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Glossaire 

A 

aGe Paramètre de maille du germanium [Å] 

APCVD “Atmospheric Pressure Chemical Vapor Deposition” 
 CVD à pression atmosphérique 

aSi Paramètre de maille du silicium [Å] 

aSiGe Paramètre de maille du silicium-germanium [Å] 

B 

B Base  

B Facteur de transport dans la base défini comme le rapport 
entre le courant d’électrons sortant et entrant dans la base 

[B] Concentration en bore [atomes/cm3] 

BClean  Désoxydation chimique (terme générique industriel)

β Gain en courant d’un transistor bipolaire 

BiCMOS  “Bipolar Complementary Metal Oxide Semiconductor” 
 Architecture bipolaire et MOS complémentaire 

BVCB0 “Breakdown Voltage collector-base” 
 Tension d’avalanche ou de claquage de la jonction 
 base/collecteur [V] 

BVCE0 “Breakdown Voltage collector-emitter” 
 Tension d’avalanche émetteur/collecteur [V] 

B2H6 Diborane (précurseur du bore) 

C 

C Collecteur 

C Atome de carbone 

Cap Si Fine couche de silicium déposée sur l’épitaxie SiGe(C) 

Cint  Atome de carbone incorporé en site interstitiel (ou carbone 
interstitiel) 

CjBC Capacité de la jonction base/collecteur [F] 
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CjEB Capacité de la jonction émetteur/base [F] 

Cl Atome de chlore adsorbé sur une surface 

CMOS “Complementary Metal Oxide Semiconductor” 
 Architecture MOS complémentaire 

Csub Atome de carbone incorporé en site substitutionnel (ou 
carbone substitutionnel) 

[Csub ] Concentration en carbone substitutionnel [atome/cm3] 

CT Atome de carbone total introduit dans le réseau SiGe ou Si 

[CT] Concentration en carbone total [atome/cm3] 

CVD “Chemical Vapor Deposition” 
 Dépôt chimique en phase vapeur 

D 

DCS Dichlorosilane SiH2Cl2 (gaz précurseur du silicium) 

∆EC Variation d’énergie due au décalage des bandes de 
conduction du silicium et du SiGe  

∆EGSiGe Variation de l’énergie de la bande interdite dans le cas d’un 
graduel de germanium dans la base  

∆EG Réduction de la bande interdite du silicium due à la présence 
de germanium dans la base 

∆Eg Réduction de la bande interdite due au fort dopage dans 
l’émetteur et la base 

∆EgE Réduction de la largeur de bande interdite dans l’émetteur 

∆EgB Réduction de la largeur de bande interdite dans la base 

∆EV Variation d’énergie due au décalage des bandes de valence 
du silicium et du SiGe 

DnB Coefficient de diffusion des électrons dans la base  [cm².s-1] 

DpE Coefficient de diffusion des trous dans l’émetteur  [cm².s-1] 

E 

E Emetteur 

ε0 Permittivité du vide : 8,854 10-12 [F/m] 

εr Constante diélectrique relative du silicium : 11,9 

Ea Energie d’activation [eV] 

EC Energie du bas de la bande de conduction d’un 
semiconducteur [eV] 

EF Energie du niveau de Fermi [eV] 
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EG Energie de la bande interdite d’un semiconducteur [eV] 

EJM Epitaxie par Jet Moléculaire 

EV Energie du haut de la bande de valence d’un semiconducteur 
[eV] 

eV Electron-volt : 1 eV = 1,602.10-19 J 

F 

fm(x) Désaccord de paramètre de maille entre le Si1-xGex et le 
silicium  

fMAX Fréquence maximale d’oscillation [GHz] 

FSA “Fully Self Aligned” 
 Structure complètement auto-alignée 

fT Fréquence de transition [GHz] 

G 

Gap Bande interdite 

GB Nombre de Gummel de la base 

GE Nombre de Gummel de l’émetteur 

Ge Atome de Germanium 

GeH4 Germane (gaz précurseur du germanium) 

H 

H Atome d’hydrogène adsorbé sur une surface 

hC  Epaisseur critique de relaxation d’un film hétéroépitaxié 
contraint [nm] 

HCl Chlorure d’hydrogène ou acide chlorhydrique 

H2 Molécule d’hydrogène 

HF Acide fluorhydrique 

HFE Gain en courant du transistor bipolaire 

HFlast  Désoxydation de fin de nettoyage laissant les surfaces de 
silicium à nu 

I 

IB Courant de base d’un transistor bipolaire [A] 
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IC Courant de collecteur d’un transistor bipolaire [A] 

ICE0 Courant de fuite d’un transistor bipolaire à tension de 
polarisation VCE constante, la base étant non connectée [A] 

IE Courant d’émetteur d’un transistor bipolaire [A] 

InE Courant d’électrons qui diffusent de l’émetteur vers la base. 
C’est la composante principale qui intervient dans l’effet 
transistor [A] 

INRB Courant de recombinaison dans la base neutre [A] 

IpE Courant de trous qui diffusent de la base vers l’émetteur [A] 

IRG Courant de recombinaison dans la zone de charge d’espace 
de la jonction émetteur/base [A] 

J 

Jn Densité de courant d’électrons [A.m-2] 

K 

k Constante de Boltzman k = 1.38066 10-23 [J.K-1] 

L 

LDMOS “Lateral Diffusion MOS” 
 Variante de la technologie MOS à diffusion latérale 

