) comme gaz vecteur permet égal@mdaugmenter la sécurité par
rapport a I'emploi d'tHl Nous détaillerons I'emploi des autres gaz dassplEragraphes

suivants.

pyromeétre débitmeétre

& T

I
Porte échantillon L L %D % SiH,
—

en graphite——_| \
° vanneJ

® Spires pneumatiques
: d'induction

-

Germe_——

Alliage__®
metal-Si

°
creuset ep//
graphite

’—l><l—{ i « vanne manuelle
pompe ! %

Event

o

Figure II-4 : Schéma du bati de croissance permettant I'épitaxi phase liquide de SiC par
DIP.
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Avant croissance, le germe (principalement 4H-S@D@) 8°off, face Si) est collé sur un
manchon en graphite avec de la colle graphite.dwg est recuit a 120°C sous air puis
placé en bout d'un tube en acier pouvant coulissgticalement. La composition de
I'alliage fondu est fixée en placant dans le creute graphite les masses désirées de
morceaux massifs de métal (Al et Ge, puretédN) et de wafers de silicium (pureté
6N). Des cycles de pompage-remplissage par I'At gffectués une fois I'enceinte de
croissance fermée. La température est lue par p§noen optique sur le creuset. Un
ultime dégazage de la colle graphite est réalissitun dans le réacteur en positionnant
quelques minutes I'échantillon trés pres de laaagfdu liquide chauffé a la température
de croissance. Le trempage du germe dans le liquaderéer un gradient thermique au
sein de ce liguide comme représenté en figure IG&.gradient thermique va provoquer
dans le bain un gradient décroissant de la conaBatr en carbone, du creuset vers le
germe. Le carbone dissous va alors migrer soufet'de ce gradient et se condenser sur

le germe sous forme de SiC en réagissant avedi¢eusn du bain.

En fin de croissance, aprés retrait du germeiagdl contenu dans le creuset, de méme que celui
restant sur le germe, est attaqué dans une sold@i¥HF-HNO; concentrée. Le creuset et le
porte-échantillon sont ensuite nettoyés dans @@l lEsionisée a chaud puis séchés dans une
étuve a 120°C. Avant une nouvelle manipulationreguit a haute température du creuset est

effectué dans le réacteur afin d'éliminer les dggs traces d'impuretés dans le graphite.

Les mécanismes Vapeur-Liquide-Sol{@&S)

Le méme appareillage que pour le DIP est utilisardes croissances par le mécanisme
VLS. On peut en effet passer d'une technique atrBaen modifiant uniquement la

configuration du creuset (figure 1I-5). Cette fois,germe est collé au fond du creuset lui
méme collé sur le suscepteur en graphite. Apredagazage de la colle in situ a 1000°C,
les morceaux de métal et de Si sont placés suerdme. Le germe sera donc au contact de
I'alliage au cours de sa fusion et pendant la nomié température subséquente (car la
croissance se fait généralement a une températupérigure a celle de fusion de

I'alliage). Lors de l'introduction du propane ddmesréacteur, |'alcane va se craguer au
contact du liquide et le carbone résultant va ssalidre dans le bain. Ainsi sera créé un
gradient décroissant de concentration en carboe@da durface du liquide vers le germe,

provoquant alors la migration de ce carbone vergdeme et par suite la croissance de
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SiC sur le germe. Apres arrét du flux de propanefbidissement, I'échantillon subit les

mémes étapes d'attaque chimique que pour le DIP.

Germe
sic Creuset
q _ g d C3H8 d
A A
: N l l l < Source
Bain o B N
Met-Si o i e N Germe
S > _
&, Creuset [ [C] T
[C] T Suscepteur
DIP VLS

Figure II-5 : Configurations utilisées pour les croissancespdrase liquide sous gradient
thermique (LPE) et par mécanisme VLS. Les gradidremiques et de concentration en
carbone dans le bain sont indiqués pour chaqueigorgtion.

[I-3 Sélection des additifs métalliques

Les additifs métalliques au Si, pour faire croBi€ a basse température, doivent répondre a de

nombreux critéres :

» Basse température de fusion du métal ou de gallMet-Si

» Forte solubilité en carbone

» SiC doit étre la seule phase stable dans le terndiet-Si-C a la température
d'utilisation.

» Bon mouillage entre l'alliage Met-Si fondu et K 3nais aussi entre cet alliage et le
graphite car ce matériau sera utilisé comme samaarbone.

» Une large gamme en composition pour laquelleidgdl Met-Si est liquide a la
température de croissance, cela afin d'éviter tmdtion de phases parasites en cours
d'expérience si le titre du bain évolue (par comeation du Si pour former SiC ou par

évaporation).

Les propriétés des différents métaux sélectionhéiedeurs alliages avec le Si sont données
dans le tableau II-1. On remarque que si aucunexéme permet de répondre parfaitement a
tous les criteres, chacun d'entre eux présentatarét pour au moins I'un de ces critéres. Il est
donc nécessaire de les tester expérimentalementigentifier I'alliage idéal, s'il existe. Je vais

discuter dans le paragraphe suivant de chacungleing critéres en illustrant mes propos par

des résultats obtenus au LMI avec ces différerggenyes chimiques, dont le plus étudié a été
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Al-Si. Quelques essais complémentaires ont égalegténréalisés par VLS avec des alliages
Co-Si et Fe-Si.

Tableau lI-1: Propriétés des éléments purs et alliages Mati&surées a) sut-SiC monocristallin, b)
sur a-SiC polycristallin, ¢) surp-SiC polycristallin. Les zones grisées représentest propriétés
répondant aux critéres de sélection donnés ci-dessu

Métal (X) Si Al Ni Sn Cu Ge
- 0,01 1 12 traces | 7,5.10° | Traces
Solubilité du C a 1600°C (at%)
[Ode87] | [Ode87] | [Mas86] | [Mas 86] | [Mas 86] | [Sca59]
Tiusion du métal X (°C) - 660 1455 232 1083 937
. ] 577 964 232 802 A partir
Tsion de I'alliage Si-X (°C) 1410 .
a 12at%Si a 50at%Si <1 at%Si| a 30at%Si de 937
- . n ———["solutions
Carbures ou siliciures stables SiC Al,Cs siliciures aucun siliciures ]
solides
38a 57 a 74 a 133 a 133 a 166 a

Angle de mouillage de X sur SiC
©)

1430°C | 1100°C | 1500°C | 800°C | 1150°C | 1080°C
[Li92]® | [Fer 95F | [Nik92]° | [Nik92]® | [Nik92]® | [KaiO1]
26 a 19,54 354 40 & 70° a

- 1100°C | 1360°C | 1400°C | 1150°C | 1100°C

Angle de mouillage de Si-X sur

SiC (°)
[Fer95f | [Rad99f | [Ts097f | [Lan97F | [Cro02]
, toujours 56 & 56 & 150a |137a 166 &
Angle de mouillage de X sur le o
<20 920°C | 1550°C | 1500°Cc |1100°C | 1080°C

graphite (°) .
[Wha75] [Lan98] | [Dez00] | [Pas 96] [Lan97] [Kai01]

) . 38a 40 a 103 a
Angle de mouillage de Si-X sur |e . .
) - 920°C inconnu | inconnu| 1150°C | 1000°C
graphite (°)
[Lan98] [Lan97] | [Crd02]
Gamme de composition en Si
(at%) ou Si-X est liquide a - de0a46|ded45a59 de0a3| de8a4d43] de0a4
1000°C
] . dopant | isoélectro| isoélectro
Propriétés électroniques dans SjC - inconnu ) inconnu )
type p nique nique

[1-3.1 La température de fusion

Un critere fondamental de cette étude est bietasi@mpérature de fusion de I'alliage Mét-Si. La
température donnée en tableau Il-1 correspondl@ d'@jpparition de la premiére phase liquide
dans le diagramme binaire. Nous nous sommes fi@88°C comme limite supérieure. La liste

d'éléments donnée dans le tableau II-1 répondastditéere n'est pas exhaustive mais certains
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éléments ont été éliminés d'emblée, principaleneentaison de leur tension de vapeur trop
élevée (Mg, Zn, Ga, Pb, In, Ag...).

Une température de fusion la plus basse possilidlseau premier abord étre un parametre
favorable afin de laisser une certaine marge decsoame a I'étude. Cependant, cela implique
gue le liquide est en contact du germe (pour la V&S de la poudre graphite (cristallisation
spontanée) a basse température. Des problemesudaisneouillage initial lors de la montée en
température peuvent étre anticipés car ce phénomese thermiquement active.
Expérimentalement, nous avons pu observer queneetmsait pas de réelle géne dans le cas de
la VLS car le liquide contenu dans un creuset rdstec au contact du germe jusqu'a haute
température pour laguelle le mouillage est meill&mr revanche, dans le cas de la cristallisation
spontanée, nous avons observé un rejet complet peudre graphite avec les alliages Sn-Si et

Cu-Si. Nous verrons plus loin comment ce problendégéacontourné afin de pouvoir étudier ces
deux additifs métalliques pour la cristallisatignostanée de SiC.

[1-3.2 La stabilité de SiC et les phases parasites

Carbures et siliciures

Le meilleur rendement de croissance et la meillguaité cristalline seront obtenus dans des
conditions ou SiC est la seule phase solide stablquilibre. Parmi les éléments sélectionnés
dans ce travail, seul Al peut former des carbutebles, principalement AC; mais aussi
Al,SIC, et AlgSIC; au-dessus de 1400°C [Via86, Via90]. Les autremétds peuvent donner
lieu a des solutions solides (Ge) ou des silicigtables (Ni, Cu). Le cas de Sn est apparemment

idéal car il ne forme aucun composé défini stalseraC ou Si.

Les phases solides,Blet, ne sont pas vraiment génantes dans I'absolu pawoissance de SiC
car il suffit de se placer au-dessus de leur penfusion si besoin est. Cela entraine simplement
une limitation raisonnable en température et/oa@nposition de la phase liquide. En revanche,
ces siliciures posent certains problemes lors diwidéissement. En effet, chaque fois qu'un
élément formant des siliciures (Ni, Cu ou Fe mas o) était utilisé (en VLS), le germe
éclatait au refroidissement. Nous supposons queitieisires ont des coefficients de dilatation
thermique trop différents de celui de SiC créansiailes contraintes tres importantes lors de la
descente en température. Pour ces alliages miéeSt,primordial de pouvoir éliminer le liquide

avant refroidissement. Nous discuterons de cetcaspes I1-4.1.

29



Le cas d'Al est a mettre a part car c'est le déuhént parmi ceux choisis formant des carbures.
Méme en excluant les carbures mixtes qui se forroemt au-dela de la température de travalil
visée, il reste AIC3, composé tres stable pouvant apparaitre des ksebdempératures et se
décomposant a 2027°C suivant une réaction pérgeeti[Ode87]. Contrairement aux
siliciures, AlLC3 peut se former en cours de croissance par réagtiqgoropane (ou du carbone
dissous dans le liquide) avec Al.

Heureusement, le ternaire Al-Si-C est bien conmaroe le montre les figures I1-6 et 1I-7. Ainsi,
a 1000°C il existe une large gamme en compositiomprise entre les points x et y) ou seul SiC
est en équilibre avec le liquide. L'évolution dunpa (c'est-a-dire de la composition du liquide
simultanément en équilibre avec les deux carbu@®6Al,Cs) avec la température montre plus
clairement les conditions a réunir lors des expéas de croissance de SIiC afin d'éviter la
formation d'ALCs. Par exemple, a 1100°C la teneur en Si du liquidié étre supérieure a
environ 15 at%. Signalons que le carbure d'aluminast également connu pour pouvoir se
former hors équilibre, c'est-a-dire pour des coritjpos en liquide normalement favorable a SiC

au voisinage de la ligne monovariante représemtdigere 11-7 [Via90].

@)
o\/ LEE R NN NN N NN NN NN NN NN N ) (NN EXNERENXNXNNNNXN]
o 3
S 1000 :
s : Lig + SiC
\q_) .
Q :
€ 800 - :
GJ L]
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600 :

0 5 10 15 20 25

Teneur en Si (at%)

Figure 1I-7 : Variation en fonction de la

Figure 11-6 : Coupe isotherme a 1000°C du température de la teneur en silicium du liquide en
diagramme ternaire Al-Si-C équilibre avec SiC et #I; La zone grisée
schématise I'apparition possible d;84 hors
équilibre
Les oxydes

Quels que soient les traitements chimiques effecteér les éléments d'alliages avant

introduction dans le réacteur, nous avons presquurs observé la formation de particules
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d'oxydes métalliques solides surnageant dans ilediglors de la fusion (Figure II-8). Ces

particules sont génantes car pouvant obstruer tiacgi de croissance en DIP ou linterface
liquide-vapeur en VLS. Dans ce dernier cas, nommsméme observé lors de la croissance la
formation d'une crodte (de SiC ou de graphite) gatnsur les particules et s'étendant sur la

surface du liquide. Il est donc important de pouv@iminer ces oxydes in situ avant les

expériences.
) Suscepteur
Particules
d'alumine
Anneau de Alliage Al-Si
graphite

Figure 11-8 : Photographie prise lors d'une croissance de Si€\iaS dans un alliage ASk a
1100°C. Les particules d'alumine s'agglomerentlesibords du liquide.

Certains oxydes comme ceux de Ni et Fe ne sontreastables et s'éliminent d'eux-mémes a
haute température, soit avant, soit pendant lasaoice. Ce sont les cas les plus favorables. Pour
les autres métaux, I'oxyde est persistant et i@litron doit étre d'ordre mécanique. Lors des
premieres expériences de DIP dans I'Al-Si, nousiswonstaté que les particules d'alumine se
regroupent autour du porte-échantillon en graplte fois que l'alliage a correctement mouillé
ce dernier. Lors du retrait de I'échantillon handiduide, les particules restent "collées” au @ort
échantillon, donnant ainsi une surface de liquidgpope et exempte de toute trace d'oxyde. A
partir de cette observation, nous avons décidé egrenau point un procédé en deux étapes.
Dans un premier temps, l'alliage est porté & ungpéeature suffisante pour fondre tous les
éléments d'alliage. Un porte-échantillon "viergedns germe) est alors plongé dans le liquide et
maintenu ainsi tant que le mouillage de l'alliage k& graphite n'est pas total. Le porte-
échantillon est ensuite retiré du liquide, empdrtarec lui les particules d'alumine hors de la
surface du liquide. L'ensemble est alors refroalisscourant d'Ar puis le porte-échantillon est
retiré et remplacé par celui sur lequel le gerntecebé. Au cours de cet échange, on veille a
limiter toute entrée d'air dans le réacteur endit@ant sous flux d'Ar. Le réacteur est a nouveau

évacué puis rempli d'Ar et une nouvelle fusion'diidge est réalisée. Cette procédure a permis
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de réduire de facon considérable la quantité diécpbes d'oxyde en surface de la goutte avant
croissance par DIP pour les alliages a base ditdafiguration VLS, nous avons utilisé le tube
servant a l'aspiration finale du liquide (voir 84l sur I'élimination du liquide) pour éliminer
l'oxyde dans les alliages a base d'Al, de Ge &rdeéEn revanche, pour le cuivre, I'oxyde qui se
forme en surface de liquide est trés abondanéstdifficile a éliminer par cette procédure. C'est
principalement pour cette raison que nous avongpeiié cet élément pour la croissance de SiC
par DIP et VLS.

11-3.3 La solubilité du carbone

En premiére approche, nous recherchons un élénamst ldquel la solubilité du C est la plus
élevée possible afin d'obtenir des vitesses dessance raisonnables de SiC. On peut ainsi
classer les éléments sélectionnés en prenantubiki@ du C dans le Si comme référence. L'Al
et le Ni sont clairement au-dessus du lot avecovdi=sirs au moins cent fois supérieures a celles
du Si a température égale. A l'inverse, Ge et $agmtent des solubilités en C tres faibles, voire
négligeables, méme a haute température. Enfin, daret Si les solubilités du C sont similaires.
L'étude de ces différents éléments permet don@ldg/dér une large gamme de solubilité en C, ce

qui devrait permettre de déterminer l'importanceeparamétre.

Effet de la teneur en Si du liquide

Le fait d'allier le métal avec du Si va considéeaént modifier la solubilité du C dans le
liquide. Il est trés difficile de trouver dans ldtdrature des valeurs expérimentales donnant
I'évolution de cette solubilité sur une large gamdee composition en Si. On peut trouver
guelques valeurs obtenues pour des compositiomsrécises mais la plupart du temps elles
concernent des alliages trés riches en Si [Suzld8k calculs thermodynamiques peuvent
permettre de déterminer théoriguement ces valeats fes systemes dont les banques de
données sont suffisamment justes et fiables. Eardigl-9 est donnée a titre d'exemple
I'évolution théorique de la solubilité du C danss ddliages Ni-Si. On remarque que cette

solubilité décroit exponentiellement avec la terexuSi du liquide.

A premiére vue, il serait préférable de travailterec des compositions riches en Ni pour
augmenter la solubilité du C. Cependant, nous deeonsidérer dans son ensemble le ternaire
Ni-Si-C afin de s'assurer que SiC est en équilibeemodynamique avec un liquide riche en Ni.
Une coupe isotherme réalisée a 1000°C montre quedas faibles teneurs en C (comme c'est le
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cas dans cette étude), SiC n'est plus stable auddela phasé-Ni,Si [Col93]. Comme il ne se
forme a priori aucune phase ternaire méme a plutehampérature, cette instabilité de SiC doit
se retrouver aux températures supérieures a 1000°C.

ﬁ
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Figure 11-9 : Evolution théorique de la solubilit¢é du C en dton de la teneur en Si d'alliages
liquides Ni-Si a 1423°C. (calculs effectués a padies valeurs prises en ref [Din91], [Cha85],
[Scab9], [Gab87] et [Anm86])

Des essais complémentaires ont été réalisés dasydeEmes Fe-Si-C et Co-Si-C (Ni, Fe et Co
se comportent de maniére assez proche vis-a-viSi@g avec deux compositions de liquide
différentes : d'une part @i et C@Si (riche en métal) et d'autre part Fe&i CasSizs (riche en

Si). Aprés croissance par VLS a 1300°C, nous aponsbserver pour les compositions riches en
métal une dissolution trés importante du germes(mlwne centaine de microns en quelques
minutes) laissant apres attaque chimique de balliane surface trés rugueuse et peu propice a
I'épitaxie. En revanche, pour les teneurs plus mapbes en Si, la surface apres croissance est
réguliere avec des marches step-bunchées, ce tge signe d'une croissance réalisée dans de
bonnes conditions (figure 1I-10). Il y a donc umgmromis a trouver entre forte solubilité du C et
stabilité de SiC au contact du liquide.

@)

Figure 11-10: Morphologie de surface de couches épitaxialeSi@eélaborées a 1300°
VLS dans différents bair: a) FeS,, b) NiSi and c) Cox.

par
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Les métaux Ni, Fe et Co posant certains problereeside en ceuvre comme nous le verrons en
8§ 11-3.4, nous avons étudié plus en détail I'effietia teneur en Si sur la croissance de SiC dans le
systeme Al-Si-C. La figure 1I-11 superpose les héssl obtenus par DIP et VLS a la méme
température. On observe une évolution en clochéadatesse de croissance (Vc) quand la

composition du liquide passe de 15 a 40 at% Si amanaximum se situant a 20 at% Si dans les

deux cas.
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Ce comportement suggere que les mécanismes rég@sanissance épitaxiale de SiC dans les
bains a base d'Al sont peu dépendants de la taghnitijisée. La baisse de Vc a 15 at% Si peut
facilement se comprendre en se référant a la figile On voit ainsi qu'a 1100°C cette
composition de liquide se situe a la limite de #itébentre SiC et AjCs. En diminuant donc la
teneur en Si en dessous de 20 at% on déstabilSi€len faveur d'AlC;, méme si la formation
de ce composé n'a jamais été détectée en surfadeadtillon. La diminution de Vc pour les
teneurs supérieures a 20at% Si peut étre reli@algrlinution de la solubilité du carbone dans le

bain quand la teneur en Si augmente, comme daas lde Ni-Si (figure 11-9).

Une courbe en cloche a également été obtenue iptllsation spontanée dans les bains Al-Si,
mais cette fois en mesurant la taille moyenne dmssaox de SiC obtenus en fonction de la
composition du liquide (figure 1I-12). La forme dette courbe suggere encore une fois que les
mémes mécanismes décrits plus haut sont égalenmmefeueau cours de la cristallisation

spontanée. En revanche, le sommet de la courbel sgué a 30 at% au lieu de 20 at% dans le

cas de croissances sur germe SiC. On peut émettrehypothéses pour expliquer cet écart :
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1) La présence d'un germe monocristallin de SiC dugiisser la barriere de potentiel
pour la cristallisation de SiC, ce qui favorisestabilisation de ce carbure aux dépens
d'Al4Cs.

2) La présence d'un gradient de concentration en partiigé vers le germe (en DIP et
VLS) crée une sursaturation plus efficace pourefadroitre SiC alors qu'en

cristallisation spontanée la sursaturation est@il@et donc moins efficace.

W h O o =~
o O O O O

Figure 11-12 : Effet de la teneur en
silicium du liquide Al-Si sur la
dimension des cristaux de SiC lors de
la croissance isotherme spontanée a
1100°C pendant 48|
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L'effet global est de décaler les meilleures cood# de croissance de 10 at% vers les
compositions riches en Si afin de s'éloigner de ligne monovariante d'équilibre
L+SiCL+Al 4Cs.

Il semble donc qu'en cristallisation spontanéesdhubilité du C dans le liquide joue un role
secondaire. Pour tester cette hypothese, nous ajont® jusqu'a 15 at% de Ni dans un alliage
Al7Siz afin d'augmenter cette solubilité et nous avora $avolution de la taille des cristaux.
Nous avons alors remarqué que cette taille dimirdeaimaniere réguliére avec la teneur en Ni.
Cela confirme bien que la solubilité du C danddaitle n'est pas le paramétre le plus important
pour obtenir des cristaux de grande dimensionoltaje Ni doit sans doute affecter le systeme

en modifiant I'écart a I'équilibre L+SiSL+Al 4Cs.

La teneur en Si du liquide peut également affedemorphologie de surface des couches
épitaxiales. Un exemple est donné en figure [I{13des couches élaborées par VLS dans I'Al-
Si. On remarque que la surface est généralemeetrient step-bunchée sauf dans le cas de 15

at% ou de larges terrasses non connectées emsesellforment. La surface la plus rugueuse est
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obtenue a 20 at% Si, sans doute du fait de la feptsseur de la couche (a relier a la plus
grande vitesse de croissance pour cette composifRar DIP, la tendance est assez similaire

méme si les morphologies sont en moyenne moins génes sur I'ensemble de I'échantillon.

Figure 11-13 : Evolution de la morphologie de surface de couchesioépitaxiales de 4H-SiC

obtenues par VLS a 1100°C dans des bains Al-8odw®osition : a) 15 at%, b) 20 at%, c) 30 at%
et d) 40 at% Si.

Effet de la température

La température a un effet non négligeable sur labdité d'un élément dans un liquide. Le
carbone n'échappe pas a cette tendance comme teerteofigure II-14 dans le cas d'Al et de Si
fondu. Ce graphe permet également de visualisgiffixence de solubilité du C entre I'Al et le
Si, de l'ordre d'un facteur 100 pour une tempéeafixée. Expérimentalement, nous avons
observé une augmentation sensible de Vc avec lpé&eture (figure 11-15). Cette courbe a été
représentée en semi-log et 1/T afin de calculentéeflement une énergie d'activation selon une
loi d'Arrhénius. On peut identifier deux partiestdictes : en dessous de 1200°C, Vc augmente
de maniere sensible avec la température alorsl@@@°C et plus, Vc semble stagner. Malgré
ces tendances, il serait hasardeux de calculeémmgies d'activation car la courbe manque de
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Figure 11-15 : Evolution de Vc en

Figure II-14 : Evolution de la solubilité du
carbone en fonction de la température dans I'Al
et le Si liquide [Ode87].

fonction de la température dans un bain
Al;¢Sko. Résultats obtenus par VLS.
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points (des croissances faites a plus basse tetapreéont pas permis de mesurer les épaisseurs
des couches, sans doute trop fines pour étre dégctDe plus l'identification des mécanismes
thermiquement activés mis en jeu est difficile. dffet, a la solubilité du C s'ajoute le transport
de cet éléement dans le liquide qui peut se faiit mar diffusion soit par convection. Nous
verrons plus loin que les cinétiques de décompmusiu propane et de dissolution du C dans le
liquide ne sont pas limitantes.

En cristallisation isotherme, la température inflce encore plus sensiblement la taille des
cristaux récoltés (figure 11-16). Comme en figukdl 1, on obtient une courbe en cloche dont le
maximum dépend de la composition mais cette foisr pdifférentes températures. Les
coordonnées composition-température du maximum efe courbes semble suivre la ligne
monovariante d'équilibre L+SiSL+AI4Cs (figure 1I-17). Cela recoupe les observationsefait

dans le paragraphe précédent identifiant I'écartetr équilibre comme étant le facteur
prépondérant pour la taille des cristaux. On noteependant qu'il existe des conditions

optimales pour la croissance spontanée isothernse@le1100°C et 30at% Si.
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Figure 11-16 : Evolution de la taille des Figure 11-17 : Evolution du maximum des pics

cristaux en isotherme en fonction de la de la figure II-15 comparativement a la ligne

composition du liquide AI-Si et de la monovariante d'équilibre L+SiSL+AI,Cs. La

température. taille des triangles représente la taille des
cristaux obtenu

Cas des alliages a trés faible solubilité du C

Les vitesses de croissance obtenues avec lesesll&eSi sont de 'ordre de quelques pm/h. En
utilisant des alliages a base de Ge ou Sn, éléentamts lesquels le carbone a une solubilité
extrémement faible par rapport a I'Al, nous notsratons a avoir des vitesses trés faibles voire
aucune croissance de SiC. Les résultats expérimentatenus en DIP dans des alliages Ge-Si

confirment ce point puisque trés peu voire aucypmdot@'a pu étre mis en évidence pour une
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température de 1250°C. Cependant, par VLS, dali@ges (a base de Ge ou Sn) donnent bien
lieu & une croissance de SiC (figure 11-18) aves \dtesses aussi élevées que 1-2 um/h. Encore
plus surprenant est le fait que ces couches sesgpe toujours du polytype 3C malgré I'emploi
de substrats 4H-SiC(0001), désorientés de 8° ou Noos reviendrons plus en détail sur ce

point dans le chapitre suivant.

Ce dernier résultat confirme la tendance qui seagiégit déja des résultats précédents: la
solubilité du carbone n'est pas forcément le pama@mgrincipal influencant la vitesse de
croissance. La technique de croissance utilisée éffet plus déterminant. Il semble plus facile
de dissoudre du C a partir d'une phase gazeusengsb(VLS) que d'une source solide (DIP).
De plus, dans le cas du Ge et du Sn, nous pouvpp®ser que la vitesse de transport du C dans
le liquide est supérieure a celle des bains AE8iqui pourrait compenser le plus faible flux de
carbone dissous et donner lieu a des vitessesaies@nce identiques. Pour imager, on peut
comparer I'Al-Si a une autoroute a 4 voies engoegéles bains Ge-Si et Sn-Si a des routes

nationales ou le trafic est fluide.

sur substrat 4H-SiC désorienté de 8° dans un banSks et et b) sur substrat 6H-SiC
non désorienté et dans un bair§i.

[1-3.4 Le mouillage

Le mouillage de la phase liquide, a la fois sugéeme et sur le creuset de graphite, est un
parameétre important a prendre également en coasiolér Le phénomene de mouillage est tres
complexe et fait actuellement l'objet de nombreuseberches. On pourra lire la réf [Eus99]

pour plus de détails sur le mouillage et la réEQB pour les cas qui nous intéressent (liquide
sur SiC et/ou C). De maniére simplifiée, nous posvdire que le mouillage est caractérisé par

I'angle de contadt a la ligne triple entre les trois phases : liquitdide et vapeur (figure 11-19).
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Liquide
0 O ogide T

Figure 11-19: lllustration du mouillage d'un liquide sur unerface idéale. a) liquide non mouillant;
b) liquide mouillant.

Si 6 > 90°, le liquide est dit non mouillant sur leidel considéré et il se rétractera pour former
une bille. Inversement, $ < 90°, le liquide est dit mouillant et aura tenclara former une
lentille. Dans les deux ca8,peut évoluer (généralement diminuer) avec le tesoftsparce que
sa valeur initiale n'est pas celle d'équilibre alesolide (cinétique lente) soit parce que cet
equilibre est modifié par la formation d'une phedermédiaire de réaction entre le liquide et le
solide (mouillage réactif). Notons quetsest trés faible, le liquide peut completementateét
jusqu'a former un film mince sur la surface moeill&Expérimentalement, nous avons été

confronté aux trois types de mouillaggé> 90°,6 < 90° etf <<90°.

0>90°

Parmi les métaux sélectionnés dans cette étudeeroarque que ceux donnant un angle de
mouillage > 90° sur graphite et SiC sont égalengenk dissolvant le moins le carbone. C'est le
cas de Cu, Sn et Ge. En revanche, I'ajout de Sigaide permet a chaque fois de diminuer
nettement l'angle de mouillage et de passer erodeske 90°. Dans tous les cas, on retrouve une
couche interfaciale de SiC entre le liquide et ftapbite, signe d'un mouillage réactif. Ce
comportement mouillant est assez favorable pourrenaitude puisque nous allions
systématiquement le métal au Si pour faire cr@t& Expérimentalement, ces systemes mét-Si
ont effectivement montré des comportements mouiBanilaires a I'Al-Si lors d'expériences de
DIP ou de VLS.

En revanche, dans le cas de la croissance isothepoanée, les essais réalisés avec des
alliages Cu-Si et Sn-Si ont montré un rejet de lase solide graphite typique d'un
comportement non mouillant du liquide. Ces réssils@mblent contredire la littérature ainsi que
les observations faites en DIP et VLS sauf sitient compte du facteur cinétique et de certaines
particularités de ces systemes chimiques. En effats le cas de Sn-Si, le premier liquide qui se
forme (& 232°C) lors de la montée en températurées riche en Sn (>99%).et il se comporte
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comme du Sn pur au contact de graphite avec ure alegmouillage >90°. Le graphite est donc
rejeté lors des premiers instants de I'expériemaatanéme d'avoir atteint la température palier.
Avec Cu-Si, le premier liquide qui se forme (a 80ptontient 30 at% Si et devrait donc avoir
un comportement mouillant vis-a-vis du graphite p€elant, a ces basses températures, la
cinétiqgue de mouillage via la formation interfaeiale SiC est trop lente et le liquide rejette le

graphite avant méme d'avoir réagi.

En ajoutant 10 at% d'Al a ces deux alliages, naums& pu éviter le démouillage initial. Des
observations en coupe ont montré la présence del@i€ le bain (en amas et peu facetté) mais
aussi et surtout d'ACs. Il semble que les premiers liquides qui appaeaiskrs de la montée en
température, avec les alliages ternaires Al-CutAl€sn-Si, soient trop riches en Al et donc
propices a la formation du carbure d'Al au détrimda SiC. En revanche, cette formation

d'Al4C; a la surface du graphite a un effet bénéfiquéesomouillage du liquide.

0 <90°

Bien que de réactivité différente vis-a-vis de C QUC, les alliages Al-Si, Ge-Si et Sn-Si se
comportent expérimentalement de maniere assezagienibrs du mouillage sur le graphite. Par
exemple, en configuration VLS, les trois alliagess®¥talent pas spontanément dans le creuset
pour atteindre leur angle d'équilibre. Si on laitsesystéme évoluer de lui-méme cela peut
prendre plusieurs minutes ou dizaines de minutestade se produire. Ces observations sont
confirmées par les études cinétiques de mouillage ¢ cas bien connu de I'Al-Si sur graphite
ou SiC [Fer95]. Ce retard au mouillage naturel@hbgéne sur le creuset avant de commencer
la croissance n'est pas acceptable pour deux smartipales : 1) le germe n'est pas totalement
inerte vis-a-vis du liquide et il se dissout d'atifalus que le délai est important; 2) ce retanat pe

varier sensiblement d'une expérience a l'autre.

Les nombreux essais visant a accélérer la cinétiguenouillage du liquide avant croissance
nous ont conduit a deux solutions. La premiére istes intercaler une étape de dépét d'une
couche mince de quelques um de Si (par CVD a mtBiH,) sur I'ensemble germe + creuset,
sans les élements d'alliage. Aprés introductiosedeéléments et chauffage, ce film de Si va se
dissoudre progressivement au fur et a mesure gantée du liquide, accélérant ainsi la
cinétique d'étalement. Il est important de précigez, pendant cette étape de dépbt de Si, un

anneau de graphite servant de cache est placérauetadu creuset afin d'éviter le dépot de Si
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sur cette partie. L'objectif est donc de confireeliduide dans le creuset lors de la croissance en

limitant les pertes latérales par mouillage (figli+20).

SiH,
Anneau l l l Dép6t Si
graphlté\A
E 1 [ | /

Figure 11-20: Obtention d'un dépbt de Si sur l'intérieur dewaset par masquage de la partie supérieure.

La seconde solution nécessite l'utilisation du rhancen graphite, le méme servant a éliminer
I'oxyde (voir § 1I-3.2 concernant les oxydes), ptancer mécaniquement le liquide a s'étaler. En
pratique, on plonge le manchon dans le liquide puide déplace latéralement vers les parois
non encore mouillées. On le retire ensuite lenténpEur emporter les particules d'oxyde

agglomérées. Cet étalement forcé a pour avantégéed'le blocage des bords du liquide par
l'oxyde natif que le dép6t de Si ne suffisait pasesmpécher. Les deux solutions proposeées ci-
dessus ont donné entiére satisfaction et font deserpartie de la procédure standard de

croissance par DIP ou VLS.

Malgré ces améliorations techniques, nous avonkjge#®is observé de larges zones de forme
aléatoire et apparemment sans croissance, notangquantl la température était inférieure ou
égale a 1000°C. Dans ce cas, la cinétigue de ragaikest lente et les astuces décrites ci-dessus
ne suffisent plus. Cet effet est plus marqué palIP que pour la VLS car, dans ce dernier cas,

la gravité permet de forcer Iégérement |'étalement.

0 <<90°

Les alliages a base de Ni, Fe ou Co ont des adglesouillage assez faibles (>20°) sur graphite
ou SiC [Nik92, Kal95, Pan97]. Si de telles valewemmblent en théorie assez favorables,
I'expérience montre qu'un trop bon mouillage e$asié a la stabilité du liquide dans le creuset
en configuration VLS. En effet, le liquide auradance a s'étaler sur la partie supérieure du
creuset voire a déborder, créant ainsi une pempertante au-dessus du germe. Par exemple, les
croissances réalisées avec ces trois métaux aionatig excédé 15 min et parfois ont méme été

limitées a moins de 5 min seulement. L'utilisatd® creusets en BN ou en alumine n‘ont pas
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permis de limiter le débordement du liquide. Defaig les éléments Ni, Fe et Co ont été peu
étudiés malgré des résultats intéressants en téenvéesse de croissance (estimée a ~30 pm/h
avec Fe-Si).

Avec les alliages a base d'Al, Ge et Sn, nous wbesrgénéralement un étalement limité du
liquide sur le sommet du creuset lors de croissapee VLS. Cependant, dans certains cas, nous
avons également remarqué des pertes de liquidenpaillage et débordement, principalement
guand des creusets en graphite étaient utiliséseoende fois mais aussi dans le cas de forts
débits de propane. Nous pensons que le SiC se fibrsoa le creuset en périphérie de liquide
lors de la croissance doit provoquer un étalementalliquide car celui-ci mouille mieux SiC
que le graphite. La solution, quelque peu coltease,donc de toujours travailler avec des
creusets neufs en graphite.

Zones de non-mouillage

Certains défauts circulaires sont régulieremenenigs sur les couches élaborées par VLS ou
DIP (figure 11-21). Quand on examine de plus ptiggdrieur de ces cercles, on remarque que la
surface est a plus basse altitude et bien plus ¢jg&utour. Il semble donc que ces cercles soient
des zones d'absence ou de retard a la croissari@dliage n'a pas mouillé la surface lors de la

fusion. L'observation de ces défauts pour tousalésges étudiés, sans exception, suggére que
I'angle de mouillage a I'équilibre sur SiC (qui é$térent pour tous ces alliages) ne joue pas de
réle prépondérant dans leur apparition. Tout sersblpasser comme si des bulles de gaz (Ar),
restées emprisonnées a linterface liquide-sollWequent localement la croissance. Dans

certains cas, quand la bulle est tres petite (<d0Dde diamétre) et la couche suffisamment

epaisse, il peut arriver que celle-ci soit comptegat recouverte par la couche par croissance

latérale, la bulle reste alors enfermée dans laghkalide (figure 1l-21c).

Figure 11-21: Zones de non mouillage sur des couches élab@é&e¥LS a) dans le Fe-Si, b) et c)
dans I'Al-Si. Les cercles noirs en c) indiquent #mes de non-mouillage recouvertes par la
croissance
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Ces zones de non-mouillage sont presque toujouseptes de maniére isolée, quelles que
soient les précautions prises lors de la fusiot'aléage. En revanche, I'étape de dépbt d'une
couche de Si, mise au point pour accélérer le nageildu liquide, a également pour effet de
réduire sensiblement la densité de ces défautsx Qa@urestent se situent préférentiellement en

bord d'échantillon.

lI-4 Comparatif des techniques de croissance

Bien gu'ayant étudié trois techniques différentescdbissance de SiC en phase liquide, je
développerai uniquement ici la comparaison DIP-V&&yles méthodes permettant |'obtention
de couches minces épitaxiales. La cristallisatfmmanée ne génére que des cristaux isolées ou

aggloméreés.

[1-4.1 Les différences

Les différences entre les techniques DIP et VL&le#s dans le moteur méme de la croissance :
l'origine de la sursaturation en carbone au nivdawgerme. Le gradient d'activité du carbone
dans le liquide provient soit du gradient thermigueDIP soit de I'apport par une phase gazeuse
en VLS. A ces difféerences d'ordre fondamental stajat des distinctions plus techniques qui

peuvent ouvrir de nouvelles perspectives, comneed@sance sélective, a la VLS.

Le gradient thermique

Cas du DIP.Le gradient thermiqueA(l) est a la base de la croissance par DIP. C'esjuiu
régule la vitesse de dépobt en provoquant un gradeigoncentration en carbong€]) dans le
bain et dirigé dans le méme sens (voir figure IlHbest donc trés important de connaitre la
valeur deAT en mesurant les températures source et germeqaieda distance les séparant.
Expérimentalement, nous avons aisément pu mesutempérature source en nous calibrant sur

la fusion d'éléments purs comme Ge£B37°C) ou Cu(f= 1083°C) placés en fond de creuset.

En revanche, il nous a été difficile de détermimeicisément la température du germe une fois
celui-ci trempé dans le liquide. En visant avepyeométre sur le porte-échantillon en graphite,
le plus prés possible du germe, nous étions géaegepgayonnement émanant du creuset. En
s'éloignant un peu du germe, la valeur de tempe&ratwtait trés rapidement et ne correspondait
donc pas a celle du germe. Ne pouvant connaitraeléaur exacte dAT, nous avons travaillé en

utilisant toujours la méme quantité d'alliage (g)let en repérant de maniére précise la position
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du germe dans le liquide afin de conserver toujeinémeAT. Nous pouvons donc faire varier
AT qualitativement en jouant sur la hauteur de tiqu{quantité d'alliage) ou la position
(profondeur de trempage) du germe dans le liquagendant, en I'absence de valeurs précises
de ce gradient thermique, il est difficile d'en diéel des tendances claires sur la croissance. Cet

aspect n'a donc pas été approfondi en DIP.

Nous avons cependant essaye de visualiser I'effetTdsur la croissance en réalisant une
expérience "spéciale” dans laquelle I'échantilltait €ollé & un porte-échantillon de diamétre
inférieur (figure 11-22). De ce fait, I'évacuatiae la chaleur par conduction en phase solide est
plus efficace au centre que sur les bords, créiast ane différence de température au sein
méme du germe. Nous avons constaté que la croessaeifectuait uniguement au centre du
germe selon un cercle de diamétre identique a akluporte-échantillon. En périphérie, la
surface présente des figures d'attaque signifiaatle) germe a été localement dissout. Les deux
zones sont séparées par une bande ou le germgpai@mment pas subi de modification. Il est
clair que le germe était plus froid (donc ghiE était plus important) au centre qu'au bord. On
peut méme supposer gud était proche de zéro en périphérie au vu de daotlition. Cela
signifie que le gradient thermique est principalemési ce n'est uniguement) provoqué par
I'évacuation de la chaleur en phase solide a tsdegoorte-échantillon. La qualité du collage du
germe est donc trés importante car elle va comdiBo non seulement la tenue mécanique mais

aussi I'homogénéité et la reproductibilité du dépéta conduction de la chaleur.

Figure 11-22: lllustration de l'importance de I'évacuation deatdur via le porte échantillon en DIP.
a) schéma de la configuration utilisée. b) morply@oobtenue apres croissance a 1100°C dans un
bain Al-Si : la zone de croissance a exactememéme diametre que le porte échantillon.

Cas de la VLSLa croissance par VLS fonctionne differemment eagérme est cette fois placé
dans la partie la plus chaude du liquide. La serfée ce liquide étant en contact permanent avec

le gaz vecteur Ar, nous pouvons supposer qu'etlawesnieux de température égale a celle de
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I'interface liquide-solide mais sans doute plugdgoEn d'autres termes, le gradient thermique en
VLS doit étre inversé par rapport au DIP. Ce pasgez remarquable signifie que la croissance
sur le germe se fainalgré le gradient thermique et non plus grace a lui.dissolution du
carbone apporté par la décomposition du propanesueface de liquide est suffisamment
abondante et rapide pour créer un gradient de atmna¢i®n en carbone dans le bain provoquant
la migration forcée de ce carbone de la partie froide vers la pahaide.