LPCVD “Low Pressure Chemical Vapor Deposition” 
 CVD à basse pression 

M 

M Facteur de multiplication des porteurs dans la jonction B/C 

MBE “Molecular Beam Epitaxy” 
 Epitaxie par jets moléculaires 

MEB Microscope Electronique à Balayage 

MET Microscope Electronique à Transmission 

MOS “Metal Oxide Semiconductor”  
Métal Oxyde Semiconducteur 

MOSFET “Metal Oxide Semiconductor Field Effect Transistor” 
Transistor MOS à effet de champ 

MS Méthylsilane ou SiH3CH3 (précurseur du carbone) 
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N 

NA Densité des atomes accepteurs [cm-3] 

NaB Dopage de la base [cm-3] 

NC Densité effective d’états de la bande de conduction [cm-3] 
 NC (Si) = 3 x 1014 cm-3

ND Densité des atomes donneurs [cm-3] 

NdC Dopage du collecteur [cm-3] 

NdE Dopage de l’émetteur [cm-3]

n i Concentration des porteurs intrinsèques dans le  
 silicium [cm-3] 

n iB Concentration intrinsèque des porteurs effectifs dans la base, 
dû à la réduction de la bande interdite [cm-3] 

NMOS “N-type Metal Oxide Semiconductor”  
Transistor MOS de type N (Canal d’inversion avec des 
électrons) 

npn Transistor bipolaire de type npn (deux jonctions npn  
tête-bêche) 

NSEG “Non Selective Epitaxial Growth”  
Croissance épitaxiale non sélective ou dépôt non sélectif 

NV Densité effective d’états de la bande de valence [cm-3] 
 NV (Si) = 1014 cm-3

P 

PECVD “Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition” 
 CVD assisté par plasma 

PL Photoluminescence

Plaque oxyde Plaque de silicium recouverte à 99% de motifs d’oxyde de 
silicium 

Plaque nitrure Plaque de silicium recouverte à 99% de motifs de nitrure de 
silicium 

Plaque vierge Plaque totalement recouverte de silicium. Aucun motif n’est 
présent à la surface de la plaque 

PMOS “P-type Metal Oxide Semiconductor” 
 Transistor MOS de type P (Canal d’inversion avec des trous) 

pnp  Transistor bipolaire de type PNP (deux diodes PN tête-bêche) 

Polysilicium  Silicium polycristallin (noté également poly Si ) 

PH3 phosphine (précurseur du phosphore) 

p(x) Concentration de trous en fonction de la profondeur x [cm-3] 
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Q 

q Charge élémentaire de l’électron q = 1.602 10-19 [C] 

QSA “Quasi Self Aligned” 
 Structure quasi auto-alignée 

R 

RB Résistance de la base [Ω] 

Rbp Résistance de base pincée [kΩ/sq] 

RC Résistance du collecteur [Ω] 

RE Résistance de l’émetteur [Ω] 

RF Radio Fréquence 

RPCVD “Reduced Pressure Chemical Vapor Deposition” 
 CVD à pression réduite 

RTCVD “Rapid Thermal Chemical Vapor Deposition”  
CVD thermiquement activée 

S 

S Surface de passage du courant [cm²] 

SECCO Solution d’attaque chimique sélective. Mélange de bichromate 
de potassium et d’eau désionisée, dilué dans du HF. Solution 
appelée aussi Secco d’Aragona 

SEG “Selective Epitaxial Growth”  
Croissance épitaxiale sélective ou dépôt sélectif 

Si (100) Silicium monocristallin orienté dans la direction (100) 

Si Atome de silicium adsorbé sur une surface 

SIC “Selectively Implanted Collector” 
 Implantation sélective du collecteur 

Si1-yCy Silicium-Carbon, noté aussi SiC

Si1-xGex Silicium-Germanium de fraction x en germanium et noté SiGe

Si1-x-yGexCy Silicium-Germanium dopé au carbone, noté aussi SiGeC

SiH2Cl2 Dichlorosilane ou DCS (précurseur du silicium) 

SiH3CH3 Méthylsilane ou MS (précurseur du carbone) 

Si3N4 nitrure de silicium 

SiH4 Silane (précurseur du silicium) 

SIMS “Secondary Ion Mass Spectroscopy”  
Spectroscopie de masse d’ions secondaires 
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SiO2 oxyde de silicium 

SOI “Silicon On Insulator” 
 Silicium sur oxyde 

STI “Shallow Trench Isolation” 
 Isolation par tranchées peu profondes 

T 

T Température absolue en Kelvin ou température en degré 
Celsius [K ou °C] 

τB Temps de transit dans la base en régime direct [s] 

τB/C Temps de transit dans la ZCE base/collecteur [s] 

TBH Transistor Bipolaire à Hétérojonction 

τE Temps de transit dans l’émetteur [s] 

τE/B Temps de transit dans la ZCE émetteur/base [s] 

τEC Temps de réponse du transistor bipolaire [s] 

TEM “Transmission Electron Microscope” 
 Microscope électronique en transmission 

TEOS Tétra-Ethyl Ortho-Silicate. Oxyde obtenu par dépôt PECVD 

τf Somme des temps que mettent les porteurs pour traverser les 
différentes régions intrinsèques du transistor, de l’émetteur 
jusqu’au collecteur [s] 

Temps d’incubation         Temps de la nucléation du silicium sur un 
diélectrique. ti = td + tc [s] 

Torr Unité de mesure de la pression initialement définie comme la 
pression exercée à 0°C par une colonne de 1 millimè tre de 
mercure (mmHg) : 1 Torr = 133 Pa 

V 

V Taux de croissance d’un film épitaxié [Å.min-1] 