Nous avons fait varier la hauteur de liquide ausdesdu germe en utilisant des creusets de
profondeur différente et des quantités d'alliageespondantes pour que le liquide affleure aux
bords de creuset. En augmentant cette hauteuradé m nous observons une diminution d'un
facteur 4 de Vc (voir figure 1I-24). Cette chute\de avec la hauteur de liquide peut s'expliquer a
la fois par I'augmentation du chemin de diffusiancdrbone et par I'accroissement de I'écart de
température entre les interfaces liquide-gaz efidersolide. A cela doivent s'ajouter des effets
de convection dans le liquide qui compliquent ead@nterprétation des résultats.

La présence du germe immergé dans le liquide araigsance procure certains avantages mais
présente aussi quelques inconvénients. Les avantageernent le mouillage du liquide sur le

germe car celui-ci bénéficie d'un temps de comihct long qu'en LPE avant croissance (lors de
la montée en température et de I'étape d'élimimakeol'oxyde de surface). De plus, ce mouillage
est accéléeré par I'étalement du liquide sous t'eida gravité alors qu'en DIP le liquide est sous

le germe.

Cependant, ce contact prolongé avant croissandeposer certains problemes, notamment de
dissolution du germe. Nous avons observé que pesitempératures ne dépassant pas 1150°C,
cette dissolution n'affectait pas significativemé&ntmorphologie de surface. En revanche, au-
dela de cette température la dissolution deviés tapide au niveau des défauts structuraux du
substrat (micropipe, dislocations...), ce qui crelogalement le germe en laissant des motifs a
symétrie hexagonale (figure 11-23). Cette dissolutis'opére en 2-3 minutes et il est assez
difficile de réduire ce temps de contact du germnaecale liquide a haute température. En
revanche, on peut contourner le probleme en comamée croissance a plus basse température
(1100°C) ou la dissolution est faible et en augmenensuite la température jusqu'a 1200°C
sous débit de propane, de maniere a faire croite lieu de le dissoudre pendant la transition

en température.
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Figure 11-23: Morphologie de surface aprés
croissance par VLS dans un alliage Al-Si a
1200°C. Le centre des motifs est en creux
par rapport au reste de la surface.

La source de carbone

Une autre différence majeure entre la DIP et la \p&vient de la source en carbone utilisée.
Dans le premier cas, elle est constituée de gmptigst-a-dire de carbone a I'état solide. Dans le
second cas, la source provient de la décompogitionalcane. Cette différence d'état du carbone
va influer sur la croissance en modifiant prinogmaént la cinétiqgue de dissolution de cette
source dans le liquide. En effet, la dissolutionndatome de carbone a partir de graphite
nécessite de rompre toutes les liaisons C-€dspmajorité) qui le retiennent au solide. Cela est
énergétiqguement moins favorable que de dissoudratdenes isolés de carbone (ou des espéeces

radicalaires hydrogénées Qhksus du de la décomposition d'un alcane.

Dans les cas des alliages Al-Si, I'expérience neogtra température identique la vitesse de
croissance est du méme ordre de grandeur poueilestdchniques, suggérant que la nature de la
source en carbone n'a pas d'effet significatif.r&manche, en utilisant des bains Ge-Si, des
résultats tres différents ont été obtenus. A 120@8Croissance par DIP ne donne qu'un tres
faible dépot, peu homogéene, alors que par VLS [@udést nettement plus important (Vc de

l'ordre de 1 a 2 um/h) et plus homogeéne. Il serdblec que le bénéfice (en terme de vitesse de
croissance) apporté par l'utilisation d'une souwaeeuse ne soit visible que quand le liquide
posséde peu d'affinités avec le carbone (cas d8i\GBans ce cas, I'abaissement de la barriére
énergétique pour dissoudre du C a partir d'un gammposé au lieu d'un solide devient

significatif et la différence est mesurable en spaur de couche. Rétroactivement, on peut
supposer que la similitude des résultats obtenes s bains Al-Si par DIP et VLS provient de

la forte affinité en carbone des alliages a basé @lii peuvent dissoudre aussi aisément et

rapidement une source solide qu'une source gazeuse.

L'emploi d'une source gazeuse a pour autre avad@&ageuvoir maitriser et réguler directement

la vitesse de croissance en modifiant la sursaburain carbone dans le bain par un simple débit
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de gaz et non par un gradient thermique (figur24)l- L'évolution de Vc en fonction de la
pression partielle de propane est linéaire pourdesx hauteurs de liquide étudiées. Cette
linéarité indique que c'est principalement l'apprtespeces gazeuses carbonées qui limite la
croissance. Nous pouvons dire que la VLS s'appar@nin meélange d'EPV et de croissance en
phase liquide en alliant la flexibilité du premé&t'abaissement de la température du second. De
plus, le fait de ne pas avoir observé de paliever forte pression partielle de propane suggere
que des vitesses de croissance supérieures a tlpeuwvent encore étre atteintes. L'obtention
de couches trés épaisses sera alors limitées paréa de I'expérience qui dépasse rarement 1h
en raison des pertes en liquide principalementnpauillage. Cependant, quand on relie vitesse
de croissance et température, on s'apercoit qtellds vitesses de croissance sont remarquables
comparativement a I'EPV pour laquelle ces valeorg généralement obtenues au-dessus de
1500°C.

12
Figure 11-24 : Evolution de la

10 1 vitesse de croissance de SiC a
g 8 - 1100°C en fonction de la pression
= partielle en propane dans le
2 6 A réacteur pour deux hauteurs de
§ 4 - liquide AkoSk, différentes.

2 .

0 : . : :

0 0,0005 0,001 0,0015 0,002

Pression partielle en propane

Elimination du liquide

Presque toutes les croissances faites en DIP omirénla présence de points noirs en surface des
couches (figures II-25). Par analyse micro-Ramaunisravons identifié la nature de ces défauts
comme étant du SiC mais de polytype cubique. llsarablent pas affecter la morphologie de
surface autour d'eux comme s'ils se formaient ajpmesroissance, par exemple lors du
refroidissement. En effet, lorsque le germe e#térelu bain, une petite quantité de liquide reste
toujours au contact de celui-ci. Ce liquide étaéjadsaturé en carbone a la température de
croissance, il se sursature lors du refroidissemaergliquant une croissance non contrbélée de
SiC sous forme de whiskers. Dans certains casalliage ne recouvrait pas totalement le germe
lors du refroidissement, ces whiskers n'étaientobservés sur les parties a nu, confirmant ainsi

cette hypothese.
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Figure II-25: Défauts noirs en surface de couches élaborée®f: a) de grosse dimension
pour les surfaces facettées et b) de petite dimnenmiur les surfaces moins rugueuses.

Les whiskers n'apparaissent pas de maniere aléaoirla surface, comme le montre la figure
[I-25. En effet, sur des surfaces fortement stepehaes, les whiskers apparaissent au bord des
marches et sont de taille importante. Inversempotr des morphologies plus lisses, les
whiskers sont plus nombreux, mais de petite tallles micro-cristaux se forment donc sur les
sites de nucléation préférentielle que sont led$de marche. Une surface peu rugueuse permet
seulement de limiter la formation de whiskers desge dimension mais pas d'éviter leur

apparition.

Il est évident que de tels défauts de surface sogviter pour des applications en micro-
électronique. Cependant, ni le nettoyage du germne du méthanol sous ultrasons, ni les divers
traitements acides n'‘ont permis de détacher oimih@r ces whiskers. La seule solution pour
résoudre ce probleme serait d'éliminer l'alliagespnt sur le germe avant le refroidissement, par
aspiration par exemple. Mais, la mise en applicatie cette opération semble difficilement

réalisable en DIP.

Ces whiskers sont également apparus a la surfaceréeieres couches élaborées par VLS
puisque le liquide saturé en carbone n'était pasiréd au refroidissement. En revanche, a la
difféerence du DIP, la surface du liquide en VLS ldse afin de I'alimenter en gaz. Nous avons
donc mis en place un systeme d'aspiration deallien approchant a la surface du liquide un
tube relié a une pompe péristatique. Je voudrarenmaer ici Mr R. Madar qui nous a suggéré
cette idée au cours d'une discussion. Pour desngeide tenue mécanique et thermique et de
facilité de mise en oeuvre, nous avons choisi deyep un tube en acier inoxydable. Un tube
fileté en graphite placé a l'extrémité du tube ipexmet de plonger ce dernier dans le liquide

sans mettre en contact direct l'acier avec lediguNous avons pris soin de fixer le germe sur le
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suscepteur avec de la colle graphite afin d'édigspirer celui-ci en méme temps que le liquide.
Cela a également pour avantage d'assurer que teegerste sous le bain et ne vienne pas

surnager lors de la fusion de l'alliage.

Les premiers essais d'aspiration de l'alliage @ntngs d'éliminer la quasi-totalité du liquide

avant refroidissement. Bien que quelgues goutesatstent toujours en surface, nous n‘avons
plus observé de whiskers sur les couches, mémeléarzones recouvertes par des résidus de
liquide (aprés attaque acide). Il semblerait que dpparition dépende fortement de la quantité
totale de carbone dissout dans le liquide : plegintité de liquide restant avant refroidissement
est faible, plus la probabilité de précipiter SiCseirface est réduite. Donc, méme si l'aspiration
ne permet pas d'éviter I'étape d'attaque acide flminer l'alliage résiduel, elle a I'énorme

avantage d'empécher la formation des whiskers teéda&utilisation ultérieure des couches.

Il est important de préciser que l'aspiration duilile
ne permet pas de résoudre les problémes rencontrés
lors de I'utilisation d'alliages formant des sili@s au
refroidissement (Ni, Cu, Fe, voir § II-3.2). En eff

méme sous forme de gouttelettes résiduelles aprées

aspiration, de tels alliages entrainent la cadsaae

, , Figure 11-26 : Cassure locale du
du germe (figure 11-26). Cela ne se produit pascave  germe sous une gouttelette de Ni-Si

des alliages a base d'Al, de Co, de Ge et de Sn. apres croissance en VLS a 1200°C
et aspiration du liquide.

Croissance sélective

Dans la plupart des composants électroniquest mé&sessaire de doper localement le matériau
semi-conducteur. Dans le cas de SiC, les technigeesliffusion des dopants ne sont pas
applicables car les coefficients de diffusion soop faibles. L'implantation ionique, utilisée par
défaut, pose de sérieux problemes de recuits pydantation, notamment pour I'Al qui
nécessite des températures aussi €levées que 1 FHIFEcroitre sélectivement du matériau SiC
dopé p+ in situ serait donc une solution a la éégante et intéressante. La croissance sélective
par EPV en utilisant des masques inertes fonctidné® bien pour épitaxier des matériaux
comme Si [Gou93] ou GaN [Mar98] mais elle devidntsifficile a mettre en ceuvre pour SiC.
La principale difficulté tient & la combinaison desutes températures de croissance et de la

réactivité¢ de la phase gazeuse, conditions qureigsient considérablement le choix des
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matériaux pour le masque. Le seul résultat vrairpeoinetteur a été obtenu avec TaC comme
masque [Li04] mais la combinaison de la croissaétective avec le dopage p n'a pas encore été
étudiée.

La réactivité du masque est encore plus problémmatiors de la croissance a partir d'une phase
liquide en raison de la forte réactivité de cesmibaDmitriev a proposé d'utiliser un masque de
graphite lors de la croissance de SIiC par DIP dandain AlGaSi [Dmi92]. Cependant, la
sélectivité d'un tel matériau n'est pas évidentaluaSiC semble aussi se former sur le graphite.
L'utilisation de mécanismes VLS peut permettre @@aurner ces problemes en évitant I'emploi
de masque. En effet, si nous étions capable dé@usr librement des gouttes de liquide a base
de Si et de dimension contrblée, sous le flux dgpgne SiC ne pourrait croitre qu'aux endroits

ou se situe le liquide.

Afin de tester cette idée, nous avons déposé uwrmudiie Si(0,5-1 pum)/Al(1-2 pum) sur un

substrat 4H-SIC, le Si par CVD au LMI et 'Al panlpérisation au CNM de Barcelone. Des
motifs constitués de ces empilements Si/Al sonlis&s par photolithographie suivie d'attaques
chimiques (figure II-27a). Les échantillons sonste chauffés a 1000°C afin de faire fondre
les empilements et du propane est envoyé danadteré pour initier la croissance de SiC par
VLS. Aprés des temps de croissance allant de 5 anit) les échantillons sont refroidis,

observés au microscope et finalement attaqués ghement pour éliminer l'alliage résiduel en

surface.
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Figure 1I-27 : a) Vue générale des motifs constitués d'empiiesnél-Si; b), c) et d) aprés croissance
VLS et attage chimique pouéliminer l'alliage résiduel

100 pm

Dans les meilleures conditions (notamment en infisaht le propane lors de la fusion de
l'alliage vers 600°C), nous avons obtenu un dég€dez rugueux (step bunching) et plus ou
moins homogeéne, recouvrant tous les motifs, méme agant des arétes a 90° (figure I1-27b-d).
On remargue souvent des formes circulaires dadgpét qui sont la trace de la formation de

gouttes de liquide en cours de croissance. Deysesimicro-Raman montrent que le matériau

50



ainsi déposé est bien du polytype 4H, fortementéd8p comme dans le cas des couches
obtenues par VLS "standard". En dehors des matifs;arbone sous forme graphite est détecté
mais pas de SiC (si ce n'est la réponse du subsbetgraphite peut étre éliminé sélectivement
par oxydation a basse température (500-600°C) amu€es premiers résultats, méme s'ils ne
sont pas encore complétement aboutis, démontrepiokentialités de la VLS pour la croissance

sélective de SiC.

Profitant de notre expérience de la croissance i@ed@ns des alliages ne contenant pas de
dopants de type p, nous nous sommes intéressé@g@daance sélective non intentionnellement
dopée en utilisant un alliage Ge-Si. Nous avonsleygéda méme recette en fabricant des motifs
Si(1 um)/Ge(2.7 um) identiques. L'empilement ihisaété déposé par MBE a I'Institut fur
Festkorperelektronik d'llmenau (J. Pezoldt) et favgre réalisée au CNM de Barcelone. La
température de dépobt a été fixée a 1220°C, valdtisante pour fondre un alliages&beyo. Des
résultats remarquables en terme d'’homogénéité alssance sont obtenus en introduisant le
propane pendant la montée en température (figu@8)]l comme pour le systeme AI-Si.
L'obtention d'un liquide Ge-Si aussi uniformémedqarti sur une surface de SiC est surprenante
si I'on considére l'angle de mouillage a I'équdithermodynamique de 70° rapporté dans la
littérature pour un tel systéeme. Il se forme cependlu 3C-SiC polycristallin en périphérie des
motifs, que l'on peut éliminer en remplacant |'Aar g, comme gaz vecteur. Cela permet

également d'éviter le dépbt de graphite en detressrobtifs par I'effet réducteur ¢'H

Figure 11-28 : Epitaxie sélective par VLS dans le systeme Sig}entroduction du propane a
1220°C, avant attaque chimique; b) introductionmiopane a 1030°C, avant attaque chimique et
c) aprés attague chimiat

[1-4.2 Les points communs

Bien qu'a I'évidence les approches DIP et VLS dotenhniquement trés distinctes, elles
montrent des similitudes. Par exemple, la difféeente source en carbone et le gradient
thermique inversé conduisent a une évolution gugasitique de Vc en fonction de la teneur en

Si des bains Al-Si. Ceci montrent bien que les migoaes de croissance en surface de germe
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sont assez similaires et dépendent principalerdenst le cas des bains a base d'Al, du parameétre
écart a I'équilibre L+Si&L+Al,Csz. Pour les autres bains, c'est la solubilité ermarae du
liquide et/ou la vitesse de dissolution de la sewarbonée qui va provoquer des différences, et

non pas les mécanismes de croissance en surfaErde.

Cette similitude se retrouve également dans la hwogie de surface fortement step-bunchée
obtenue dans les deux cas. Elle résulte évidemdeehatilisation d'une interface liquide-solide
qui génére une croissance dans des conditionsilile ursaturation et de forte vitesse latérale
d'avancée des bords de marche. Ce type de morphol@gt pas spécifique a la croissance en
phase liquide de SIiC; on la retrouve également dhien d'autres semi-conducteurs. En
revanche, dans le cas particulier de SIC, elle &ftet bénéfique particulier en permettant de
boucher les micropipes (défauts tubulaires travdés3adu substrat. Un exemple d'un tel
bouchage est donné en figure 11-29. On s'apercmtleg macro-défaut du substrat, non seulement
n'‘apparait pas dans la couche, mais en plus rnaffes localement la croissance. Le trou formé

par la micropipe a été bouché.

Figure 11-29: Microscopie optique de la morphologie de surfaceniveau d'une micropipe apres
croissance par DIP dans un alliage Al-Si & 1100%): en mode réflexion et b) en mode
transmission. Le carré blanc permet de guider kstation

[1-5 Caractérisation des couches élaborées

Afin de mieux estimer la qualité et les potentéditles couches élaborées par VLS, j'ai profité du
réseau de collaboration déja existant de l'équpeclies minces semi-conductrices et je l'ai
eégalement étoffé avec de nouveau partenaires. A@sscaractérisations SIMS (spectrométrie de
masse des ions secondaires) et LTPL (photoluminesc& basse température) ont été réalisées
au GES (Groupe d'Etude des Semi-conducteurs) divdhsité de Montpellier, dans I'équipe

dirigée par J. Camassel. Les résultats de speopms&®aman proviennent soit du GES, soit du
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LMI (appareillage acheté en commun avec le LPCMhpdratoire de PhysicoChimie des
Matériaux Luminescents de Lyon). La caractérisatgiructurale par MET (Microscopie
Electroniqgue en Transmission) a été effectuée aquartdment de Physique de l'université
Aristote de Thessalonique (J. Stoemenos et E.K:.cRamniadis). Enfin, les mesures électriques
ont éteé faites par P. Godignon au CNM (Centre Matiode Microélectronique) de Barcelone ou
par M. Lazar au CEGELY (CEntre de Génie Electridad.yon).

[1-5-1 Qualité cristalline

Quelques couches élaborées par VLS ont été étugiéesMET afin d'évaluer la qualité
cristalline des dépbts en corrélation avec leseautraractérisations. Les résultats sont tres
encourageants puisque qu'ils montrent une coucheésee polytype que le substrat et de trés
bonne qualité cristalline (figure 11-30) avec cegant une densité de fautes d'empilement plus
importante dans la couche. Malgré le fait que |éénau épitaxié soit de méme nature chimique
et cristalline que le substrat, il a été possildevibualiser l'interface grace a la présence d'un
contraste sombre a cet endroit. Un agrandisseneefiinterface montre une grande densité de
défauts cristallins quand I'observation est fagaessdouble faisceau avec un vecteur g (11-20).
Ces défauts deviennent invisibles pour une mémeraatgon avec un vecteur g (0004). Ce sont
en fait des boucles de dislocations dont le veaeuBurger est dans le plan basal (0001).
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Figure 11-30: Clichés MET en coupe transversale d'une couglitaxéée par VLS. a) Observation
de toute la couche et b) agrandissement au nivedlinderface

Ce désordre a linterface a été confirmé par spméirie Raman en coupe transversale. La
figure 11-31 montre la modification du spectre abteen focalisant le laser a divers endroits. Le
réseau de dislocation a l'interface modifie leda®gle sélection classiques et autorise le mode
transversal Ea 775.5 crit (normalement interdit dans cette configuratiomalgse). Le pic 4H-
SiC de la couche & 782 enest plus large que celui du substrat sans doutaison de la plus

grande densité de fautes d'empilements.
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[1-5.1 Le dopage des couches
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La spectrométrie Raman a également été utiliséewime pour caractériser toutes les couches

élaborées en phase liquide. Cette technique ragtideon destructrice permet non seulement

d'identifier le polytype du SIiC déposé mais peuwlément renseigner sur le type de dopage,

voire la quantité de dopants dans les couches [Hd48®0]. Deux exemples de spectres obtenus

sur des dépots réalisés par VLS dans des alliai& gont montrés en figure 11-32. Les raies

caractéristiques du polytype 4H-SIiC (#6) LOgss €t FTA) sont clairement observées sur le

spectre de gauche alors que sur celui de droiteates ont soit disparu soit changé d'intensité

relative. Le bruit de fond a comparativement augnele maniere sensible, en particulier pour

les faibles fréquences (vers 200 BmOn note enfin l'apparition d'une interférence Fémo

entourée de nouveaux pics & 730 et 843 emviron, caractéristiques d'une forte incorporatio

d'Al dans les couches.
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Figure 11-32: Spectres micro-Raman typiques obtenus sur desheslelaborées par VLS dans

des bains Al-S
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Le laser utilisé a une longueur d'onde de 488 mie (rerte de I'A)) qui pénétre profondément
dans le substrat malgré une focalisation du faissea un spot de quelques um de diametre. Le
signal prélevé provient donc a la fois du substtatie la couche dont la variation d'épaisseur
d'un échantillon a l'autre pourrait expliquer |#é&tence entre les deux spectres de la figure II-
30. Cependant, la variation des spectres Ramarépend pas seulement de |'épaisseur de la
couche mais aussi de l'incorporation en Al qui peuter sensiblement d'une couche a l'autre.
Des analyses SIMS ont été effectuées pour déternesequantités exactes d'Al présent et
essayer de corréler les résultats avec les me®aesan mais aussi avec les conditions de

croissance.

Sur la figure 11-33, est regroupé I'ensemble dedilsrSIMS obtenus sur des couches élaborées
avec des conditions de croissance variables (catigposle I'alliage, débit de propane, hauteur
de goutte). On s'apercoit que la croissance dehesupar VLS dans des alliages Al-Si peut
permettre d'incorporer des quantités d'Al allanbde}® & 1G* at.cni®. Cette derniére valeur est
méme un record pour le dopage a I'Al d'une coueh&i€ en cours de croissance. Tous les
autres profils présentent une augmentation deraesuration en Al avant d'atteindre l'interface

couche-substrat. Nous discuterons de ce pointtaidsa la lumiére des observations par MET.
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La disparité des résultats obtenus d'une couclaeitad est plus préoccupante : l'incorporation en
Al peut varier de 5.1 a 1G¢‘at.cm® sans que nous ayons pu identifier le ou les parameé
influencant directement cette incorporation. Emréfiiant plusieurs mesures SIMS sur une méme
couche, il s'est avéré que cette disparité de cwrat®mn en Al se retrouve au sein d'une méme
couche avec des valeurs pouvant varier d'une déc@dée inhomogénéité complique

I'exploitation de nos résultats.
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La forte incorporation en Al dans les couches,'aelle de 0,1%, peut affecter le paramétre de
maille de SiC. Cela équivaut a réaliser |'épitakien matériau en faible désaccord de maille avec
le substrat. L'évolution du parametre de mailléogriction du taux d'Al incorporé n'est pas connu
pour SiC et les clichés MET ne permettent pas d'daoprécision nécessaire pour une telle
mesure. Cependant, la forte densité de défautgerfiace fait étrangement penser a un réseau de
dislocations de désaccord de maille qui pourrgaurr le réle de piége pour I'Al et expliquer en

particulier le pic des profils SIMS a l'interfaceuche-substrat.

Un autre résultat important issu de l'analyse TEMI'absence d'inclusion d'autres polytypes de
SiC ou de phase parasite a base d'Al. Tout I'Adrporé dans le matériau est donc dilué dans la
matrice SiC et la valeur maximale mesurée par S(U®' at.cn®) pourrait étre considérée

comme la limite de solubilité de I'Al dans SiC. Jarfigure 11-34 sont rassemblés les résultats
obtenus dans cette étude avec ceux de la littérggour différentes techniques d'élaboration.

Apparemment, la solubilité de I'Al dans SiC ne skenpias augmenter avec la température.

2
102§ Figure 11-34 : Résultats expérimentaux,
& 1 ce travail issus de travaux différents et concernant la
g 10715 » . solubilité limite en Al pour du SiC épitaxié
= ] }_fﬁ{engs-swoz] [Vod92] a différentes températures. [ren98] et
et 1020: [L;m%] [Syr02] : phase liquide; [Linn03] : CVD;
<, [Vod92] : sublimation.
1090+
1000 1500 2000
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Il est généralement admis que la solubilité d'wmé&nt dans une matrice solide augmente avec
la température mais cela dépend sensiblementldméat considéré [Sze]. Par exemple, dans le
cas bien connu du B dans Si, cette solubilité amgmele 1 a 6x¥ at.cm® quand la
température passe de 1000 a 1300°C. La tendandaeesmoins évidente pour I'Al dans la
méme matrice Si puisque sa solubilité limite varés peu (1 a 2xt®at.cm®) sur une gamme
en température plus importante (700-1350°C). La en@rsensibilité relative avec la température
semble caractériser Al dans SiC car tous les w@dsulexpérimentaux montrent que les
incorporations d'Al a basse température sont aunsnéjuivalentes (voire supérieures) a celles

obtenues a plus haute température.
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Pour mieux appréhender cet effet, il est nécesdaifgendre en compte les aspects cinétiques et
thermodynamiques mis en jeu lors du dopage inaitucours de croissance. Par exemple,
I'incorporation en Al pendant la CVD décroit quaadtempérature augmente en raison de
laugmentation de la vitesse de désorption detoetea[For03]. Cette forte pression de vapeur
de I'Al a haute température oblige a augmenteudsasuration en Al pour compenser la perte par
désorption. Mais la teneur en Al dans la phaselgazee peut pas étre augmentée indéfiniment,
notamment pour éviter la formation de phases pasaai base d'Al en phase gazeuse ou dans la
couche. Dans le cas des croissances en phaseelidei8iC est en contact avec une phase tres
riche en Al (plusieurs ordres de grandeur pluserigii'en CVD ou sublimation). La perte par
désorption peut donc étre négligée et l'incorponathassive de cet élément a basse température
est favorisée. Il ne se forme pas de phases pesasir les conditions de croissance ont été
choisies afin que SiC soit le seul carbure stalslesde ternaire Al-Si-C. En conclusion, la
solubilité limite de I'Al dans SiC semble bien pligpendante de la technique d'élaboration que

de la température.

Nous serions incomplet si nous ne mentionnions Ipasrésultats obtenus par implantation
ionique permettant d'obtenir des concentrations Ansupérieures & b at.cm® sans
précipitation de phase étrangére [Hee00]. Cependantecuit modéré a 1400°C, indispensable
pour activer les dopants et guérir le matériauy@uae la formation de ces phases parasites.
Ainsi, dans le cas de l'implantation ionique, kirmoration d'Al est clairement hors équilibre. La
forte densité de défauts cristallins (voire I'antindsgtion) engendrée par I'implantation favorise la
migration de I'Al et la formation subséquente décppités lors de recuits. En VLS, les défauts
cristallins sont confinés a l'interface et se pggmd tres peu dans la couche. La couche est de

bonne qualité cristalline et n'est pas affectéeupaiecuit.

[1-5-3 Photoluminescence a basse température
La photoluminescence a basse température donnafdesmations sur la qualité du matériau
ainsi que sur la présence d'autres dopants qudliexemple de spectre obtenu sur une couche
élaborée par VLS est donné en figure 11-35. On nlesene bande intense donneur-accepteur,
attribuée au couple Al-N, qui ne provient pas dosstat comme le montre le spectre obtenu sur
le germe. Dans la région haute énergie, les rada douche sont similaires a celles du substrat.
Elles sont assez larges, caractéristique de coudmedopées. Par SIMS, le taux d'azote varie de

10'® & 10° at.cm® et il suit généralement le profil en Al.
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[I-5-4 Mesures électriques

Les propriétés électrigues des couches p+ ont ésimdes a partir de structures TLM, Van der
Pauw, croix de Hall et diode verticale (substrat/détiches P+). Les motifs TLM nous ont
donné une résistance carrée de ZH5 et une résistivité de contact de 2°10.cm? La
résistivité équivalente est de 0.06Q7cm correspondant a un dopage équivalent de |'atdre
107° cm®. Ces caractéristiques sont tout a fait encourdgsammparées a celles obtenues sur du
matériau dopé par implantation ionique. Les mdislimesurées de 0,85 a 2,27%hs sont
cependant environ 4 fois plus faibles que celleglipgs par la théorie. Des diodes Zener de
faibles dimensions ont donné des tensions de aigquéversibles de 25 V, valeur tout a fait
comparable aux 45 V obtenus pour une diode similatenue par implantation ionique mais de
plus faible dopage (8.1bcm?®) (figure 11-36). Des densités de courant pulsésadkevées que
500 Alcnf ont été atteintes en mode de claquage, valeunemignt limitée par I'appareillage de
mesure. En mode passant, le facteur d'idéalitéle&,95, ce qui pourrait étre di d'une part au
réseau de dislocations a linterface couche-subgfrgure 11-37) et d'autre part a une

compensation des couches par I'azote (de I'ordgeielgues 1 cm’).

100
10

Diodes Zener (VLS)

0,1
0,01

n=2.95

Densité de courant inverse
(Alcm2)

Densité de courant direct
(A/lcm2)

183 183 = 4.26-101°

1E-4 1E-4

1E-5 Diode Zener 1E-5

1E-6 (par implantation) 1E-6

1E-7 T T T T T T 1E-7 - T T T T T l

d -5 -10 -15 -20 -25 -30 0 1 2 3 4 5 6
Tension inverse (V) Tension directe (V)

Figure 11-36 : courbes I-V en inverse pour Figure 11-37 : courbe I-V en direct pour
différentes diodes Zen une diode Zener te

Des mesures électriques corrélées a des analySks @it été réalisées sur ce matériau obtenu
par épitaxie sélective, en collaboration avec I&EEY INSA-Lyon (M. Lazar, P. Chante) pour
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les parties gravures, tests électriques et analyses
élémentaires. Nous avons pris soin de conserver
l'alliage AI-Si restant aprés croissance pour les

contacts électriques. Le profil en Al n‘est passtamt

[Al] (cm 3)

sur toute I'épaisseur du dépét : il atteint quesqlLié®

cm? & la surface, passe par un palief3al0* cm* et

s . 10v7 - - '
décroit a l'interface avec le substrat (figure 8)-3La 0 03 06 09 12

Profondeur (um)

courbe |-V mesurée en configuration verticale est _ _
Figure 11-38: Profil SIMS en Al
caractéristique d'une diode p-n avec une tension de  obtenu surun motif de grande
seuil en direct de 2 V (figure 11-39). En configtica dimension.
horizontale, on constate que le contact pointe ASIC) est de type ohmique. A partir de motifs
Van der Paw a 4 pointes, la résistance carrée mésérée a 5.5 . Cette valeur plus élevée
gue celle obtenue sur une couche VLS "standard' pewenir de la plus faible teneur en Al du
matériau déposé par épitaxie sélective. Cela impliggalement une compensation en azote
encore plus importante dans ce cas puisque laituaMl est plus faible. Enfin, les contacts
sont ici simplement pris en mettant les pointes SU€la surface, sans couche de métallisation.
Une étude est actuellement en cours, en collaboratiec le CEGELY, le LPM Insa-Lyon (J.M.
Bluet, G. Guillot) et le LEOM ECLyon (J.L. Leclercpour améliorer le procédé VLS localisé et
réaliser des composants électroniques de typestbgriCes laboratoires composent le podle

technologique lyonnais pour la réalisation de cosapts de puissance en carbure de silicium.

10
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Figure 11-39: Caractéristiques |-V mesurées dans deux cordiioms différentes a partir du
matériau déposé sélectivement par
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[1-6 Conclusion

Les travaux sur la croissance homoépitaxiale de &liasse température a partir d'une phase
liquide ont débuté par I'étude en isothermes pélacionner les alliages pouvant répondre aux
criteres imposés. A partir de ces résultats, ngaasachoisi d'étudier principalement I'Al comme
élément d'addition au Si. De tels alliages ayaija @& utilisés ailleurs pour faire croitre SiC
sous gradient thermique (DIP), nous avons appliqags un premier temps cette méme
technique et confirmé la possibilité d'une telleissance. Les objectifs principaux de ces travaux
sur le DIP étaient de confirmer le choix de I'gleaet de qualifier le bati de croissance monté
spécialement. Nous avions dés le départ prograrenp@dsage a la VLS en nous inspirant des

travaux de A. Leycuras au CRHEA (Valbonne).

Ce choix a été judicieux non seulement en termesidtats mais aussi par la simplification et la
souplesse du procédé. On peut ainsi contrblertésse de croissance par un simple débit de gaz
ou encore éliminer l'alliage par aspiration avafitaidissement. L'abaissement de la température
a 1100°C comme l'emploi de gaz vecteur Ar permetientravailler dans des conditions plus
sécurisantes qu'en EPV. Il est méme possible de dabitre SiC sélectivement sans I'utilisation

d'aucun masque.

Les couches élaborées dans les alliages Al-Siammnt une concentration importante en Al
conduisant & un fort dopage p. La valeur maximal@@" at.cmi® obtenue correspond méme au
record mondial pour un tel dopage en cours de sanie. Les premiéres mesures électriques
sont également encourageantes dans le but deedduiésistance de contact sur matériau SiC
dopé p. Des efforts restent cependant a faire jpeuner le ou les parametres influencant

directement l'incorporation en Al et ainsi maitrise dopage.

D'autres métaux que I'Al ont été testés dans lalobtenir des couches homoépitaxiales de 4H-
SiC non intentionnellement dopées amis aucun wraghent satisfaisant. En effet, outre le fait
gu'ils nécessitent tous des températures de cnosssupérieures a 1100°C, ils présentent des
inconvénients souvent rédhibitoires. Notons quesdarcas de Ge et Sn, l'obtention de 3C-SiC
au lieu du 4H-SIiC est un résultat intéressant aput @tre mis a profit pour la croissance

hétéroépitaxiale du polytype cubique comme noumalle voir dans le chapitre suivant.
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CHAPITRE Il

Croissance épitaxiale a basse température du 3C-SiC

Les polytypes de SIiC les plus étudiés pour desiagiimns en microélectronique sont
principalement le 4H mais aussi le 6H. Le polytgpbique (3C-SiC) présente pourtant certains
avantages par rapport a ses rivaux hexagonaux :

» Absence de macro-défauts (micropipe).

» Plus grande isotropie des propriétés physiques.

» Meilleure mobilité (théorique) des électrons. Gpére ainsi ameliorer la mobilité de

canal des composants MOS-SIC, celle-ci étant arlememt faible avec le 4H-SiC

[FukO3].

» Plus petit gap pouvant permettre de réduire laef@u champ électrique nécessaire

pour réaliser l'inversion de canal dans certaimspmsants.

Cependant, pour développer une technologie a B8€¢5iC concurrentielle vis-a-vis de celles
des polytypes hexagonaux, il est nécessaire d'ave@ disposition des substrats commerciaux
massifs 3C de bonne qualité cristalline. Historigaat, les premiéres plaques monocristallines
vendues a la fin des années 80 par la société eamgxi CREE étaient de polytype 6H. Les
substrats 4H sont arrivés sur le marché au milesuahnées 1990. Ce n'est qu'en 2002 que des
plagues 3C ont enfin été commercialisées par l@®o@ponaise HAST. Ce retard provient de
la difficulté (voire I'impossibilité) de stabilisee polytype par sublimation (voir chapitre I). Les
cristaux de 3C-SiC vendu par HAST sont dailledeb@és par CVD a tres forte vitesse en
partant de substrats de Si(100) [Nag03]. L'utiisatde tels substrats devraient profiter des
nombreux avantages découlant de l'intégration sugi@nde qualité cristalline et faible colt des
plaques de Si, utilisation de la technologie giliej compatibilité chimique avec SiC...
Cependant, cela n‘'empéche pas la société HASTrdmercialiser les germes 3C-SiC a des prix
exorbitants, dépassant ceux des polytypes hexagorizel plus, ces cristaux souffrent des

conséguences directes de I'emploi de substrats Si :

» Le désaccord de maille (20%) entre le germe ebleche provoque la formation d'une
forte densité de dislocations dans le 3C-SiC. Uagyes commerciales présentent des
densités de défauts de I'ordre d€-10" cm? en surface, valeur encore trop élevée pour

la fabrication de composants de puissance.
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» La différence de coefficient de dilatation theromecgentre Si et Sic engendre une forte
courbure des plagues méme apres élimination dutratbigte par attaque chimique.
Cette courbure rend difficilement applicable leapés classiques nécessaire pour la
réalisation de dispositifs microélectroniques (psdige, planarisation,

photolithographie...).

Enfin, les mesures électriques réalisées sur deshes épitaxiales déposées sur de tels substrats
montrent une anisotropie des propriétés électrasicuivant deux directions perpendiculaires a
I'axe de croissance [Sch05].

Tous ces résultats démontrent que le matériau 8:&nmercialisé par HAST n’est pas encore
de qualité suffisante pour satisfaire les fabrisate composants. Malgré cela, la demande en
germes 3C-SiC grandit (pour la R&D dans un preng@erps) afin de trouver une alternative aux
probléemes rencontrés dans les composants a badel-8&C. Une alternative aux probléemes
posés par I'emploi de substrats de Si serait de faoitre le 3C-SiC sur substrat de SiC
hexagonal afin de minimiser le désaccord de matlla différence de coefficient de dilatation

thermique.

Les couches de 3C-SiC de qualité cristalline "médib déposées sur Si pourraient trouver
certains débouchés commerciaux dans des applisasipécifiques telles que des capteurs de
température ou de pression fonctionnant en envinmemt hostile [Dez95, Kro99], ou encore
des MEMS (Micro-Electro-Mechanical Systems) ou NENN&ENO) plus résistants [Meh04].
Enfin, le matériau 3C-SiC(100) représente actuadlgme meilleur "pseudo-substrat” pour
I'hétéroépitaxie de nitrures IlI-V cubiques a gragab comme c-GaN, matériau plus difficile a
faire croitre que son homologue hexagonal mais @abtentialités trés intéressantes pour la
réalisation de diodes électroluminescentes [Gant@OHe lasers a boites quantiques dans le
visible [YonO04].

Je vais aborder dans ce chapitre les deux voieastallogénese du 3C-SiC étudiées au cours de
mes travaux : sur substrats Si par EPV etsBIC par VLS. Ces deux approches nécessitent des
températures inférieures a 1400°C et rentrent diams la problématique globale de croissance

du SiC a basse température. Les résultats obten& sont issus de mes travaux de these et de
celles de Thierry Chassagne et Patrick Aboughé-Neéax obtenus sur-SiC proviennent de la

these de Maher Soueidan.
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llI-1 Hétéroépitaxie du 3C-SiC sur Si(100) par EPV

Les chercheurs se sont depuis longtemps atteléspéve ou moins de succes a la prospection de
substrats hétes pour la croissance de couches sniheeSiC cubique. Outre le désormais
classique silicium et le cas particulier dtSiC que nous détaillerons plus loin, des essais pe
concluants ont également été tentés sur germegFa€87] ou saphir [Par91, Sun02]. Aux
motivations évidentes d'ordre économique et teduiglie pour utiliser des substrats de Si

s'ajoutent quelgues avantages d'ordre technique :

» Le silicium cristallise sous la forme diamant aggle a la forme zinc-blende du

polytype 3C-SiC et conduisant naturellement a tengion quasi-exclusive du 3C.

» |l est le seul substrat permettant d'élaborer ame&he tampon en SiC par "simple"
carburation de la surface sous flux de précursadnomé. Cela a un effet bénéfique
certain sur I'adhérence et la qualité cristalline douches de 3C-SiC [Nis83, Pir89].

Cependant, l'optimisation de la croissance du 3T-Sur Si n'est pas triviale et peu de
laboratoires dans le monde en maitrisent réellenoenes les étapes. Je montrerai dans la suite
de cette partie que le LMI, fort de plus de dix diexpérience, fait partie de ce groupe restreint
de laboratoires. Je décrirai dans un premier telapdispositif expérimental utilisé, puis je
présenterai mes résultats sur la carburation duusil et sur la croissance épitaxiale subséquente
par EPV. J'aborderai ensuite les problemes relatifa courbure des plaques et les solutions

proposeées pour y remédier.

[11-1.1 Le bati de croissance

Le bati d’épitaxie utilisé pour cette étude a étéicu et réalisé au LMI en prenant en
compte des criteres d’étanchéité, de pureté et édarrigd. Il est prévu pour fonctionner
uniquement a pression atmosphérique. Il comprenceacteur vertical en quartz de 70 mm de
diamétre, a l'intérieur duquel est positionné uacepteur en graphite chauffé par induction
(figure IlI-1). La température est mesurée par mgtrie optiqgue directement sur la paroi
verticale du suscepteur dont le diamétre de 40 rrmet de recevoir des plaques rondes de 38
mm de diamétre au maximum ou des rectangles decBK2Les précuseurs employés pour
déposer SiC sont habituellement le silane et Ipame dilués dans le gaz vecteur hydrogene, le

tout de pureté électronique. Un précurseur moneesdliguide, I'hexaméthyldisilane ou HMDS
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((CHg3)3Six(CHs)3), fourni et purifié par la société Epichem, a égatnt été utilisé a titre de
comparaison. Le réacteur est isolé de l'extérianup sas de chargement qui peut étre vidé par
pompage ou balayé en Ar ultra pur. Les gaz sodantéacteur sont retraités dans un bain de

soude concentrée.

SiH,+C.,H,+H . , ,
4 Tee 2 Figure 11I-1 : Schéma du réacteur

ll vertical a mur froid utilisé pour la

f’) \ _ croissance du 3C-SiC sur Si.
Grille

% “““““““““ — d'homogénéisation

pyrpmétré""-w..,,n_ Suscepteur
optique 4 / graphite

I I Ow_ Spires
O d'induction

000

Nous avons utilisé principalement des substratSiddopés n et orientés (100) exactement.