VAF Tension d’Early en direct, mesurée à courant de  
base IB constant [V] 

VB Tension de polarisation du substrat [V] 

VBC Tension de polarisation entre base et collecteur d’un bipolaire
[V] 

VBE Tension de polarisation entre base et émetteur d’un bipolaire
[V] 

VCE Tension de polarisation entre collecteur et émetteur d’un 
bipolaire [V] 

VGravure  Vitesse de gravure du silicium par le HCl [Å.min-1] 
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VSi Taux de croissance d’un film épitaxié de silicium [Å.min-1] 

VSi
SiH4 Taux de croissance d’un film de silicium à partir de la 

décomposition de la molécule SiH4 [Å.min-1] 

VSi
SiCl2 Taux de croissance d’un film de silicium à partir des espèces 

adsorbées Si provenant de la réaction de l’espèce SiCl2
[Å.min-1] 

VSiGe Taux de croissance d’un film épitaxié SiGe [Å.min-1] 

Ge
SiGeV Composante germanium du taux de croissance VSiGe [Å.min-1] 

Si
SiGeV Composante silicium du taux de croissance VSiGe [Å.min-1] 

W 

WB Largeur de la base neutre d’un bipolaire [nm] 

WE Largeur de la zone active de l’émetteur [nm] 

X 

XGe ou x  Fraction de germanium dans l’alliage SiGe 

XRD “X-Ray Diffraction”  
Diffraction de rayons X 

Y 

y Fraction de carbone dans l’alliage SiGeC ou SiC 

Z 

ZCE Zone de Charge d’Espace (dépourvue de porteurs libres) 

ZCE E/B Zone de Charge d’Espace Emetteur/Base 

ZCE B/C Zone de charge d’Espace Base/collecteur 
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Introduction 

n 1947, Bardeen, Brattain et Schockley inventèrent le transistor 
bipolaire. Bien que le matériau initialement exploité fût le germanium, 
ce fut le silicium qui prît le relais à peine quelques années plus tard 

dans les développements de l’électronique. Au fur et à mesure des années, 
l’industrie électronique mondiale a donc acquis un formidable savoir-faire dans le 
traitement du silicium. Les propriétés mécaniques, thermiques et chimiques du 
silicium sont en grande partie responsables de la réussite de sa maîtrise 
technologique et de la diminution des coûts de fabrication. Cependant, le silicium ne 
profite pas du même enthousiasme quant à ses propriétés électriques, au point 
d’être considéré comme un semiconducteur “ lent ”. Malgré leur coût plus élevé, les 
différents composés III-V (par exemple GaAs) sont préférés lorsqu’il s’agit de monter 
à des fréquences supérieures à quelques GHz. Dans les années 60, la période de 
transition entre le germanium et le silicium, favorisa les premières études sur le 
mélange de ces deux composés en alliage binaire Si1-xGex. Bien que le silicium-
germanium (ou en abrégé SiGe) n’ait qu’une histoire jeune dans le marché des 
semiconducteurs, son histoire est donc en réalité bien plus lointaine. 

L’une des premières applications technologiques du système SiGe a été le 
Transistor Bipolaire à Hétérojonction (TBH) npn, dans lequel l’alliage SiGe est utilisé 
comme base. Cependant, le désaccord de maille qui existe entre le cristal de silicium 
et le cristal de germanium complique la croissance directe du SiGe sur substrat Si, et 
inversement. Cette croissance peut rapidement provoquer l’apparition de dislocations 
dans le cristal, engendrant ainsi une détérioration irrémédiable du fonctionnement 
électrique de la jonction ainsi formée. Ce n’est donc qu’avec la possibilité de déposer 
et de contrôler avec précision des films d’une dizaine de nanomètres, que les 
premières études sur l’alliage SiGe contraint au paramètre de maille du silicium et 
dépourvu de défauts, ont pu être entamées. Il fallut attendre le milieu des années 80 
pour que ces techniques de croissance de couches fines contraintes, propices à la 
réalisation de structures à hétérojonctions, soient développées. C’est seulement 
alors que l’on vit apparaître la nature différente de ce nouveau matériau sous l’effet 
de la contrainte. Le savoir-faire de la technologie silicium combiné aux 
caractéristiques physiques apportées par ce nouveau matériau, ont accru, de façon 
spectaculaire, les performances des dispositifs microélectroniques de silicium et ont 
étendu leurs domaines d’application. 

Les critères économiques sélectionnent néanmoins les technologies viables. 
Performances et moindres coûts s’associent alors. L’augmentation de la diversité de 
l’intégration des composants électriques, de leurs performances ainsi que le maintien 
d’un coût raisonné au système, sont ainsi visées.  

Avec la recherche constante pour réduire les dimensions des dispositifs, les 
procédés auto-alignés durant le dépôt des matériaux semiconducteurs ont gagné en 
importance. La croissance des matériaux Si et Si1-xGex dans les architectures 
complètement auto-alignées permet la réduction de la capacité parasite 
base/collecteur dans les Transistors Bipolaires à Hétérojonction (TBH), ainsi que 
celle des sources drains, réduisant par la même occasion la résistance dans les 
sources et drains des MOSFET. La croissance d’épitaxie sélective ou SEG 

E 
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(“Selective Epitaxial Growth”) permet la fabrication de ces structures auto-alignées et 
l’augmentation de la densité des dispositifs, ainsi que la réduction des capacités 
parasites. Certaines améliorations sont spécifiquement importantes dans les 
dispositifs hautes performances incorporant des couches Si1-xGex, comme les 
transistors bipolaires à hétérojonction Si/Si1-xGex de type npn, dans lesquels la base 
Si1-xGex est fortement dopée en bore. Afin d’améliorer encore plus les performances 
du TBH (en particulier grâce au profil abrupt du bore), le carbone entre en jeu dans la 
composition de la base. Cette dernière est alors définie par une couche épitaxiée 
Si/Si1-x-yGexCy. 