Quelques essais ont également été realisés avesubsisats (100) désorientés ou méme (111).
Avant introduction dans le réacteur, les morceaenSdsont dégraissés dans du méthanol aux
ultrasons pendant 10 min. lls subissent ensuitedésexydation dont la procédure dépend de la
taille de I'échantillon : les morceaux carrés ottaegulaires sont traités dans HF(5%) pendant
15 a 30 sec tandis que les plaques rondes (pliisildd a manipuler avec des pinces) sont

désoxydées in situ dans le réacteur soysaH000°C pendant 5 min. Ces deux traitements
aboutissent a des résultats identiques en termegdsité de surface et de terminaison chimique

de la surface.

[11-1.2 La carburation du silicium

Le désaccord de maille de 20% entre SiC et Siagstihcipale cause des défauts dans la couche
de SiC. Ceux-ci sont générés a l'interface couabsteat et se propagent dans le SiC. Bien
maitriser les premiéres étapes de dépbt peut peemtet réduire la quantité de ces défauts et
donc d'améliorer la qualité de la couche épitaxiadequalité cristalline du SiC s'améliorant avec
laugmentation de la température de dépoét, il egportant de travailler tres pres de la
température de fusion du Si, entre 1300 et 1408°€Ces hautes températures, la surface du Si

est trés réactive, ce qui complique singulierentent démarrage direct de la croissance a partir
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des précurseurs siliciés et carbonés. Les couchgisobtenues sont toujours mates a l'ceil nu et
de trés mauvaise qualité cristalline (figure Il.2a

Figure IlI-2 : Morphologie de surface, obtenues par microscagéque a contraste de phase,
d'une couche de 3C-SiC a) sans carburation et by @arburation préalable du substrat dans des
conditions optimisées.

Il est donc impératif de convertir au préalablsuaface du substrat Si en SiC afin de la stabiliser
avant le dépot épitaxial & haute température. @tdige, encore appelée carburation, est réalisée
par CVD réactive (RCVD) en chauffant le substratsson mélange H+ précurseur carboné. La
carburation est sans doute I'étape la plus impiertdn procédé car de la qualité cristalline et
morphologique de la couche tampon ainsi formée é@eddre directement celle de la couche
épitaxiale puisque la premiére sert de germe adargle.

Nous nous intéresserons ici au seul cas du propamene précurseur carboné sachant que ces
résultats sont suffisamment généraux pour étremmeg transposés a la myriade d'autres
précurseurs gazeux éventuels (alcanes saturés 3INiS892], insaturés [Sti89, Kus93],
halogénés [Iko92] ou méme fullerénes [Ham94]). Dansas du propane, la réaction globale de

carburation du silicium peut s'écrire de maniengpéifiée :
3Sis) + CsHgg) — 3SiGs) + 4Hy(g) Eq.lll-1

Si on prend en compte la décomposition partiell@aypane et I'effet réducteur de I'hydrogéne,
apporté en exces dans la phase gazeuse, la seaf@@prochera plus de la réaction suivante :

ySis) + CsHg(g) + NHyg— YSiGs) + (3-Y)CHg) + ((8-(3-y)X)/2 + n)H  EQq.llI-2

Ainsi, tant que la surface présentera du Si, cetsetion sera effective. Si cet apport en Si

diminue ou s'annule, l'effet réducteur de I'hydregéempéchera la formation de graphite a
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conditions que le propane reste dans des dilutimisennables. Expérimentalement, du graphite
en surface d'échantillon a été détecté pour dgsortpde dilution HHCsHg < 500. Pour toutes
les autres dilutions, seul SiC se forme quel quidestemps de carburation.

Cependant, l'aspect chimique, certes importansufi@ pas pour optimiser la couche tampon.
Par exemple, des dilutions trop fortes du propaaesd3 (> 3000) conduisent a la formation
dlots de SiC séparés par du Si n‘ayant pas réagiut ainsi prendre en compte des aspects
cinétiques, morphologiques et structuraux que jésgmterai a travers la description des
différents stades de formation de la couche deucation en fonction de différents parametres.

La réaction initiale

Comme précisé précédemment, la réactivité de ltacirdu substrat Si augmente avec la
température. Si, lors du chauffage initial, le @@ est introduit dans le réacteur a une
température (ifio) trop €levée, la carburation va se faire de manig&s violente donnant lieu a
une rugosité de surface importante et & de nomhireus dans le substrat a l'interface SiC/Si
(figure 111-3). Nous discuterons plus loin de Igine de ces défauts encore appelés "etch-pit". A
I'inverse, si le propane est introduit a basse &aipre, la carburation donne une surface plus
lisse et une interface avec moins de etch-pits,dT'est pas le seul paramétre jouant sur
I'apparition de ce défaut). Le propane réagit @dshblasses températures pour former une fine
couche homogéne de SiC qui scelle la surface dstrsilet réduit considérablement sa réactivité
a plus haute température. Toutefois, cette réaétibasse température est lente et la surface ne
sera scellée par le SiC que si la vitesse de mamédempérature est lente. Nous avons obtenu

les meilleures couches tampon powrl< 1000°C et une rampe en température de ~8°C/s.

Figure 111-3 : a) Cliché MET en coupe transversale montrant teh-it a l'interface SiC/Si; b)
Observation par microscopie optique en focalisamissla couche. Ces etch-pits sont visibles sous
la forme de points blancs car le 3C-SiC est pddiaknt transparent dans le visible).
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Tinro @ €galement un effet, plus inattendu cette foig ot aussi important, sur la contrainte
résiduelle ¢) dans le SiC formé. En effet, nous avons été ftemiers a démontrer que de la
valeur de T dépendait également le signeadde la couche de 3C-SiC apres refroidissement
(figure 111-4). Nous pouvons donc changer a volofgésigne de cette contrainte en jouant
uniqguement sur les conditions de carburation : p®WE,<~1050°C, la couche est en
compression et pourik>~1050°C, elle est en tension. Le basculement ectit;m de la
température est brusque et le systeme ne sembleopgorter de point de fonctionnement a
contrainte nulle. L'origine de ce phénoméne, unigugr une couche épitaxiale, n'est pas encore
éclairci méme si nous suspectons un effet de laugpenétrie initiale du 3C-SiC. En effet, les
analyses MET, réalisées a l'université de Cadiz déquipe de D. Araujo, montrent que les
grains passent d'un diameétre de quelques nm pakr<T 1050°C a quelques centaines de nm
pour Tnyo > 1050°C (figure 111-5). Cependant, la corrélatientre la taille de ces grains et la
contrainte macroscopique est difficile a modélidautant plus que ces différentes valeurs de
Tinro €ngendrent également une modification de la qualé l'interface (rugosité, densité de
défauts) pouvant aussi affecter la contrainte. Nwarsons plus loin que ces résultats peuvent

étre mis a profit pour réduire la courbure des pésgapres épitaxie.
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Figure 1ll-4 : Effet de la température Figure 11I-5 : Clichés MET en vue plane de
d'introduction du propane lors de la montée  deux couches tampon élaborées avgg T
en température en début de carburation sur  €gale a a) 750°C et b) 1100°C.

la contrainte résiduelle des couches de 3C-

SiC au refroidissement (mesurée aprés

épitaxie d'une couche de 3um d'épaisseur).

Contrainte ésiduelle au
refroidissement (MPa)

Diffusion des espéces a travers la couche de SiC

La fine couche de SiC se formant lors de la moaretempérature a non seulement pour effet de
diminuer la réactivité de la surface a plus haetepérature mais aussi de former une barriere de

diffusion entre le substrat et la phase gazeuseridvi, la diffusion croisée de C et Si est
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possible. Toutefois, la présence fréquente de @itsha l'interface SiC/Si (comme sur la figure
[1I-3) est une preuve que l'espece majoritaireudidinte est le Si. Ces cavités s'apparentent aux
vides de Kirkendal se formant par accumulationat®imes lors de la diffusion non compensée
d'une espéce a travers une barriere de diffusi@s. tbbous analogues ont déja été observés a
I'intérieur de fibres de bore aprés traitement RC3aDs TiCl qui forme une barriére TiBen
surface de fibre [Vin86]. Dans notre cas, la géomdtyramidale inversée de ces trous provient

de la minimisation de I'énergie de surface parpgaition des plans (111) de plus forte densité.

Ainsi, une fois la surface scellée par le SiC,daahe va continuer a croitre par diffusion du Si et

réaction de ces atomes diffusant avec le propaaerdissance dépendra donc essentiellement
de la température et de la durée du palier de catibn. Cela a été confirmé expérimentalement

comme le montre la figure IlI-6. Aprés une croissatres rapide de la couche dans les premiers
instants, on observe un premier palier en épaigdenirla valeur augmente avec la température.

Il s'ensuit une nouvelle croissance plus lentef(paur 1150°C) puis un nouveau palier qui

semble cette fois définitif.

Figure I1I-6 : Profils de croissance de

’5 la couche de carburation en fonction
= 1260°C du temps et a différentes températures.
é i 5PSHE Les mesures d'épaisseur ont été faites
g par exploitation quantitative de
2oy " % spectres IR en transmission en suivant
X * 1150°C . .
le formalisme décrit par P. Durupt
0% ; ' : ' ' ' ' [Dur86]
0 1000 2000 3000 4000 .

Durée (s)

L'application de la seconde loi de diffusion dekF& ces profils a permis de déterminer les
coefficients de diffusion du Si & travers la coutdrapon. lls augmentent de 0,3%@ 1,6.10°
cnt/s lorsque I'on passe de 1225 & 1300°C. L'énetgitivhtion correspondante a été calculée a
4.5 eV. Ces différentes valeurs sont a compares egltes trouvées par Hong et al [Hon79-80]
pour la diffusion & trés haute température detdjse®’Si a travers du 3C-SiC polycristallin :
4,7.10%% cnf/s & 1300°C et 9.4 eV respectivement pour le agefft de diffusion et I'‘énergie
d'activation. De tels écarts montrent de manierdegNe que les mécanismes mis en jeu dans les
deux cas sont difféerents. En effet, dans notrda&srce motrice est plus importante car elle est
générée par une variation trés abrupte et sur aibke fépaisseur de la concentration en Si aux
voisinages de la couche de SiC : 100% dans lersiip50% dans le SiC et 0% a la surface (le Si
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arrivant en surface est soit converti en SiC dtdiqaé par bou sublimé).

Le profil en épaisseur obtenu a 1150°C (figureblllest différent des autres car il ne montre
qgu'un seul palier. A cette température, la diffasttu Si est trop faible pour étre visible en des
temps raisonnables et cela malgré une épaissagudbe tres fine (~2 nm). En d'autres termes,
c'est a cette température que I'on observera lagm® etch-pits a l'interface. C'est aussi a cette
température que la rugosité de surface est lafpible (Rq = 0.25 nm pour un scan de 2x2°um
En conséquence, les conditions optimales de cdrbarsont les suivantes :

» Tino < 1000°C

» rampe de chauffage = 8°C/s

» Tpaier= 1150°C

» Durée du palier = 10 min

» Dilution du propane dans;H 1000.

Ces conditions ont été appliquées a chaque craesgpitaxiale de 3C-SiC sauf dans quelques

cas que nous préciserons.

1-1.3 L'épitaxie

La transition RCVD-EPV

Les meilleures couches épitaxiales s'obtenant tehampérature, proche du point de fusion du
Si, il est nécessaire de développer une étapeadsition qui conserve la qualité morphologique
de la couche tampon jusqu'a la température d'épit@ette transition ne peut se faire soys H
seul car la fine couche de SiC serait alors rapagrattaquée. En conservant le propane dans le
réacteur on ne ferait que continuer la carburai@tus haute température ce qui dégraderait a la
fois la morphologie de surface et l'interface SiCL8 meilleure solution trouvée est d'ajouter du
silane au propane dans le réacteur pendant laticenen température. Le dépot de SiC qui se
forme évite bien entendu l'attaque de la couchgdammmais aussi épaissit suffisamment la
couche de SiC pour bloquer I'exo-diffusion du Blus haute température. Les débits de propane
(1 sccm) et silane (0.15 sccm) ainsi que la dugégahsition (50 sec) sont ajustés de maniere a
obtenir une couche d'une dizaine de nm la plug |Esssible avant de débuter la croissance

épitaxiale.
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L'épitaxie a 1350°C

Nous avons fixé la température d'épitaxie a 135Qigrant cette valeur suffisamment éloignée
du point de fusion de Si mais aussi suffisammeunténpour la croissance de SiC. L'obtention de
couches de qualité cristalline satisfaisante néeestoptimiser la composition gazeuse. La
fenétre correspondante de rapport C/Si est assaeirde comme le montre la figure 1lI-7. Un
rapport C/Si trop faible (zone 1) entraine une dégtion tres nette de la qualité cristalline ainsi
gu’'une augmentation de la rugosité. La couche gs¢ridant toujours constituée de SiC et non
pas d'un mélange Si+SiC. A l'opposé, la dégradates couches pour un trop fort exces en
carbone (en zone lll) résulte d’'une nucléation érmse gazeuse du fait de la trop forte
concentration en especes réactives dans la councite. |On retrouve alors apres croissance des
particules incrustées dans la couche. Enfin, lee dzbrcorrespond a la gamme de composition
C/Si optimale pour laquelle la couche est d'aspaicbir a I'ceil nu et sans aucun signe de
nucléation homogene (voir figure IlI-2b). Avec prigs années d'expérience, il m'est possible
d'estimer la qualité cristalline d'une couche deS3C sur Si en observant simplement la
morphologie de surface. En pratique, les croissastandard se font avec un rapport C/Si = 3.3
et une vitesse de croissance de 3 um/h. Notorgueile silicium étant I'espéce minoritaire en

phase gazeuse, son débit va conditionner la vitisseoissance.

10 +

i Nucleation
homogene

Miroir

Rapport C/Si
»

21 Manque de carbone
g220 ;
0 1 1 T Si
0 2 4 6
Vitesse de croissance (um/h) . . _y :
Figure 111-8 : Microscopie électronique en
Figure I11-7 : Effet de la composition gazeuse transmission en coupe transverse dune
sur la morphologie de surface. couche épitaxiale de 3C-SiC sur Si(100).

Les caractérisations MET (figure 111-8) ont non lesment permis de vérifier que les couches
ainsi élaborées étaient a I'état de I'art mondiakeme de qualité cristalline mais aussi de mettre

en évidence un point crucial de la croissance dtSE&Csur Si : I'évolution de la densité de
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défauts cristallins avec I'épaisseur. Toutes lésartions prises lors de la carburation et lors de
la transition RCVD-EPV n'empéchent pas la formatitume forte densité de dislocations et
fautes d'empilements (FE) se forme initialements @éfauts sont bien slr présents dans la
couche de carburation et ne sont pas générésddesrdprise de croissance a haute température.
Heureusement, la qualité cristalline s'amélioréeme¢nt dans les premiers pm par I'annihilation
deux & deux des défauts cristallins. Par exempldehsité de FE passe de quelquéé di? a
l'interface & quelques 1@m? au bout de 9 pm. Pour cette épaisseur, la la@@oirhauteur de
la raie (200) par double diffraction X est de 25@Gsac. L'amélioration avec I'épaisseur est
cependant moins sensible pour les plus fortes ggais car la densité globale de défauts semble
atteindre une valeur limite de I'ordre d€ &Di dela de 20 um et jusqu'a 200 pm (épaisseur des
substrats HAST). A la surface de ces couches @mikes FE prédominent sur les autres défauts.
Des études récentes suggerent que la génératimntglpe de défaut cristallin dans le 3C-SiC est
énergétiquement trés favorable puisque son énetagévation est négative (-3 mJnjLind03,
Pol05]. Il semblerait que ces FE s'auto-générenta@ns de croissance sous des contraintes
locales tres faibles, contribuant de ce fait atddoifisation de leur densité méme pour les fortes
épaisseurs.
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Figure 111-9 : Spectre de photoluminescence a 5K d'une coucBEd8IC/Si de 6.5 um d'épaisseur.

Cette forte densité de défauts structuraux se itrédialement par I'apparition de pics a basse
énergie nommés D et G sur les spectres de photobstence a basse température (figure 111-9).
Les pics a plus haute énergie sont dus a lincatjpor d'azote, impureté majoritaire présente
dans les couches. On n'observe pas de bande d{jaacepteur(Al, B), ce qui signifie que

l'azote est le seul dopant incorporé significatieatn Des mesures électriques ponctuelles par
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effet Hall ont donné un dopage n de 1718t.cm? et une mobilité électronique & 300 K de 360
cn?/V.s. Par C(V) & sonde mercure, le dopage n obsenuin plus grand nombre d'échantillons
varie de 1 & 5.0 cm®. Ces caractéristiques correspondent & I'étatatertiondial. Notons que
dans le cas de I'homoépitaxie du 4H-SiC, qui seudérau-dela de 1400°C, le niveau de dopage
résiduel n obtenu dans le méme réacteur peut dérecen quelques 10 cmi®. Les hautes
températures permettent d'améliorer la pureté wrifant la désorption des espéces azotées de

la surface de croissance.

L'épitaxie a plus basse température

1350°C est certes une température assez basskgrNMidu matériau SiC mais cette valeur peut
étre également tenue comme élevée quand on comdal®udget thermique du substrat de Si
dont le point de fusion n'est qu'a 64°C au-deskses.contraintes au refroidissement affectent
non seulement la planéité des plaques (voir §.8)-inais aussi les propriétés intrinseques du
substrat (vitesse et anisotropie d'attaque chimiguepriétés mécaniques...). Diminuer la

température d'épitaxie pourrait permettre de limits problémes tout en réduisant les codts.

Le 3C-SiC se préte bien a I'abaissement de la texysé de dépbt puisque la phase cubique
reste la seule énergétiguement stable, contraireaen polytypes hexagonaux pour lesquels
méme une forte désorientation des substrats ni paff a conserver le polytype a trop basse
température d'épitaxie. Dans le cas du 3C-SiC gufirf®orporation des adatomes en bord de
marche n'est pas vitale, méme si ce mode de cnasszst idéal dans I'absolu. Une mobilité de
surface suffisante des adatomes sera toutefoissseioe pour conserver, voire améliorer, la
qualité cristalline de la couche comme l'illustefigure 11I-10 ou I'on observe une dégradation
tres nette du dépot en dessous de 1250°C. Enti@ €i25350°C, la dégradation structurale est
certes plus faible mais elle s'accompagne d'unenantgtion notable de la rugosité de surface

guand on abaisse la température.
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Remarque: La mesure de largeur a mi-hauteur (LMH) des raies simple diffraction des
rayons X est un moyen commode et rapide pour diéterda qualité cristalline des couches de
3C-SiC sur Si. Cependant quelques précautions élianes sont a prendre avant de comparer
ces valeurs avec celles de la littérature. En pegnlieu, cette mesure ne donne pas de
renseignement sur la mosaicité des couches et gt cacher une éventuelle croissance
colonnaire ou fortement orientée. Il faut donc effer des caractérisations complémentaires.
En second lieu, la LMH diminue de maniere tres irgrde quand I'épaisseur de la couche de
SiC augmente, notamment dans les deux premierstple rmécanisme d'auto-annihilation des
défauts cristallins est tres efficace. De ce féé#s valeurs de LMH ne seront vraiment
significatives que si la couche dépasse 2 um afimelpas sonder uniquement la zone la plus
perturbée. De plus, la comparaison avec d'autreewa de la littérature devra se faire si
possible a épaisseurs voisines. Malheureusementaleurs de LMH sont trop souvent utilisées
abusivement pour évaluer des couches de faiblesggai (<1 pum) alors que dans cette gamme
d'épaisseur on ne peut raisonnablement pas fairdifférence entre une bonne couche et une
couche meédiocre.

La diminution de la température en dessous de I3a0&c le systéme chimique silane/propane
est donc critique pour la couche car la mobilitésdeface n'est plus suffisante pour autoriser
I'incorporation des adatomes en sites adéquatsligpitaxie. De nombreux chercheurs se sont
orientés vers l'utilisation d'autres systéemes @eynseurs en espérant modifier suffisamment la
chimie du dépbt pour compenser cette perte en @ngrgrmique. En particulier, les précurseurs
mono-source (molécule apportant a la fois le Sedt), qui ont I'avantage de déja contenir la
liaison Si-C, devraient favoriser le dépo6t a bassapérature. Les résultats de la littérature
semblaient a priori suffisamment intéressants pociter le LMI a tester I'hnexaméthyldisilane

(HMDS). Ce composé liquide a température ambiantsgde un rapport C/Si intrinséque de 3

adapté a notre étude et a le grand avantage di&tiies dangereux d'emploi que le silane,

composeé gazeux et pyrophorique.

Avant de connaitre le potentiel d'un précurseur iépitaxie du 3C-SiC a basse température, il
convient de déterminer la qualité du dép6t a 13566@parativement au systéme chimique
classique. Malgré la procédure de carburation etrdesition jusqu'a 1350°C conservée a
I'identique, les couches élaborées avec HMDS daidré toutes de mauvaise qualité cristalline
(aspect mat a I'eeil nu et LMH importante de la (a@0) de diffraction X), quelles que soient les
conditions de dilution du précurseur dans. H'expérience acquise avec le systéme
silane/propane (SP) a permis d'identifier le protde la phase gazeuse semble étre déficitaire en
C (comme dans la zone | de la figure 111-7) maligréapport C/Si de 3 contenu dans la molécule

d'HMDS. Effectivement, un faible ajout de propan#HdMDS, donnant un rapport C/Si de 3,5, a
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permis d'obtenir & nouveau des couches miroir. Basautres caractérisations (TEM, RX, PL)
montrent que ces couches sont de qualité ident@gueelle obtenues avec le systéme
silane/propane. De plus, des vitesses de croissaussi €élevées que 7 pum/h avec
HMDS+propane (HP) ne dégradent pas la qualité diénaa alors que 4 um/h est la valeur
limite dans le cas de SP dans notre réacteur.

Ayant déterminé des conditions permettant d'obtawec HP du 3C-SiC de qualité équivalente
au materiau élaboré avec SP, nous avons étudipissance a basse température. Les deux
systémes de précurseurs ont donné des résultatiiges en terme de dégradation de la qualité
cristalline et de la morphologie. L'HMDS ne semfitenc pas étre un précurseur mieux adapté
que SP a la croissance a basse température. @dacanfirmé par I'évolution de Vc avec la
température qui montre que le palier de régimeusifinnel n'est atteint qu'a haute température
avec HP (>1150°C) alors qu'avec SP ce palier s'obs& plus basse température (>950°C)
(figure 111-11). Ce point précis suggere méme guMDS est une molécule plus stable que le
systeme SP, en complete opposition avec la mativahitiale s'appuyant sur une plus faible

stabilité de ce précurseur (selon la littérature).
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Les travaux sur le sujet, assez positifs au preaberd, sont en fait trompeurs [Tak92, Tak92b,
Wu96, Che99]. En effet, les couches qui se disgitbbdales sont souvent dans la gamme
d'épaisseur ou les caractérisations par diffrackone sont pas pertinentes. Les éventuelles
images MET ne montrent que la zone proche derfatde alors que c'est la zone proche de la
surface qui est la plus convaincante. Etrangenteediffraction des électrons de haute énergie en
mode réflexion (RHEED) est souvent utilisée poualidjigr la qualité cristalline de surface des

couches obtenues avec des mono-précurseurs (cesfjuarement le cas avec SP). On peut
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émettre des doutes sur la sensibilité de la tedenigotamment pour prendre en compte la
mosaicité du cristal. Les croissances a basse tampe sont trés souvent réalisées sur substrat
Si(111) car elles semblent donner de meilleursltasuNous n'avons jamais observé au LMI un
effet bénéfique de cette orientation, que ce switesqualité du dépdbt (qui est généralement plus
mauvais que sur (100)) ou sur l'abaissement deni@drature. Remarquons enfin que le besoin
en carbone supplémentaire pour I'HMDS n'avait jarété reporté auparavant. |l semblerait que
les résultats de la littérature aient été un papl @mbellis, notamment par omission ou par défaut

de citation explicite des points faibles.

Un examen tout aussi critique des publicationsl'atilisation de mono-précurseurs autres que
I'HMDS montre que les molécules contenant uniquerdes atomes de Si, C et H se comportent
de maniére assez similaire et n'apportent pasaeldé@éfice a basse température [Ste93, Bah96,
Lee97, Mad99]. A pression atmosphérigue voire adgsession, la chimie du dépdt n'est pas
suffisamment modifiée par la géométrie ou la staenBtrie du précurseur. Le besoin de hautes
températures signifie que de tels précurseurs duwnde meilleurs résultats quand ils sont
completement craqués et que les atomes de C &éh&irporent séparément. L'idée initiale de
profiter des liaisons Si-C de la molécule pour d&p&iC a basse température ne prend pas en
compte le facteur "mobilité de surface”. Il esffidife dimaginer qu'un radical Si-C soit plus

mobile que deux atomes séparés Si et C.

En revanche, la combinaison de la basse pressiprdetcraquage des précurseurs par plasma
[Wah94-95] ou ii) de l'addition d'un quatrieme é&rh au systéeme chimique, tels que les
halogenes Cl ou Br [Kun95, Vep97] permet de réduaetempérature de maniére plus
convaincante a qualité cristalline identique. Cesxdapproches modifient les mécanismes et la
chimie de croissance, soit en affectant la cinétidiadsorption-désorption des adatomes, soit en

apportant de I'énergie supplémentaire sous formeiqgue.

[11-1.4 La courbure

La différence de coefficient de dilatation thermagentre SiC et Si génére une contrainte dans
I'ensemble substrat-couche. L'effet macroscopigueette contrainte dépend de I'orientation du
susbtrat : fracture de la couche dans le cas dd Bifet apparition d'une courbure des plaques
sans fracture de la couche dans le cas de Si(C#de derniére orientation est donc la plus

favorable car elle conserve l'intégrité du filmtégial. Cependant, la courbure des plaques (qui

75



peut provoquer une différence d'altitude de 100pour une couche de 6um d'épaisseur) apres
croissance pose certains problémes pour la falmicate dispositifs électronique, notamment

lors des étapes de planarisation ou photolithogeaflle géne également le polissage de la
couche, étape indispensable pour réduire la rugaist surface qui est importante brute de
croissance (paramétre sensible pour la croissanceGhN). Ce probléme est devenu sensible au
LMI avec le passage d'un réacteur de 40 mm a 70dardiametre (en 1998) qui a permis

d'augmenter la taille des échantillons et donc dsurer correctement la courbure des plagues.

Je vais présenter ici les trois approches prineggle j'ai pu tester pour réduire cette courbure.

Les substrats SOI

Nous venons de voir gu'il est difficilement envisalgle de réduire la contrainte thermique en
diminuant la température de croissance sans affiectpialité du 3C-SiC. L'emploi d'un substrat
SOI (Silicon On Insulator) pourrait étre bénéfigiesa structure Si/SKIBI était suffisamment
compliante pour emmagasiner une partie de la datdra_'oxyde enterré, encore appelé BOX
pour Buried Oxide, peut également jouer le rbleothtion électrigue de maniére a limiter les
fuites régulierement mesurées a la jonction 3CSiam98]. La surface des substrats SOI
étant composée de Si(100), on doit pouvoir trarepdsectement les conditions optimales de
croissance déterminée précédemment sur substrataSsif. Cependant, la température de
croissance de 1350°C a posé des problémes liéstalbilité de la BOX.

Cette étude ayant démarré a la fin de ma theser)¥9s'étant poursuivi jusqu'en 2002, nous
avons recgu de la part de SOITEC des substrats 80béhérations" successives et donc de
qualité croissante avec le temps. Nous avons alladll pu constater sur cette période une
ameélioration progressive et sensible de la tengesdbstrats SOI lors de I'épitaxie. Les premiers
essais de croissance ont montré que la transpositiecte des conditions optimales d’épitaxie
de SiC sur Si entrainait une dégradation de I'oxpde la création de cavités en son sein
(plusieurs dizaines ou centaines de um de diam@ige)e Ill-12a). En faisant varier I'épaisseur

de la couche superficielle de Si, nous avons prélarl’apparition de ces cavités aux “défauts

HF” communément rencontrés dans les matériaux SOI.

Sur des substrats UNIBOND datant de 2000, les &awitavaient plus qu'une dizaine de microns
de diamétre et leur taille était fonction des parmes de croissance (Vc, rapport C/Si en phase
gazeuse) (figure IlI-12b). Enfin, avec la dernigg@nération de substrat UNIBOND recu en

2001, les cavités dans l'oxyde étaient de taifle teduite (250 nm de diametre) et uniquement
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observables par MET (figure figure 111-12b). La paotion de l'interface alors occupée est de
l'ordre de 0.03%, ce qui est la meilleure valeunge reportée dans la littérature. L'origine des
cavités dans cette derniere génération de SOI gibgtre des inhomogénéités locales de
contraintes dans le matériau initial. Des carasaions par photoluminescence a basse
température montrent que les spectres sont plugéwx quand la structure SOI (silicium de

surface et BOX) est mince. Ce résultat suggéreaomgioration de la qualité du matériau qui n‘a

pas pu étre confirmé par observation MET.

Figure 111-12 : Observation des défauts se formant dans la BOMr mles échantillons SOI de
différentes générations a) 1997 (SIMOX) (microseagptique), b) 2000 (UNIBOND) (microscopie
optique) et ¢) 2001 (UNIBOND) (MET en coupe transeg

Pour évaluer l'effet compliant des substrats SOUsravons mesuré la contrainte résiduelle des
couches apres croissance a partir du rayon de waudes plaques. Nous avons ainsi noté une
diminution de la contrainte en compression quipayenne, diminue d'un facteur 2 sur SOI par
rapport au Si massif et a épaisseur identiqueeCelhxation partielle de la contrainte thermique
conduit approximativement & une réduction de lalmae du méme ordre de grandeur. Ce n'est
cependant pas suffisant pour obtenir le degré deéfie voulu. Notons que la contrainte de
désaccord de maille n'est quant a elle pas relgpuésque les couches réalisées sur SOI

présentent la méme cristallinité que celle sur Si.

La compensation de contrainte en damier

Nous avons vu précédemment qu’en jouant sur laéestyre d’introduction du propanei{k)
lors de la montée en température, on pouvait fpaeser la couche épitaxiale d’'un état de
contrainte compressif (i, < [1L050°C) a tensif (ko > 1050°C). Méme si ces travaux n’ont pas
permis d’isoler des conditions de carburation migdiaires donnant une contrainte nulle, ils ont
servi de base a une idée originale proposée pdrepcuras (CRHEA, Valbonne). Il a ainsi

proposé de réaliser des masques de, 8i©damier (voir figure 111-13) afin d'effectuer ein
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premiére carburation du Si entre les plots de,S@n attaque ensuite la silice par HF pour
mettre a nu le Si protégé et pouvoir effectuer saeonde carburation dans des conditions
donnant cette fois du SiC de contrainte opposéell@ du SiC formé lors de la premiére
carburation. On épitaxie ensuite la couche de 3T-&ins les conditions habituelles jusqu'a
obtenir plusieurs microns d’épaisseur. L'idée asicdde réduire la courbure des plaques au
refroidissement par compensation macroscopiqua deritrainte entre les zones en tension et en

compression.
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g

-150 Massi
-200 )
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-250
Figure I1I-13: Plague de 35 mm de Figure IlI-14 : courbure de plagues 3C-SiC/Si
diamétre apres croissance en élaborées avec différentes conditions de carbumatio
damier. Les zones sombres (plus et comparée a des substrats commerciaux HAST. En
rugueuses) sont en tension. abscisse, x représente la distance par rapport a un

bord et D le diamétre de la plag

La réduction de la courbure par la méthode dansietres spectaculaire, d'un facteur supérieur a
5 (figure IlI-14). Une observation plus précise met cependant de remarquer une certaine
ondulation (de plusieurs dizaines de nm) de laydadamier quand on passe d'une zone en
tension a une zone en compression (voir figurelT)- Cependant la planéité globale est
suffisante pour permettre a la société NOVASICréaliser un polissage dans de bonnes
conditions. L'abaissement de la rugosité de suratealors tres significatif (figure 111-15) avec

une RMS passant de 38 a 2,8 nm pour les zonessioneet de 4,2 a 0,9 nm pour celles en

compression (scan AFM de 5x5 f)m

En terme de croissance, le matériau SiC épitaxis @ahaque zone (tension et compression)
présente la méme morphologie de surface que leshesuréalisées sans damier et de méme
signe de contrainte. Ainsi, les zones en comprassomt d'aspect miroir alors que celles en
tension sont plus rugueuses (aspect mat). Il mgrac pas ou peu d’effets de proximité entre les

deux types de zones. Le passage d'une zone ael'astr d'ailleurs assez abrupt. Des
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caractérisations par diffraction X et par PL ontrné que les couches en damier étaient de

qualité identique a celles des couches standard.

Compression

Figure IlI-15 : Morphologie de surface d'une couaiaborée par la méthode damier;
zone prise a l'interface tension-compression. a} de croissance et b) apres polissage.

Remarquons ici que le procédé damier est interarabig, c'est-a-dire que l'on peut effectuer la
premiére carburation soit en tension soit en cosgiwe sans affecter la courbure finale. Il est
cependant préférable de réaliser la premiére catibaren tension car la premiére couche de SiC

ainsi obtenue est plus épaisse et résiste mieakague HF pour enlever 'oxyde.

La compensation de contrainte aléatoire

Le procédé damier est certes ingénieux et tresaeki mais il est assez lourd a mettre en ceuvre
en raison de la multiplication des étapes interaigel (dépdt d'oxyde, masquage+gravure,
premiere carburation, attaque ex-situ de l'oxydetard, deuxiéme carburation). Une
simplification présente donc de l'intérét si leuftest en terme de courbure est analogue. C'est
dans cette optique que j'ai réalisé des essatertatation d'une étape d'attaque sopgmire les
deux carburations de contrainte opposée commeréles figure 111-16. L'attaque sous He la
premiére couche de carburation a pour but de réaddmtoirement le substrat en laissant de
larges zones de SiC. Une seconde carburation ssiteffaite pour carburer les zones du substrat
ainsi révélées et obtenir un patchwork aléatoireatgrainte.

Le point le plus délicat est la durée d'attaquesdducar, si elle est trop longue, la premiere
couche de carburation peut étre completement éieniEn optimisant ce paramétre, nous avons
obtenu des résultats trés prometteurs en termédietion de la courbure comme le montre la
figure 1lI-17. Ainsi, apres épitaxie, des niveaux aburbure du méme ordre de grandeur qu'avec
I'approche damier ont été mesurés. La courbureohg ldu diamétre est cependant moins
homogéne car elle présente des parties convexesnetaves. Au niveau morphologique, les

couches sont globalement plus rugueuses que ctdedard avec l'apparition d'un réseau de
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points noirs issu de la carburation en tensionoett ¢h densité n'est pas uniforme sur toute la
plague. Un polissage par la société NOVASIC a pemitobtenir une rugosité de surface plus

faible et plus homogene que sur échantillon daravgc une RMS de I'ordre de 0.4 nm pour un

scan AFM de 5x5 pfn
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Figure 111-16 : Procédure de double carburation in situ pourrfar un patchwork tension-

compression.
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Figure 111-17 : mesure de la courbure de
couches de 3C-SiC de 6 pum d'épaisseur
élaborées avec différentes procédures de
carburation : a) compression (standard), b)
damier et c) patchwork aléatoire.

Figure I1I-18 : Morphologie de surface de la
couche c) de la figure IlI-17 réalisées avec
le procédé de double carburation aléatoire.

Ce procédé présente donc des avantages certailspguoche damier : plus simple a mettre en
ceuvre, une morphologie plus homogéene avant pobsstg une rugosité de surface plus faible
apres polissage. Ces résultats prometteurs dotegeindant étre encore améliorés, par exemple

en optimisant le couple température-temps d'attagus H afin de former un réseau aléatoire
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plus homogene et d'obtenir une courbure encorefaible et plus réguliere. Ce procédé original
fait actuellement I'objet d'un dépét de brevet ¢eds [Fer05].

[11-1.5 Programme Européen FLASIC

Nous avons vu que la forte densité de défautsalimst dans les couches de 3C-SiC est
principalement générée a l'interface avec le sabshugmenter I'épaisseur de la couche permet
de réduire considérablement cette densité dangréasiers um mais cette amélioration stagne
pour les trés fortes épaisseurs. Il a été montténqrecuit flash lamp (FLA) a tres haute
température pouvait induire une fusion du Si adfiiiace et provoquer la formation d'ilots de SiC
(par mécanisme de dissolution-recristallisationjitenant une densité de dislocations réduite
(figure 111-18 et [Pan01]). C'est en partant de pemmiers résultats qu'un programme Européen
nommeé FLASIC (Flash Lamp Annealing of SiC) a ét@pmse et accepté. Il a couvert la période
d'avril 2002 a juin 2005. Le consortium comprendés partenaires francais (LMI, GES-
Montpellier, CRHEA-Valbonne, société NOVASIC), allands (FZ-Rossendorf, limenau,
societées EADS et NANOPARC), grecs (Physics Departnoe Thessalonique), espagnols
(CNM) et anglais (Department of Physics de Camilerjdgpcieté EPICHEM). L'objectif était
d'étudier l'effet d'un recuit FLA sur les propresdructurales du 3C-SiC épitaxié apres ce recuit.
On espere ainsi obtenir un matériau a plus faiblesiié de dislocations, et pourquoi pas aussi,
résoudre les problémes de courbure. Le LMI integitedn la fois pour la fourniture des couches

minces de 3C-SiC sur Si et pour sa longue expéridacsysteme SiC/Si.

a) sic

35 nm PRRRRRORN]| LA PRXOEX .
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- inversé ou i-Flasic,
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en surface.
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Apres recuit FLA, il se forme des protubérancegéraidales de SiC sous la couche initiale. Ces
trapézes ont la particularité de présenter uneitgede dislocations trés faible comparée a celle
de la couche initialement déposée par EPV. De jsroissent de maniere épitaxiale sous la

couche mais cette derniere présente toujours adéanéfauts cristallins, méme apres épitaxie de
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quelques pm, signe que le recuit FLA n'a pas diaff@rquant sur la qualité du dépdt. Cette
amélioration de l'interface enterrée peut toutefdivérer trés intéressante si elle est appliquée a
la technique VLS développée par A. Leycuras quisetile SiC déposé sur Si a la fois comme

creuset pour contenir le Si fondu et comme gerneg(QR].

Les recuits FLA ont également révélé un problemgoirtant : la création d’'une forte ondulation
a grande échelle en surface, ce qui enleve toatgjpé a la couche de SiC (figure 111-19). Ces
ondulations résultent de la fusion superficiellestibstrat et de sa recristallisation en 3D en fin
de traitement FLA. Mais elles ne semblent pas elgréla croissance successive de quelques
microns supplémentaires de SiC puisque la morpekng niveau micrométrique reste identique

a celle que I'on peut obtenir sur substrat standard

a) Figure 111-19
morphologies de surface
a) d'une couche de 3C-
SiC/Si standard et b)
d'une couche ayant subi

un traitement FLA.

Suite a ces résultats mitigés, il était nécessirehanger d’approche. J'ai alors proposé une
nouvelle structure inversée consistant au dépdtedime couche de Si (Si OverLayer ou SOL)
prise en sandwich entre deux couches de SiC. liedewalors possible de faire croitre les
trapezes de SiC en phase liquide sur la face a&tardn plus a l'interface avec le substrat (figure
[11-18b). Et si les conditions de FLA sont bien tngges, on peut espérer ne faire fondre que la
SOL et de ce fait éliminer les ondulations. En iptat, le dépot de silicium est réalisé dans le
méme réacteur, a la suite de la croissance desgreb nm de SiC. Les conditions different
toutefois puisque la température est de 1000°Cet Is silane est introduit dans le réacteur.
Cette SOL est encapsulée par une deuxieme coucl@Qlafin d'éviter I'évaporation ou la

formation de gouttes de Si lors du recuit FLA.

Cette amélioration du procedé, appelé i-Flasic pawerse Flasic, a été suffisamment probante
pour faire I'objet d'un dépot de brevet [SkoO5]régpattaque de la SOL par voie chimique, des
reprises de croissance ont été réalisées afinispke matériau 3C amélioré par le traitement
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FLA. Le tableau ci-aprés montre que le procédéasi€El améliore sensiblement la qualité
cristalline du 3C-SiC qui devient alors comparabkzelle du matériau commercial HAST.

Matériau Fautes d'empilement| Domaines d'anti-phase Dislocations
3C-SiC (x10" cm’®) (x10° cm®) (x10" cm’®)
Standard 90 16 10
i-Flasic 5 4 6
HAST 2-40 0 2

Certaines réserves peuvent cependant étre faitde gwocédé i-Flasic. Premiérement, il reste
encore des ondulations en surface car la présenleeQDL n'empéche pas la fusion superficielle
du substrat. Différents essais ont été réalisés mluire cette rugosité, notamment en formant
une couche d'arrét de la fusion sous linterfac&/ssibstrat par implantation de Ge ou de C.
L'amélioration observée est significative mais sdmste pas suffisante car certaines ondulations
persistent encore. Deuxiemement, pour pouvoir f@ofie I'amélioration cristalline de surface
du matériau 3C-SiC il est nécessaire d'Oter I'esidapt et la SOL avant re-épitaxie. Des essais
simples d'attaque chimiqgue modérée dans un méldirgeNO; ont montré que la SOL était
éliminée, entrainant avec elle I'encapsulant. loeguaé est encore a optimiser car il reste souvent
de grandes zones (en périphérie) ou lI'encapsuldat ®OL sont encore présentes. De plus, la
couche de SIC mise a nu est également attaquékerue@ par la solution acide, ce qui
provoque la formation de défauts microscopiquessdancouche 3C-SiC apres épitaxie de
quelques um (figure 1lI-20). Enfin, apres FLA, bapsulant touche le SiC enterré en certains
endroits (figure 111-21), rendant |'étape d'attagiénique encore plus difficile. Il semblerait que

la SOL, lors de sa fusion, soit mobile et ait terwaa se regrouper en certains endroits.