Le dépôt sélectif peut également s’appliquer dans les technologies MOS 
(Metal-Oxyde-Semiconductor) pour les extensions source et drain déposées 
sélectivement. Dans toutes ces applications, le contrôle de l’épaisseur et de la 
composition de la couche épitaxiée est primordial. 

De nombreuses études ont montré qu’une sélectivité totale pouvait être 
obtenue en utilisant un système Si-H-Cl ou Si-Ge-H-Cl. Les espèces contenant des 
atomes de chlore (Cl) peuvent être obtenues en introduisant directement le gaz HCl 
dans la chambre de réaction, ou peuvent être le résultat de la réaction d’un produit à 
partir de la croissance d’un précurseur comme le dichlorosilane (SiH2Cl2). 
Cependant, l’épitaxie sélective est beaucoup plus difficile que le simple ajout 
d’atomes de chlore dans la phase gazeuse. Par exemple, les vitesses de croissance 
sont beaucoup plus faibles que dans le cas de l’épitaxie non sélective. 
L’incorporation de carbone nécessaire à la réduction de la diffusion des dopants  
au-delà du profil de la base, est également plus compliquée. Autre exemple, 
l’élaboration d’un film épitaxié à forte concentration en germanium (nécessaire pour 
obtenir un TBH rapide) avec une bonne qualité cristalline est difficile à mettre en 
œuvre. 

Le dépôt sélectif a attiré l’attention en raison de ses bonnes propriétés 
électriques et parce qu’il permet la fabrication de microstructures dans des dispositifs 
à haute densité. Cependant la méthode SEG (“Selective Epitaxial Growth”) présente 
tout de même quelques problèmes et en particulier sa complexité comparée au 
procédé NSEG (“Non Selective Epitaxial Growth”), due à la difficulté de ne pas 
perdre la sélectivité vis-à-vis des zones diélectriques. Ceci entraîne un faible taux de 
croissance, un fort effet de charge local ou encore une non uniformité qui rendent les 
applications plus difficiles. 

De la complexité de la méthode SEG et de son utilisation récente dans la 
fabrication des transistors découlent une méconnaissance et une maîtrise 
insuffisante du procédé sélectif. L’une des motivations de ce travail de thèse a donc 
été de mieux connaître la méthode SEG, afin d’accroître les performances des TBH. 

L’une des particularités de nos travaux est le mélange gazeux utilisé pour 
élaborer nos couches épitaxiées, sélectives par rapport au nitrure de silicium. A notre 
connaissance, un tel système de gaz n’a jamais été testé pour étudier la sélectivité 
d’un dépôt par rapport au Si3N4. L’originalité de ce système chimique consiste à 
mélanger du silane (SiH4) avec du germane (GeH4) et de l’acide chlorhydrique (HCl) 
pour assurer la sélectivité du dépôt [Dutartre 06]. Pour former les couches  
Si1-x-yGexCy, ou SiGeC, le gaz de méthylsilane (SiH3CH3) est ajouté au mélange 
gazeux. 

Le premier chapitre est consacré à quelques rappels bibliographiques sur les 
matériaux SiGe et SiGeC ainsi que sur la méthode de dépôt employée lors de cette 
thèse. Les travaux de cette thèse sont ensuite décrits dans les chapitres suivants. 
Nous commencerons d’abord par l’épitaxie sélective de silicium. Dans ce premier 
chapitre, nous étudierons l’influence des paramètres de dépôt sur la cinétique de 
croissance et également sur la sélectivité du dépôt vis-à-vis du diélectrique. Le 
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troisième chapitre est consacré à l’analyse de la sélectivité et de la croissance du 
SiGe. Enfin, nous avons travaillé sur les alliages carbonés SiGeC en mettant en 
avant la place de l’atome de carbone dans la matrice SiGe. Nous terminerons ce 
mémoire par des résultats électriques de Transistors Bipolaires à Hétérojonction. 
Nous avons en effet testé le procédé sélectif avec le nouveau mélange de gaz sur 
différentes technologies bipolaire ou BiCMOS. 
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CHAPITRE I 

Généralités 

‘attrait du système silicium-germanium ou Si1-xGex, composé  
IV-IV, par rapport aux matériaux III-V réside dans le fait que l’industrie de 
la microélectronique est essentiellement basée sur le silicium, ce qui 

favorise l’introduction du Si1-xGex dans les lignes de production. Par rapport aux 
composés III-V (comme le GaAs), le silicium possède des avantages certains : sa 
technologie est déjà très au point et son coût d’élaboration est moindre. Cependant, 
ses propriétés électriques ne donnent pas les résultats escomptés, au point d’être 
considéré comme un semiconducteur “lent”. 

L’introduction de germanium présente en partie une alternative à ce problème 
en permettant de mieux contrôler les bandes d’énergies du silicium, en variant la 
composition en germanium, afin d’améliorer les performances du transistor. C’est 
pour cette raison que les couches épitaxiées Si1-xGex ont été de plus en plus 
étudiées pour être finalement exploitée afin de réaliser les bases des transistors 
bipolaires depuis le milieu des années 80. 