Une remarque annexe peut étre faite sur I'évoludegualité cristalline de la SOL lors du recuit
FLA. En figure 111-18b et 11l-21, on voit que la 3Jondue ne présente quasiment aucun défaut
cristallin visible par TEM alors que, brute de sgznce, cette couche en contient une densité trés
importante. Ce résultat, a premiére vue anecdaqtiguoairrait étre employé pour d'autres
applications comme par exemple I'élaboration deiwh sur saphir. Un recuit FLA pourrait

permettre de guérir les défauts dans la couche idsus du désaccord de maille avec le substrat.
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Substrat

Figure 11-20 : Morphologie de Figure 111-21 : Photographie MET d'une
surface d'une couche de 3C-SiC structure i-Flasic aprés recuit FLA montrant une

déposée sur un échantillon i-Flasic zone ou la couche d'encapsulation touche
ayant subi une attaque chimique. localement celle enterre

Dans le cadre du programme FLASIC, des détectaagad (sous forme de résonnateurs et de
membranes) on été réalisés a partir des couclaslést ou i-Flasic) élaborées au LMI (Figure
[11-22). Les résonateurs fabriqués avec les deprdyde matériaux sont assez plans et possedent
des performances mécaniques encourageantes. HErcheydiévaluation des membranes est plus
délicate en raison de l'inévitable dép6t de SiGaee arriere rendant plus difficile I'attaque du

substrat.

Membran:

—-Siface arrier

W —

Figure 111-22 : Fabrication de détecteurs de gaz sous forme dRéspnateurs, b) membrane de SiC.

[11-2 Hétéroépitaxie du 3C-SiC sur substrat 6H-SIC(0001) par VLS

L'expérience montre que le polytype 3C-SiC (111)tpgermer spontanément sur un cristal
hexagonal (6H ou 4H) orienté exactement (00013 séinpérature est inférieurd @700°C. Le

matériau 3C-SiC peut donc étre déposé sur un stibsyant avec a la fois un tres faible
désaccord de maille et une trés bonne compatikilé&écoefficient de dilatation thermique

puisque substrat et couche auront dans évidemmentprbpriétés physiques trés voisines.
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Cependant, ce systeme simple en apparence présatames difficultés non encore résolues
comme la formation d'inclusions hexagonales dans3@eSiC ou l'apparition de défauts

spécifiques appelés paroi d'inversion (Pl). Ceawtéfcristallins peuvent se former aléatoirement
sur la surface du germe ou bien spécifiguement entkoits ou cette surface présente des
marches atomiques (figure I11-23). Les PI délimitdas domaines 3C-SiC dont I'axe cubique est
tournée de 60° I'un par rapport a l'autre dandde fiL11). Ces défauts sont a proscrire si l'on
veut fabriqguer des composants car ils ont évidemmaneffet dramatique sur les propriétés

électroniques des couches.

m
N—r
&
Y
Vira

Figure 111-23 :
Représentation dans le

plan (11-20) de la
formation de parois
d'inversion dans une
couche de 3C-SiC

(0001) épitaxiée sur substrat
6H-SIC : a) sur une
terrasse et b) au niveau

(1120) d'une marche.

ABCABCABCABCABCAR

8 Bicouche Si-C

[11-2.1 Pourquoi la VLS?

Les résultats montrés en § llI-1 pointent clairemenmanque de mobilité de surface des
adatomes en raison de la limitation en températuead I'EPV est utilisée pour la croissance du
3C-SiC sur des substrats de Si. En revanche, agscsdbstrats hexagonaux, la fenétre de
température peut étre élargie au-dela de 1400°G'aberderai que brievement cet aspect "haute
température" de la croissance car il ne rentredpas le cadre basse température que je me suis
imposé. Un exemple assez classique de morphologiesudface d'une couche de 3C-SiC
épitaxiée sur 6H-SIC par CVD a 1450°C est donndsastigure 1I-2 du chapitre précédent. Bien
que la surface soit tres rugueuse, les Pl qui fotroa réseau aléatoire de lignes tres nettes. Si
I'on modifie les conditions de croissance de mani&rfavoriser la croissance latérale (par
exemple en augmentant la température et/ou en dantrie rapport C/Si dans la phase gazeuse),
on peut se retrouver en condition de réplicatiornpdlytype du substrat par incorporation des

85



adatomes en bord de marche. Ces conditions sansbiea éviter pour la croissance du polytype
cubique sur substrat hexagonal.

L'utilisation d'une technique faisant intervenireyshase liquide ne semble a priori pas une idée
judicieuse car I'argument principal en faveur dpHase liquide est de promouvoir la croissance
latérale a plus basse température. Nous avongedisilpu le vérifier en obtenant des couches
homoépitaxiales de 6H-SIC a des températures basses que 1100°C, dans des bains Al-Si et
malgré I'emploi de substrat orienté (0001) exacter(fegure 111-24). La morphologie de surface
présente de larges spirales formant des montidgdiergiques a ceux obtenus par EPV dans
d'autres travaux [Hal03]. Ces monticules apparatsseix endroits ou des dislocations vis
émergent du substrat car ces défauts créent loeatemme grande densité de marches propice a
la réplication du substrat et a 'augmentationadeitlesse de croissance. Notons que le résultat
obtenu par VLS dans ['Al-Si correspond a la plusbléa température de croissance
homoépitaxiale jamais reportée dans la littérapoar un polytype hexagonal de SiC sur une

surface (0001) non désorientée.

Bert . /\ o, Figure I11-24 : Morphologie de surface d'une
el \5 couche élaborée par VLS dans un alliage

Al;Sky a 1100°C et sur substrat 6H-

SiC(0001) non désorienté. L'analyse micro-
Raman confirme la réplication du polytype du
substrat dans la couche.

100 pm

En marge des croissances homoépitaxiales par VhS$ dies alliages Al-Si (sur substrat 4H-SiC
8°off, voir chapitre II), nous avons testé desagidis Ge-Si dans le but initial d'obtenir des
couches non intentionnellement dopées. Les coutlabsrées a des températures aussi élevées
que 1300°C et sur substrats de 4H-SiC désorieet8 drésentent une morphologie inhabituelle
(figure 111-25) composée d'une forét de triangles.surprise est venue de l'analyse Raman qui a
permis de détecter du 3C-SiC dans la couche. Pagcaphie EBSD (diffraction des électrons
rétrodiffusés), nous avons non seulement visuddiggroportion de 3C-SiC dans cette couche

mais aussi déterminé l'orientation des zones ceBitgs unes par rapport aux autres (figure Ill-
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26). Il apparait donc que le dépbt est composé uiiélange de 4H et de 3C-SiC présentant
aléatoirement les deux types d'orientation touri@eS0°.

400
350+
300+
250+
200+
150+
100+
50- Couche
01 Sublstratl , . , .
720 740 760 780 800 820 840

Décalage Raman (crh

776

Intensité (u.a.)
796

Figure 111-25 : Caractérisations effectuées sur
une couche élaborée par VLS a 1300°C dans
un alliage GesShs et sur substrat 4H-
SiC(0001) désorienté de 8°; a) Morphologie
de surface b) Spectres micro-Raman
(I'augmentation du rapport d'intensite;dl9s

est la signature du polytype 3C-SiC); c)
Cartographie EBSD (les zones blanches
correspondent au 4H et les zones noires et
grises au 3C tourné de 60°).

Suite a ce résultat inattendu, nous avons explemdahiere un peu plus approfondie le systeme

Ge-Si pour la croissance de 3C-SiC mais cettesimisubstrati-SiC non désorienté

[11-2.2 Des résultats "magiques”

Alliages a base de Ge

En utilisant les mémes conditions qu'en figure2Bl-mais sur substrat 6H-SiC(0001) non
désorienté, nous avons obtenu des grandes zomebwstehées dont les marches forment des
pointes allant dans les mémes directions, les zadggentes ayant des pointes tournées de 60°
(figure 26a). L'analyse Raman a confirmé la présahc 3C-SiC sur I'ensemble de la couche.
Pour confirmer que chaque grande zone correspoadait domaine mono-orienté de 3C-SiC
(encore appelé 3C-SiC mono-domaine), nous avongeeours a une analyse par EBSD
(diffraction des électrons rétrodiffusés) qui pernde déterminer a la fois le polytype et
l'orientation du SiC en extréme surface. Comme ngosur la figure 1llI-26b, nous avons
effectivement corrélé l'orientation des bords decama avec la présence de chaque domaine.

Partant de ce résultat, nous pouvons nous afframhi'EBSD, qui n'est pas disponible au
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laboratoire, et cartographier Il'orientation du dédé 3C-SiC par simple observation de la
morphologie de surface par microscopie optique.shactrométrie Raman a été également

utilisée en routine pour confirmer la présence GuS3C.

Figure III-26 : a) Image MEB d'une

couche 3C-SiC élaborée par VLS dans
des conditions identiqgues qu'en figure
[1I-25 mais sur substrat 6H-SIC non
désorienté; b) Cartographie EBSD de la
méme zone montrant deux grands
domaines indexeés 3C-SiC et
d'orientation différente. Les points
blancs ne correspondent pas a des

vV SpotMagn De

Hsr oo oo . —] mm—— jnclusions de 6H mais a des zones qui

75.00 pm

n‘ont pas pu étre indexé

A l'évidence, nous avons réussi a agrandir la dele@ndes mono-domaines par I'emploi de
substrats non désorientés. Ce résultat prometigggese qu'en optimisant les conditions de
dépot il serait possible d'obtenir qu'une seulertation sur tout I'échantillon. Cependant, les
mécanismes mis en jeu dans l'obtention de largesaithes étant assez obscurs, nous avons
longuement tatonné (en jouant sur la compositiota dtauteur du liquide, la température, le
polytype du germe...) avant d'obtenir des couchesptetement mono-domaine. Ce résultat
guelque peu "magique" a été confirmé par cartogeaplBSD ou aucun contraste de couleur
n‘apparait, attestant donc l'orientation uniquedépodt 3C-SiCll est important de préciser que
I'utilisation de germes de 4H-SiC non désorient@sng des résultats moins probants (présence

tres fréquente des deux orientations du 3C-SiQylta#s moins reproductibles)

En utilisant exclusivement des germes de 6H-Si@sravons isolé principalement deux gammes

de conditions permettant d'atteindre "l'objectifroalomaine™ de maniére reproductible :
i) [I1400°C < T <11500°C a composition variable du liquide SiGe;

i) T < [11400°C mais avec un liquide riche en Si (trés peodé la limite de solubilité de

cet éléement dans le liquide, a la températureejixé

Au-dessus de 1500°C, on bascule généralement ersrdissance homoépitaxiale. La
morphologie de surface dans ce cas est suffisamdiiéétente de celles obtenues avec le 3C-

SiC pour nous renseigner sur le polytype obtergu(é 111-27). Avec I'expérience acquise en
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corrélant les diverses caractérisations et en vhstattentivement de nombreux échantillons,

nous pouvons maintenant identifier et évaluer asserectement le caractere mono-domaine

d'une couche de 3C-SiC épitaxiée par VLS. Ainss, ¢teuches de 3C-SiC mono-domaines

présentent des surfaces step-bunchées dont les é@ntharche sont tous orientés dans la méme
direction sur I'ensemble de I'échantillon. Toutefoh observe souvent, d'un échantillon a l'autre
ou d'une zone a l'autre d'un méme échantillon, éradution des marches qui peuvent étre

localement assez paralleles entre elles ou plusugées, sans pour autant provenir d'un

changement de d'orientation du dépot.

Dans le cas des couches homoépitaxiales, les berdsarche forment soit des angles de 120°
(et non pas 60°) par rapport a l'orientation gdeédas marches soit une structure de marches
tres irréguliere et plus arrondie. Il est importdet signaler que sur les couches de 3C-SiC on

n'observe ni croissance par spirale (comme endigli24) ni inclusions de polytypes différents.

Figure 111-27 : Exemples de
morphologies de surface de
couches élaborées par VLS
dans un alliage Ge-Si : a) et b)
3C-SiC mono-domaine
(T<1500°C); c) et d) couches
homoépitaxiales de 6H-SIC
(T>1500°C)

Par MET, on observe parfois des Pl aux endroitsdeutres fines inclusions de domaine
différents se sont formées mais ces défauts resterfinés a proximité immediate de l'interface
(figure 11I-28a). Les seuls défauts affleurant aslaface sont des fautes d'empilement dont la
densité est légérement inférieure & &% Ils se forment & linterface avec le substrat et
traversent toute la couche (figure 111-28b et c).
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Figure 111-28 : Image MET en coupe
transversale (a et b) et en vue plane (c)
d'une couche de 3C-SiC mono-
domaine épitaxiée par VLS dans un
alliage Ge-Si.

Alliages a base de Sn

Nous avons choisi d'utiliser le Sn pour ses progsidéres voisines de celles du Ge vis-a-vis de
SiC. La principale différence réside dans le diagre binaire Sn-Si qui montre une solubilité
du Si plus faible a basse température. Par exerapl240°C on ne dissout que 20 at% de Si
dans le Sn alors que pour le Ge, la solubilité ieesSde 37 at% a la méme température.

L'étude expérimentale avec le Sn est encore tnéelpamais on peut d'ores et déja dire que les

systéemes Sn-Si et Ge-Si donnent des résultatsdigiss :

» le Sn donne lieu a la formation exclusive de 3C-§uelle que soit la désorientation du

germe.

» Les couches obtenues présentent des morpholatgatiques a celles élaborées dans

les bains Ge-Si.

» Les alliages riches en Si (a la limite de soltdifpour la température de croissance)

donnent lieu a des couches mono-domaines.

Cela prouve donc que le Ge n'est pas I'élémentclriret que d'autres systemes chimiques

peuvent convenir également.
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111-3.3 Discussion

Obtention de 3C-SiC

Les résultats obtenus par VLS dans les alliageSiGmurraient relever a premiere vue de la

"magie” pour plusieurs raisons.

« L'utilisation d'une phase liquide est connue pawofiser la croissance latérale méme a basse
température. La réplication du substrat hexagoaahpgcanisme d'avancée de marche devrait
donc s'effectuer facilement sur des surfaces aléssirientées que 8° qui proposent une trés
forte densité de bords de marches (en considéeasrthauteurs de marche de 1 nm, hauteur de
la maille 4H selon I'axe c, on obtient par le chlbes largeurs de terrasse de 7 nm). Ce n'est

pas le cas dans cette étude.

* Si nous comparons les résultats obtenus par VLS das alliages Al-Si a des température
aussi basses que 1100°C, l'obtention du 3C-SiC @ee8i n'est pas le fait de la trop basse
température puisque ce polytype est observé jusq6a0°C.

* Nous n'avons jamais observé de croissance patespuales échantillons (voir exemple en
figure 11I-24). En conséquence, la nucléation duSSC n'est pas affectée par la présence de
dislocations vis émergeant en surface du substoss @ue des inclusions de polytypes
hexagonaux sont souvent rapportées par d'autresratiNeu03].

La comparaison avec les résultats obtenus par EeWnique mieux connue et plus utilisée que
la VLS, peut permettre d'éclairer certains poimdsns ce cas, la formation de 3C-SiC sur
substrats hexagonaux est généralement expliquépasola présence de défauts de surface (ou
émergeant du substrat), soit par la germinationlesurterrasses au lieu des bords de marche
[Pow91, Kon96]. Dans le premier cas, des imperbestiocales de la surface ne peuvent donner
lieu qu'a des inclusions de 3C-SiC dans une coutfjeritairement hexagonale. La seconde
hypothése impliquant la germination préférentiale les terrasses semble donc étre la plus
probable car pouvant amener a la formation d'unelm 3C-SiC continue. La mobilité de
surface des adatomes n'étant pas le facteur lind&rs les conditions de croissance utilisées, la
germination du SiC sur les terrasses doit résdiem empéchement voire d'une impossibilité
d'incorporation de ces adatomes en bord de matualed.phénomeéne peut donc créer un obstacle
en bord de marche dans le cas de la VLS? Noussadlesayer de répondre a cette question en

formulant deux hypotheses.
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Hypothése 1 : Effet d'encombrement

La différence de résultats entre les alliages A&{SGe(Sn)-Si pourrait provenir de la présence
méme d'atomes de Ge(Sn) dans le bain. On peut@enser a un effet d'accumulation de ces
atomes en bord de marche créant un obstacle @rpo@tion. Des mesures préliminaires
montrent que le Ge ne s'incorpore que trés peu ldamstrice SiC, & des taux de l'ordre d&°10
cm’. Il pourrait donc s'accumuler & l'interface liqetisblide et bloquer les sites de germination
préférentiels. En d'autres termes, le 3C-SiC nigdpait pas immédiatement mais au bout d'une
certaine épaisseur dont la valeur pourrait variena zone a l'autre des échantillons. Nos
résultats expérimentaux ne vont pas dans ce sasgupul'interface 3C/6H est tres plane et est
située a une profondeur constante de la surfaceessais réalisés en DIP ne nous sont d'aucune
aide car négatifs en terme de croissance. En rbeaies alliages a base de Ge et Sn ont été
utilisés par d'autres chercheurs pour faire crdbie par DIP [Dmi92, Fil0O4] mais aucun ne
mentionne l'apparition du polytype 3C en cours deissance. Au final, I'hypothése d'un
encombrement des bords de marche par les aton@s de Sn ne nous semble pas justifiée.

Hypothese 2 : Spécificité de la VLS et solubditéC

La configuration VLS est tres spécifique puisqugyéeme est non seulement dans la partie la
plus chaude du liquide (a l'inverse du DIP) magstil également en contact avec le liquide dés la
fusion des éléments d'alliage, c'est-a-dire bieantique la croissance ne commence et a plus
basse température. La seule possibilité de réaetitne un liquide Ge(Sn)-Si et une surface de
SiC est la dissolution de ce dernier. Cette digsmiudoit étre assez lente, voire négligeable au
vu, par exemple, de la quasi absence de croisgamd@lP (suggérant une attaque trés lente de la
source de carbone, voir § 11.3.3). Cette attaquiebésn sdr, limitée par la faible solubilité du C
dans de tels alliages alors que celle du Si est bigpérieure. Cette grande différence de
solubilité entre les deux éléments peut faire gudissolution de SiC par des liquides Ge-Si ou
Sn-Si n'est pas congruente, avec une dissolutidiénentielle des atomes de Si du substrat. Le
résultat pourrait étre une graphitisation partiedie la surface. Nous pensons que s'il y a
enrichissement de la surface en carbone, il daitist plus particulierement en bord de marche
et non pas sur les terrasses en raison de la gstalniété de celles-ci (une seule liaison pendante
au lieu de 2 ou plus en bord de marche). Cettehgrsation du bord de marche peut faire
obstacle au mécanisme de réplication du polytypsuthstrat par avancée de marche et favoriser
la germination de SiC en terrasse. La forte croissdatérale, typique de la croissance en
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solution, doit permettre d'élargir ces noyaux deS3C et de recouvrir les bords de marche
graphitisés.

Dans le cas des alliages Al-Si, la plus forte siitébdu C doit empécher I'accumulation de
carbone en surface du germe (notamment en bordalehs) et conduire a une dissolution
congruente de SiC. Les alliages Ge-Si donnent éggailtlieu a des couches homoépitaxiales
guand la température de croissance est supériclf@8C. Il semble raisonnable de penser qu'a
plus haute température, la solubilité¢ du C dansatksges devient suffisante pour éviter la

graphitisation en bord de marches et permettredeoduction du polytype du substrat.

Pour étre complet, remarquons que les expérieriépiakie sélective réalisées avec les alliages
Ge-Si (voir § 11-4.1) n'ont pas donné lieu a du SIC- comme le montrent la morphologie des

bords de marche (figure IlI-29) et les spectresroaARaman. Ce résultat provient sans doute de
la nécessité d'ajouter le propane dans le réadelbasse température (1030°C) lors de
I'apparition du premier liquide afin d'améliordrdmogénéité du dépbt. De ce fait, la croissance
doit commencer a basse température, avant méméee dugglide n'ait le temps de dissoudre la

surface. Il serait possible de vérifier ce point agoutant le propane a 1030°C lors d'une

expérience standard par VLS. Cependant, se possoag le probléme du mouillage et de

I'élimination de l'oxyde puisque ces deux étapea# s$ésolues une fois atteint le palier en

température, c'est-a-dire avant ajout de proparworid également que la faible quantité

d'alliage en épitaxie sélective (quelques pum décaudoit également ralentir la dissolution du

germe par rapport a une configuration VLS classi@ueslques mm de hauteur) pour l'aquelle

I'alliage est en fort exces.