De nombreuses publications ont rapporté les performances permises par ce 
type d’alliage. Il a été démontré en particulier que l’incorporation d’atomes de 
germanium dans le silicium pouvait réduire la diffusion du bore hors de la base et 
ainsi diminuer la largeur de la base. Le matériau Si1-xGex (ou SiGe) fut alors 
développé et optimisé jusqu’à devenir l’un des points forts des Transistors Bipolaires 
à Hétérojonction (TBH). 

La réduction continue des dimensions des dispositifs dans les circuits 
intégrés, ainsi que les problèmes de diffusion des dopants survenant au cours de 
l’élaboration des transistors, ont amené à incorporer des atomes de carbone dans la 
couche épitaxiée Si1-xGex. De nombreuses études sur l’incorporation du carbone 
dans les films SiGe ont mis en évidence à la fois son efficacité pour réduire la 
diffusion du bore, mais aussi son rôle dans la compensation de la contrainte des 
films à forte teneur en germanium. 

Dans ce premier chapitre, un rappel sur les propriétés physiques générales 
de l’alliage de silicium-germanium sera présenté, après avoir défini brièvement la 
méthode d’épitaxie. Ceci nous permettra de mieux comprendre le contexte du 
développement de nos études. Seront également entrevues les propriétés de 
l’alliage ternaire Si1-x-yGexCy. Avant de conclure, nous présenterons la méthode de 
dépôt utilisée pour élaborer les épitaxies Si/SiGeC : le dépôt chimique en phase 
vapeur. Nous nous intéresserons particulièrement au processus de nucléation des 
couches élaborée à l’aide de cette technique. 

L 
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I-1- Les alliages Si 1-xGex et Si1-x-yGexCy : Structures 
cristallines et propriétés physiques 

I-1-1- Définition de l’épitaxie 

I-1-1-1- Homo et hétéroépitaxie

Le principe de l’épitaxie est d’amener à la surface d’un cristal, les atomes 
constituant le matériau à faire croître de manière parfaitement ordonnée, afin 
d’assurer une croissance progressive, couche atomique après couche atomique. Le 
matériau obtenu présentera ainsi une structure monocristalline, de même orientation 
que le substrat initial. 

Dans le cas d’un dépôt en phase vapeur, la croissance s’effectue à l’interface 
entre une phase solide, le substrat, et une phase gazeuse, mélange composé d’un 
gaz porteur et des gaz précurseurs des matériaux à déposer. 

Suivant la nature chimique de la couche épitaxiée et du substrat, on discerne 
deux types d’épitaxie : l’homoépitaxie et l’hétéroépitaxie. On parle d’homoépitaxie 
lorsque le film épitaxié est de même nature chimique que le substrat. Par exemple la 
croissance d’un film épitaxié Si sur un substrat Si. L’hétéroépitaxie définit la 
croissance d’un film sur un substrat dont la nature chimique est différente (par 
exemple SiGe déposé sur du Si). Dans ce cas, un paramètre important est l’écart 
entre le paramètre de maille du film et celui du substrat. En effet, si cet écart est trop 
grand, il peut introduire des contraintes mécaniques dans le film, contraintes qui vont 
créer en se relaxant de nombreuses dislocations nuisant à la qualité du film. Ces 
mécanismes seront décrits dans la suite de ce chapitre. 

I-1-1-2- Epitaxie non sélective et sélective

Le substrat peut être lui-même composé de différents matériaux. Par 
exemple, il peut y avoir coexistence de silicium et de diélectrique à la surface d’une 
même plaque. Suivant les zones sur lesquelles le dépôt se produit, on parlera de 
dépôt non sélectif ou de dépôt sélectif. 

La croissance d’épitaxie non sélective ou NSEG (“Non Selective Epitaxial 
Growth”) de couches Si, SiGe ou SiGeC est une manière de déposer un film sur la 
totalité de la plaque, indépendamment des zones exposées qui peuvent être 
monocristallines, polycristallines ou amorphes (figure I-1-b). Le film déposé sera 
monocristallin uniquement si la croissance se fait sur une zone monocristalline. Dans 
notre cas, il s’agit d’un substrat de silicium monocristallin. Par contre si la croissance 
se fait sur les zones polycristallines, le dépôt sera alors polycristallin. Les films 
monocristallins et polycristallins ne croissent pas à la même vitesse. D’après les 
études de Fellous [Fellous 02] et Talbot [Talbot 04], la vitesse de croissance d’un film 
monocristallin est souvent plus faible que le taux de croissance d’une couche 
polycristalline. Le rapport vitesse de croissance polycristal sur monocristal diminue 
lorsque la température augmente. Ainsi aux alentours de 750°C, les films de silicium 
polycristallins et monocristallins croissent à la même vitesse. 

Le dépôt d’épitaxie sélectif ou SEG (“Selective Epitaxial Growth”) a lieu 
uniquement sur les zones monocristallines et non sur les zones diélectriques (oxyde 
de silicium SiO2 ou le nitrure de silicium Si3N4) (figure I-1-c). Ce type de croissance 
sélective peut être obtenu en rajoutant un gaz contenant des atomes de Cl dans la 
phase gazeuse, comme l’acide chlorhydrique (HCl). Cet ajout de HCl empêche alors 
la formation de sites de nucléation sur le diélectrique. En contrepartie, l’ajout de HCl 
cause une diminution du taux de croissance du film monocristallin. Pour palier à ce 
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faible taux de croissance, une forte température de dépôt doit être appliquée. 
Cependant une température de dépôt élevée engendre la formation de défauts tels 
que des dislocations de désaccord de maille. 

Figure I-1  : Schéma de la croissance de film épitaxié sur des zones monocristallines et 
diélectriques b) après un dépôt non sélectif et c) après un dépôt sélectif. 

Par conséquent, une des principales difficultés à laquelle nous sommes 
confrontés est la réalisation d’une épitaxie qui soit parfaitement sélective par rapport 
aux diélectriques présents à la surface, tout en répondant à des budgets thermiques 
limités et en assurant des taux de croissance compatibles avec les enjeux 
industriels. De plus, l’élaboration d’une épitaxie sélective doit modifier au minimum 
les propriétés de cette dernière, comme sa composition en germanium, son dopage, 
l’incorporation des atomes de carbone…

Dans les études présentées dans ce mémoire, les températures de 
croissance des films Si SEG sont comprises entre 750°C et 800°C et entre 600°C et 
700°C pour les films SiGe(C) SEG. Ces températures nous ont permis d’obtenir des 
épitaxies sélectives de bonne qualité cristalline. 

I-1-2- L’alliage silicium - germanium 

I-1-2-1- Structure cristalline

Le silicium et le germanium sont complètement miscibles. Ils peuvent donc 
former des alliages Si1-xGex (ou en abrégé SiGe) avec une grande gamme de 
compositions. Comme le silicium, le germanium possède une structure cristalline de 
type diamant (figure I-2) et la similitude de structure et des propriétés chimiques de 
ces deux matériaux permet la formation d’un alliage binaire Si1-xGex. 

a) avant dépôt 

Substrat monocristallin 

Diélectrique : 
SiO2 ou Si3N4

b) après dépôt non sélectif c) après dépôt sélectif 

Film 
monocristallin 

Film 
monocristallin 

Film 
polycristallin 
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Figure I-2  : Structure cristallin de type 
diamant (Si, Ge, C, …). 

Dans la structure cristalline du SiGe, les atomes de silicium et de germanium 
sont répartis de manière aléatoire et homogène respectant la composition de 
l’alliage. En d’autres termes, il s’agit de la structure du silicium dans laquelle certains 
atomes de Si ont été échangés aléatoirement avec des atomes de Ge, ou 
inversement. 

Une des difficultés rencontrées lors de la croissance des couches SiGe est 
due au désaccord de maille entre le silicium et le germanium. En effet, l’atome de 
germanium possède un rayon atomique (Van der Waals) légèrement plus grand que 
celui de l’atome de silicium. Le paramètre de maille du germanium massif sera donc 
plus élevé que celui du cristal de silicium massif (tableau I-1). 

 Silicium Germanium 

Rayon atomique (nm) 0,132 0,137 

Paramètre de maille (nm) 0,543 0,566 

Tableau I-1  : Paramètres des atomes des cristaux de silicium et de germanium massifs. 

La loi de Vegard appliquée à l’alliage SiGe prédit une variation linéaire du 
paramètre de maille (noté 

xxGeSia
−1

) nous permettant de connaître sa valeur suivant la 

fraction en germanium [Bismukes 64] : 

( )SiGeSiGeSi aaxaa
xx

−+=
−1

 [I-1-1] 

En utilisant les valeurs données par Dismukes [Dismukes 64] pour des 
fractions en germanium x égales à 0 ; 0,25 et 1, il existe une relation parabolique 
plus proche de la réalité, prenant en compte une déviation à la linéarité : 

( ) 200273,00199,0543,0
1

xxnma
xxGeSi ⋅+⋅+=

−
 [I-1-2] 

Cette approximation donnant le paramètre de maille de l’alliage Si1-xGex

s’exprime en fonction de la fraction en germanium x. Une meilleure définition du 

x est la fraction de germanium dans l’alliage Si1-xGex

aM est le paramètre de maille du matériau M 
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paramètre de maille de l’alliage binaire peut être possible grâce à une approche 
cubique [Herzog 95] : 

( ) 32 00436,001957,002393,01
1

xxxxaxaa SiGeGeSi xx
⋅+⋅+⋅−−⋅+⋅=

−
 [I-1-3] 

La différence de paramètre de maille fm(x) entre l’alliage Si1-xGex et le substrat 
de silicium se définit aussi en valeur relative suivant la relation : 

( )
a

aa
f

Si

Si

m

GeSix xx

−
= −1  [I-1-4] 

soit d’après l’équation [I-1-1]    ( ) xxf
m

⋅= 042,0  [I-1-5] 

Comme nous en avons déjà parlé en introduction, l’intérêt fondamental du 
matériau Si1-xGex est de posséder une largeur de bande interdite plus faible que celle 
du silicium. Cette propriété permet de réaliser des dispositifs électroniques utilisant 
les concepts d’hétérostructures. 

Le désaccord de maille présent à l’interface Si/SiGe (égal à 4,17% à 
température ambiante) est à l’origine de la relaxation éventuelle de l’alliage SiGe sur 
Si, schématisé par la figure I-3 : soit le réseau du film SiGe se compresse pour 
s’aligner sur le réseau de Si (figure I-3-a), soit le réseau de SiGe se relaxe en créant 
des dislocations à l’interface des deux couches (figure I-3-b). 

Le film SiGe adopte les paramètres du réseau de Si dans le plan de la 
croissance, ce qui entraîne une distorsion du réseau cristallin de SiGe (figure I-3-a). 
Le paramètre de maille s’élargit afin de préserver l’équilibre. Le matériau possède 
alors des propriétés différentes de celles du SiGe massif. Ceci justifie que l’on 
distingue le SiGe contraint et le SiGe massif. Puisque le paramètre cristallin des 
alliages SiGe est supérieur à celui du silicium, les films contraints sur silicium sont en 
compression biaxiale dans le plan de croissance, et en élongation normalement à 
l’interface. Le film est alors sous contrainte compressive biaxiale. La couche est dite 
contrainte ou pseudomorphique. 