Figure 111-29 : Morphologie de surface apres
épitaxie sélective par VLS dans un alliage,dSiy

a 1225°C avec introduction du propane a 1030°C.
Les bords de marche forment un angle de 120° ce
qui suggeére une croissance homoépitaxiale (voir
figure 111-27).
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Matériau mono-domaine

Si la deuxieme hypothése peut expliquer I'apparitio 3C-SiC en VLS, méme sur des substrats
tres désorientés, cela n‘aide pas a comprendra qétériau mono-domaine puisse étre obtenu.
Il est clair que la forte croissance latérale doiter un rble prépondérant a la fois dans

I'élargissement des nuclei et dans la sélectiomeddeule orientation par recouvrement (comme
le suggere la figure I1I-28a). Ce mécanisme dectiéle par recouvrement peut étre tres efficace,
mais il semble difficile d'imaginer qu'il soit seeh jeu car il n'intervient qu'apres la nucléation

aléatoire sur les terrasses. Or, la probabilitdodmation de chacune des orientations reste a
priori de 50%, a moins que les conditions parténel amenant a du 3C-SiC mono-domaine ne
modifient cette probabilité en favorisant la forfoatde certains nuclei par rapport a d'autres.
Cette sélection des nuclei est délicate a modétigerl faut tenir compte des mécanismes tres
particuliers mis en jeu en VLS comme le démontbténtion inattendue de 3C-SiC dans des
conditions ou I'homoépitaxie serait normalemerdrattie. Il peut cependant étre intéressant de

faire certaines considérations :

» Le 3C-SiC monodomaine ne se forme que dans deditioms bien précises de
température (relativement élevée) et de compos(tiche en Si). Le silicium dissolvant mieux
le C que ne le font Ge ou Sn, il est raisonnablpateser que les alliages riches en Si dissolvent
plus de C. De plus, comme l'augmentation de la éeatpre augmente également cette
solubilité, une tendance semble émerger entre rmatéronodomaine et solubilité du C dans le
liquide. La gamme de solubilité "utile" est cepemdastreinte comme le montrent les couches

homoépitaxiales obtenues a tres haute températudarss des alliages Al-Si.

» Les parameétres de croissance, tels que la tempé&rati la composition du liquide,
peuvent influer sur la reconstruction de surfacenanche et terrasse (respectivement largeur et
hauteur) du germe SiC. En théorie, des hauteunmalehe de n fois la maille selon lI'axe ¢
doivent permettre d'éviter la formation de pardisvérsion au-dessus du bord de marche (voir
figure 111-23). Mais cela n'est pas une conditiarfifisante pour éliminer totalement ces défauts

car ils peuvent se former également sur une texrass

» Les bords de marche peuvent également avoir @b |if la sélection d'orientation du
3C-SiC en bloquant certaines directions privilégide croissance. La figure 111-30 permet de se
représenter les différentes configurations possible fonction de la direction de désorientation
du substrat. On peut alors essayer d'extrapoleantegphologies de front de marche dans chaque

cas pour ensuite les corréler avec les résultgierementaux. Par exemple, la figure 1lI-27b
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suggere sans ambiguité une direction de désoiimmtit-100] (ou toute direction équivalente
tournée d'un multiple de 60°). Pour I'échantilloe th figure IlI-27a, la direction de
désorientation est [11-20] (ou toute direction gglénte tournée d'un multiple de 60°).
L'empilement du 3C-SiC est plus difficile a détemari en raison des six directions de
désorientation équivalentes existantes. Un exarmpprofondi de chaque échantillon en repérant
la direction des marches par rapport aux bordshdfédlon devrait permettre de clarifier ce

point et de faire une statistique des différents ca

[o110] [1%201 12010}

Figure 111-30 : Représentation schématique de I'orientation treéades flots de 3C-SiC par rapport
aux bords de marche en prenant le cas de deuxtitirescde désorientation différentes. Les zigzags
au-dessus des Tlots sont des extrapolations dessfae marche pouvant se former dans chaque cas.
(B et C correspondent respectivement aux empilen#eB€C et ACB; Pour chacune des deux directions
[1-100] et [11-20], une rotation d'un multiple d®%donnera des résultats identiques).

Réle du substrat

La reconstruction en marche et terrasse de lacida substrat semble étre un parameétre clef
pour l'obtention d'une couche mono-domaine. Cettenstruction dépend autant du polytype du
substrat que de la direction de désorientationnmore de la valeur de cette désorientation. Tres
tét dans notre étude, nous avons éliminé le poé/4id qui donne des résultats meédiocres. Il est
sans doute plus difficile d'obtenir une surfaceonstruite de maniére réguliére et homogéne sur
4H-SiC non désorienté que sur 6H-SIiC [Win04, SouD4st évident qu'une surface irréguliére,

telle que montrée en figure 1lI-31a, ne sera papipe au contréle de la nucléation du 3C-SiC.

L'emploi de substrat 6H-SiC est donc plus intémssa terme de régularité de la reconstruction
de surface. Si nous voulons controler parfaitenoetiie reconstruction, nous avons besoin de
substrats dont la désorientation est bien connwigfie. Or, nous utilisons des germes dits
"non deésorientés”, c'est-a-dire dont l'axe perpmridire a la surface se rapproche le plus

possible de la direction [0001]. Dans les faitsexiste toujours une légere désorientation
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involontaire de la surface. Le fabricant certifesd/aleurs inférieures a 0,5° mais sans préciser la
direction de désorientation, qui est donc aléatdire plus, les cristaux commerciaux de SiC
présentent encore une certaine mosaicité, c'eseadils sont composés de plusieurs zones
faiblement désorientées entre elles. L'utilisatiensubstrats non intentionnellement désorientés
peut donc poser certains problémes pour la reptiilité des croissances puisque la direction
de désorientation peut varier non seulement d'losteat a l'autre mais aussi d'un endroit a

['autre.

Figure 111-31 : Images AFM
(10x10 prf) obtenues aprés

recuit dans le réacteur CVD,
pendant 10 min sous,td
1450°C, sur des surfaces
orientées (0001) de polytypes
a) 4H-SiC et b) 6H-SiC..

La solution serait bien sir d'utiliser des substiatentionnellement désorientés de maniére a
réduire voire éliminer l'effet de la mosaicité 'sfftfe commerciale le permettait. Cependant la
désorientation des substrats disponibles se ré&dsib° pour le polytype 6H et 8° ou 4° pour le
polytype 4H. Nous avons donc testé ['utilisation sstrats 6H-SiC(0001) 3.5° off pour la
croissance de 3C-SiC mono-domaine. Le résultatmesitré en figure 111-32. Les couches
obtenues présentent des pointes de marche oriam@esmément dans le méme sens sur toute
la surface de I'échantillon. Si nous ajoutons a lconfirmation de la présence de 3C-SiC par
analyse Raman, nous pouvons affirmer que les deushes sont tout aussi mono-domaines que
celles élaborées sur substrat non désorienté. Nousons remarquer que la forme du front de
marche correspond bien a celle prévue en figurgdltlans le cas d'une désorientation vers [11-
20] avec lI'empilement de type B pour la figure deahe et C pour celle de droite. En d'autres
termes, les deux empilements peuvent apparaitréférmmment pour former une couche
monodomaine sur une surface 6H-SIC désorientée [4r20], sans doute en raison de la
symétrie particuliere d'alignement des deux typestriingle selon cette direction. Il serait

nécessaire de compléter ces observations pounties alirections de désorientation.
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Figure 111-32 : Morphologies de surface de deux couches difféeede 3C-SiC monodomaine
obtenues sur substrat 6H-SiC(0001) désorienté Sfevers la direction [11-20].

Enfin, je terminerai ce chapitre sur un dernieul&s récent et trés prometteur. La figure 111-32
montre la densité d'état d'interface entre unelwdue 3C-SiC mono-domaine élaborée au LMI
et un oxyde Si@thermique. On observe que cette densité est dzd'de 18" cm’eV* proche

de la bande de conduction (située a 2.3 eV) aloes dans le cas du polytype 4H-SIiC, il est
extrémement rare de descendre en dessous deciBeV?'. La forte densité de piéges a
I'interface avec l'oxyde étant a l'origine de ldla mobilité de canal dans les transistors MOS
obtenus sur 4H ou 6H-SIC [Chu04], Il'utilisation chatériau 3C-SiC élaboré par VLS laisse

envisager une nette amélioration de la mobilitésdantype de composants électroniques.

1.E+12

SHo Figure 111-32 : Evolution de la densité d'état
o a linterface 3C-SiC/Si© en fonction de

g I'énergie. Valeurs extraites de mesures
capacitance-tension (C-V) et conductance-
tension (G&V) a différentes fréquences et
o sur une gamme en température de 80 a 600
K. La couche 3C-SiC mono-domaine a été
élaborée au LMI par VLS dans un alliage Ge-
Si. L'oxyde thermique de 21 nm a été obtenu
par simple oxydation a 1120°C soug O
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[11-3 Conclusion

Les deux systemes hétéroépitaxiaux 3C-SiC/Si e6RBGont assez distincts voire presque
opposeés. On passe en effet d'un important désadeontkille et de dilatation thermique dans le
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premier cas a un quasi accord paramétrique et ihpeendans le deuxieme cas. Ces systéemes
s'opposent également dans les modes de croissaiscgg pour SiC/Si la température inférieure
au point de fusion du substrat ne favorise pasdderde croissance idéal par incorporation en
bord de marche et par avancée de ces marcheswvArse, le 3C-SiC ne peut apparaitre sur
substrat 6H que si les atomes ne s'incorporeningagement en bord de marche mais plutdt sur
les terrasses. Les problématiques étant donc iffésedtes, il n'est pas étonnant d'avoir recours

a des techniques de croissance aussi €loigned&gyeet la VLS pour chaque cas.

Contrairement a d'autres systemes désaccordés ggail, GaN/SiC, Ge/Si...) pour lesquels
des procédés de croissance adaptés (ELOG, bufidug) ont permis de réduire sensiblement
la densité de défauts cristallins dans la couchesysteme SiC/Si n'a pas encore sa recette
miracle. Les améliorations obtenues avec les re@ulampes flash sont assez marginales et les
films sont encore et toujours de qualité cristallmédiocre, ce qui interdit toute application en
électronique "haut de gamme". Pour les applicationms exigeantes en qualité de matériau, la
courbure résiduelle des plaques aprés déep6t esteewdtique. La possibilité de modifier le
signe de la contrainte dans la couche lors depkétee carburation du Si offre des opportunités

pour réduire cette courbure et obtenir a termecdashes planes.

Le systeme épitaxial 3C/6H est plus complexe quelendaissent présager les propriétés
physiques intrinseques (désaccord de malille eild&tion thermique). L'élimination des parois
d'inversion dans les couches élaborées par EPWesstifficile. La découverte quelque peu
fortuite de la sélection du 3C-SiC lors de croisggpar VLS dans des alliages Ge(Sn)-Si a offert
de nouvelles perspectives que nous avons exploBéés modele de graphitisation des bords de
marche peut raisonnablement expliquer l'appariion3C aux dépens de la réplication du
polytype du substrat, I'obtention de couches marmoaines est plus délicate a modéliser. La
taille maximale obtenue pour de tels échantillommoadomaines n'est encore que de 1x% cm
Mais, comme cette dimension correspond exactemeog¢lla du plus grand germe utilisé
jusqu'ici et que les effets de bord sont minimleseifait aucun doute que ces résultats pourront
étre transposés sur de plus grandes surfaces.ih@pat frein actuel a de tels essais est pour
nous simplement d'ordre économique (agrandissetherdacteur, prix des substrats SiC et de la

source Ge ou Sn).
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Conclusion générale et perspectives

Abaisser la température de la croissance épitaxdaleSiC en dessous de 1400°C tout en
conservant une qualité cristalline suffisante estdeéfi difficile a relever. L'EPV classique a
partir de précurseurs appartenant au systeme amin#iC-H (SiH, CsHg, HMDS...) montre

ses limites en proposant une trop faible mobiliéésdrface des adatomes. Mais comme cette
technique est la seule permettant l'intégratiorSie sur substrat de silicium, elle mérite une
attention particuliere. Le matériau obtenu n'egtecelant pas de qualité cristalline suffisante
pour des utilisations dans des composants élegtreaifonctionnant sous de forts courants ou de
fortes tensions. De plus, le substrat est lui asesii-conducteur et des pertes en courant via
I'interface sont inévitables. Des composants makxkgeants en qualité de matériaux sont
cependant envisageables et méme déja réalisés cdasmapteurs de gaz, de température ou de
pression. Des MEMS (Micro-Electro-Mechanical Systerhplus récemment leur contrepartie
Nano (NEMS) en SiC sont a I'étude avec des résubtatmetteurs. C'est sans doute dans cette
voie qu'un tel matériau trouvera des débouchégrbbleme de la courbure des plaques apres
refroidissement reste encore a solutionner notarhpaur le passage aux grandes surfaces qui
est une des raisons principales en faveur dedliatén sur Si. Le procédé "Damier" apporte
certaines solutions dans ce sens mais reste asgezd mettre en ceuvre. L'intercalation d'une
étape d'attaque sous Hendant la carburation permet de simplifier lacpture en évitant le
masquage du substrat. Une optimisation de cetpe é&ste encore a faire pour obtenir a terme

des plaques planes.

Si le dépbt de SiC est a faire sur substrat Sifilidation d'une phase liquide est plus propice a
I'abaissement de la température de croissancetocbnservant une bonne qualité cristalline de
matériau. Ce travail a largement bénéficié des amsances de I'équipe "matériaux composites
et multi-matériaux a matrices métalliques" du LMI ges systémes ternaires métal-Si-C et sur
les comportements physique et cinétique des afliatiisés. Cela a notamment permis de mieux
sélectionner les métaux candidats et leur tenens Baliquide ainsi que de faire les bons choix
techniques sur les configurations de creuset. Ung Al choisi, l'obtention de résultats
satisfaisants et reproductibles a demandé un effgrortant d'optimisation technique (gradient
thermique, accélération du mouillage, éliminatioa kbxyde et du liquide). Le choix de

l'approche VLS, comme alternative a la méthode PIis classique, s'est révélé judicieux
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puisqu'elle cumule de nombreux avantages tout Bngitant une croissance épitaxiale de bonne
qualité. Les couches sont trés fortement dopéegep lAncorporation massive de I'Al du bain.
L'utilisation d'alliages a base de Ge ou Sn a sqréemis de faire croitre des films dopés n, mais
I'intérét principal de ces éléments est surtoupmenouvoir la germination et la croissance du
polytype 3C-SiC sous forme de couche mince monoailmen Les résultats obtenus, aussi bien
du point de vue qualité cristalline qu'électriquegnt trés encourageants méme si la
compréhension des mécanismes de formation d'unegheomono-domaine reste encore assez
incomplete.

L'utilisation d'une phase liquide contenant un @egtrétranger au SiC (Al, Ge ou Sn) produit
nécessairement un matériau dopé par cet élémens 8tadions, en partenariat avec le CLEA
(Commissariat Libanais a I'Energie Atomique) de ideath, I'emploi de techniques nucléaires
(RBS, PIXE, PIGE) pour la caractérisation élémeatat en profondeur de ces éléments
d'addition dans la matrice SiC. D'autres élémeotsnme le B, Ga ou In, pourront étre
également incorporés puis dosés, en les ajoutastldghase liquide.

Bien que la VLS n'ait pas vocation a concurren®&?V sur tous les aspects, compte tenu de la
grande différence de maturité entre ces deux tqaksi la comparaison reste cependant tres
intéressante. Ainsi, un des points forts de la \@sEbien sOr la baisse trés significative de la
température (avec I'Al) qui, associée a l'emploigde vecteur Ar, permet une amélioration
sensible de la sécurité. Le fort dopage Al réstlest un autre point trés positif puisque des
concentrations supérieures a?%@t.cm® sont difficiles & obtenir par EPV. Cela limite
naturellement les applications potentielles desclies €laborées par VLS dans I'Al-Si a des
aspects tres précis tels que la réduction de lataése de contact sur des zones dopées p. Les
mesures dans ce sens sont prometteuses mais teitesscore d'étre approfondies. L'épitaxie
sélective est également un aspect innovant issa WeS et que I'EPV peine encore a résoudre.
Cette approche encore balbutiante pourrait étrdiar@é, par exemple en confinant le liquide

dans des tranchées.

Enfin, I'aspect le plus prometteur de la VLS estsseonteste I'obtention de couches 3C-SiC
entierement mono-domaine. L'excellent accueil de résultats lors de la derniére conférence
internationale sur le carbure de silicium tenueseptembre 2005 (communication orale) en est
la meilleure preuve. De telles couches pourraidré émployées comme germes pour la
croissance de cristaux massifs de 3C-SiC et comocer le seul matériau cubique

commercialisé actuellement. Diverses collaboratizeisonales ou internationales sont en cours
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ou en projet pour atteindre cet objectif. Citons @gemple le programme CarNiCub (dans le
cadre de I'ANR jeune chercheur), avec I'InP Gremopiévoyant d'épaissir les couches mono-
domaines par la technique de dipping a haute teathyéret dans des alliages permettant des
fortes vitesses de croissance. Le matériau élatmeéutilisé pour faire croitre du GaN cubique
au DRFMC (CEA-Grenoble). Au niveau Internationaieudemande de réseau Européen Marie
Curie de recherche et formation (RTN) a été dépos€ pour base scientifique de développer
une filiere 3C-SiC sur substratSiC, de la croissance du matériau a I'élaborat®nomposants
électroniques innovants en passant par les incombles caractérisations structurales optiques
et électriques. La coordination du projet m'a @gfiée en raison du role central que devrait
jouer dans cette étude les couches élaborées au L&liconsortium est composé de 11

partenaires dont 5 ont déja participé au programorepéen FLASIC.

Je conclurai en soulignant l'intérét, voire la rs8®€ pour un chercheur de sortir des sentiers
battus et d'explorer de nouvelles voies. Les rasulhattendus obtenus avec le 3C-SiC élaboré
par VLS en est une excellente illustration. Cet&nma curiosité qui pousse a l'originalité me
pousse également a envisager I'étude de la crosggitaxiale d'autres semiconducteurs a grand
gap, voire a tres grand gap comme AIN et BN, eneorestade du balbutiement. L'expérience
acquise sur un matériau aussi difficile que SiG $8¥s utile pour aborder les problématiques
tout aussi délicates liées a ces nitrures. BN éf Hien connu et étudié au LMI pour des
applications autres qu'électroniques et la divieetibn vers AIN est déja en cours. Enfin, il me
semble intéressant et important de diversifietiVdaé couche mince de I'équipe en s'essayant au
dépdt d'autres matériau non semi-conducteur, pesiiagplications magnétiques ou optiques, en

utilisant les molécules originales synthétiséekMudans d'autres équipes.
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Résumé

Le carbure de silicium est en théorie un des masleandidats pour les applications aussi
stratégiques que sont I'électronique forte puissahaute température, haute fréquence ou
encore fonctionnant en environnement hostile. Ceget) les difficultés de cristallogenese de
ce matériau ralentissent le développement de &it&ee. Par exemple, I'épitaxie en phase
vapeur (EPV) de couches minces de SiC nécessitéedg®eratures élevées, supérieures a
1400°C, ce qui compliquent la mise en ceuvre ebidréle du procédé de croissance. Faire
croitre SiIC en dessous de cette température tougagdant une qualité de matériau
(cristallinité et dopage) satisfaisante est untable défi dont les intéréts industriels sont
évidents.

Cet objectif peut étre atteint en utilisant dedtégues en solution, sous gradient thermique
ou par mécanisme vapeur-liquide-solide (VLS). D#fés bains et différentes configurations
de croissance ont été envisageés. Cette étude aspaenmieux cerner les difficultés de mise
en ceuvre, de justifier les solutions techniquep@sées et de sélectionner les alliages Al-Si
comme meilleurs candidats. A partir de ces balheploépitaxie des polytypes hexagonaux
(4H et 6H-SIC) a été démontrée pour des tempémaaussi basses que 1100°C. Les couches
sont tres fortement dopées p, par l'incorporati@ssive d'Al, de bonne qualité cristalline et
assez rugueuses. Ce fort dopage p confére desigtéspilectriques trés intéressantes
notamment en terme d'abaissement de la résistieitntact.

Le polytype cubique (ou 3C-SiC) ne disposant passulestrats commerciaux de qualité
suffisante, sa croissance a été réalisee par Bitarie sur substrat de Si(100) @t
SiC(0001) non désorientés, respectivement par ERALS. L'EPV sur substrat de Si produit
des couches de qualité cristalline médiocre emmmails fort désaccord de maille. La courbure
importante des plaques, résultant des contraihtgsniques, peut étre diminuée en modifiant
I'étape de carburation. Un tel matériau pourraveoudles débouchés avec des composants peu
exigeants en qualité cristalline. Enfin, les akiag base de Ge et Sn se sont montrés adaptés a
la germination du polytype 3C-SiC sur substratsagexaux. Des conditions de croissances
permettant d'éliminer les parois d'inversions déss couches, ont été déterminées. Le
matériau 3C ainsi épitaxié n'a pas d'équivaletelas et est trés prometteur pour développer
un filiere basée sur ce polytype.