Dans le cas de films SiGe plus épais ou à forte teneur en germanium, la 
jonction entre les deux matériaux est réalisée mais le film de SiGe est instable et des 
dislocations d’adaptation prennent naissance à l’interface et le matériau se relaxe en 
surface (figure I-3-b). Le paramètre de maille est alors laissé libre. En général, ces 
dislocations n’apparaissent qu’à l’interface Si/SiGe, mais elles peuvent aussi se 
propager dans le volume du film SiGe. Les dislocations sont des défauts majeurs qui 
ne sont pas tolérables dans les couches actives d’un dispositif électronique. Elles 
sont notamment la cause de mécanismes de recombinaison importants. Seul le 
matériau contraint déposé en fine couche, sans dislocation (couche 
pseudomorphique), est exploitable comme base de TBH. 
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Figure I-3  : Représentation de la structure cristalline d’hétérostructures Si/SiGe. 

I-1-2-2- Epaisseur critique

Pour obtenir des transistors bipolaires performants, il est indispensable de 
réaliser une couche SiGe d’excellente qualité. Cette couche doit être contrainte, et 
ne pas présenter de dislocations, au risque de créer des centres de recombinaisons 
défavorables au bon fonctionnement du dispositif. Cependant, il est difficile de 
déposer un film épais de SiGe sur du silicium avec un fort pourcentage de 
germanium, sans introduire de défauts. La croissance parfaite d’une hétéroépitaxie 
pseudomorphique n’est possible que si l’épaisseur de SiGe n’excède pas une 
épaisseur limite appelée épaisseur critique ou hC [Matthews 76]. Au-delà de cette 
épaisseur, la contrainte se relaxe par le biais de formation de dislocations dites 
d’adaptation de coin. 

Comme le montre la figure I-4, hC dépend fortement de la composition en 
germanium. Elle diminue lorsque la teneur en germanium augmente. Matthews et 
Balkeslee ont été à l’origine du calcul l’épaisseur critique [Matthews 74]. Le calcul de 
la déformation élastique maximale que peut supporter un film, permet d’atteindre la 
valeur de hC. Van der Merve [Van der Merve 63] propose un calcul permettant 
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b) film SiGe relaxé sur Si
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d’obtenir la valeur de l’épaisseur critique connaissant la concentration de l’alliage. Il 
aboutit à une équation phénoménologique du type : 

( )C
m

C h
f

h ⋅⋅⋅=
−

9,8ln
10175,1 2

 [nm] [I-1-6] 

Les deux courbes qui apparaissent sur la figure I-4 délimitent trois états 
possibles du film épitaxié. La courbe inférieure (trait plein) définit la limite de stabilité 
thermodynamique. Par exemple, l’épaisseur limite pour obtenir un film SiGe contraint 
et stable est d’environ 80Å pour 30% de germanium. Au-delà de cette épaisseur, le 
film SiGe sera dans un état dit métastable ou totalement relaxé si l’épaisseur 
dépasse 500Å. 

Figure I-4  : Epaisseurs 
critiques de films SiGe 

déposés sur substrat Si en 
fonction de la composition 

en germanium pour les états 
stables et métastables 

[People 86-a]. 

La phase métastable caractérise un état du matériau pour lequel des 
contraintes existent, mais l’énergie élastique est suffisamment faible pour ne pas 
conduire à des dislocations. Cet état est délimité par la deuxième courbe de la  
figure I-4 (trait en pointillé). Elle est dépendante du processus de fabrication du film 
et du budget thermique du procédé. En effet, hC devient de plus en plus petit au fur et 
à mesure que les températures de croissance augmentent. Expérimentalement, il a 
été montré qu’en utilisant une faible température de dépôt (550°C et en dessous) il 
est possible de déposer une couche pseudomorphique de SiGe avec des épaisseurs 
dépassant la valeur de l’épaisseur critique [People 86-a] [Kasper 95]. Dans ce cas, 
les films sont métastables. En recouvrant le film SiGe métastable par une couche Si 
(appelée également cap Si), une meilleure stabilisation peut être obtenue. 
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L’épaisseur critique dépendant des paramètres expérimentaux, chaque laboratoire 
va trouver sa propre valeur hC suivant les conditions qu’il aura utilisées. Sur la  
figure I-4, nous avons reporté les résultats obtenus par People, Kohama et King. 

Pour 30% de germanium, le film de SiGe restera métastable jusqu’à une 
épaisseur de 500Å environ. Au-delà, des dislocations apparaîtront. Si cette épaisseur 
limite est jugée insuffisante, il faudra diminuer la concentration en germanium ou 
utiliser une technique de dépôt à budget thermique plus faible si le budget thermique 
post-épitaxique est lui-même faible. Cette limitation est donc contraignante. 

La limite sur l’épaisseur critique peut cependant être repoussée dans le cas 
des épitaxies sélectives [Noble 90]. La formation de dislocation est connue pour 
dépendre de la dimension des zones monocristallines. L’épitaxie SEG se déposant 
sur des motifs de petites dimensions, la relaxation de la couche épitaxiée peut par 
conséquent être réduite. La courbe de l’épaisseur critique dépend donc à la fois de la 
fraction de germanium et de la dimension de la surface à épitaxier. 

En résumé, la valeur critique hC représente l’épaisseur maximale que le film 
épitaxié ne doit pas dépasser si l’on veut rester dans le cas d’une croissance 
contrainte d’une couche de SiGe pour la base du transistor. Dans le cas contraire, il 
y a un risque d’apparition de dislocations d’adaptation engendrant des courts-circuits 
émetteur/collecteur. De plus, ces dislocations émergentes peuvent constituer des 
chemins de diffusion privilégiés pour les dopants. 

I-1-2-3- Structure de bande

Depuis le début de ce chapitre, nous parlons de l’influence bénéfique du 
germanium. Dans ce paragraphe, nous allons montrer plus précisément l’influence 
de la composition en germanium sur le diagramme de bande. 

I-1-2-3-1- Bande interdite

Le germanium, comme le silicium (et l’alliage SiGe) sont des matériaux à gap 
indirect (figure I-5). La largeur de la bande interdite EG est la différence entre les 
énergies minimum de la bande de conduction EC et maximum de la bande de 
valence EV. 

Figure I-5  : Schémas des bandes d’énergies dans l’espace réciproque à 300K, pour a) le 
silicium et b) le germanium [Cheslikowsky 76]. 

a) 
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L’augmentation progressive de la fraction de germanium entraîne une 
modification continue des propriétés du cristal de silicium vers celles du germanium. 
L’alliage SiGe possède donc une largeur de bande interdite plus petite que celle du 
silicium, en partie à cause de ses propriétés cristallines mais également à cause de 
la contrainte du film. Lorsque des atomes de germanium sont progressivement 
incorporés dans le réseau de silicium, l’énergie de la bande interdite diminue 
continûment. La variation de l’énergie de la bande interdite suivant la teneur en Ge 
dans le cas d’une couche SiGe contrainte sur Si et d’une couche non contrainte à 
température ambiante est schématisée sur la figure I-6. 

Figure I-6  : Réduction de 
la bande interdite 
mesurée à 90K en 

fonction de la fraction de 
germanium pour une 

couche SiGe contrainte 
[People 86-b]. 

Les variations de la largeur de bande interdite en fonction de la composition 
de germanium suivent l’évolution de la position des minima de la bande de 
conduction du silicium vers celle des minima du germanium. La contrainte du film 
SiGe a un effet important sur son énergie de bande interdite. On remarque que la 
largeur de bande interdite de l’alliage est plus petite que celle du silicium pur. A 
température ambiante (300K), l’énergie de la bande interdite (EG) varie entre 1.12 eV 
pour du silicium pur, à 0.66 eV pour du germanium pur (100% Ge). De plus, pour une 
même teneur en germanium, la largeur de la bande interdite est bien plus faible pour 
une couche contrainte que pour une couche non contrainte. En effet, lors de la 
croissance de couches épitaxiées de SiGe contraintes sur silicium, la symétrie 
cubique du réseau cristallin est perdue et les dégénérescences de la bande de 
conduction et de la bande de valence sont partiellement levées, ce qui conduit à une 
diminution de l’énergie de la bande interdite par rapport à celle de l’alliage SiGe non 
contraint. 

Sur la figure I-6, les lignes en traits pleins indiquent la variation globale. La 
présence des deux courbes de largeur de bande interdite traduit le phénomène de 
séparation des niveaux d’énergie dans la bande de valence. 

People et Bean [People 85] [Bean 92] ont proposé des expressions de 
l’énergie de la bande interdite EG différentes. Ces deux relations sont exprimées en 
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fonction de la teneur en Ge (x) et de l’énergie de bande interdite du silicium E0 qui 
dépend de la température de dépôt. 

( ) ( ) 2
0 52,002,1, xxTETxEG +−=  [I-1-7] 

( ) ( ) 32
0 17,043,096,0, xxxTETxEG −+−=  [I-1-8] 

Quel que soit le pourcentage de germanium, les deux expressions donnent 
des énergies EG quasi-identiques à moins de 1% près. 

La figure I-7, représentant le décalage au niveau des bandes de valence ∆EV

et de conduction ∆EC en fonction du pourcentage de germanium, montre que la 
majorité du décalage des bandes se fait dans la bande de valence. La largeur de 
bande interdite et l’ensemble de la structure de bande du matériau se retrouvent 
affectés par cette mise sous contrainte, mais la quasi-totalité de l’influence de cette 
compression de l’alliage SiGe se répercute dans la bande de valence. Pour calculer 
le décalage ∆EV pour une couche SiGe contrainte sur Si, People propose la relation 
suivante [People 86-b] (pour une composition en germanium x faible) : 

( ) xSiSiGeEV 74,0/ =∆  [I-1-9] 

Figure I-7  : offset de la bande de 
valence ∆EV et de la bande ce 
conduction ∆EC, ainsi que la 

différence des bandes interdites 
∆EG, en fonction de la teneur en 

germanium pour un film SiGe 
contraint [Poortmans 93]. 

I-1-2-3-2- Diagramme de bande d’énergie de l’hétérostructure 
Si/SiGe

Etudions à présent le cas particulier du transistor bipolaire à hétérojonction, 
dont la base est une multicouche silicium/silicium-germanium. Lorsque deux 
matériaux semiconducteurs sont rapprochés l’un de l’autre jusqu’à former une 
jonction, leurs niveaux de Fermi s’alignent. 

Pour tracer le diagramme de bande d’une hétérostructure Si/SiGe/Si, en plus 
de connaître l’énergie de bande interdite, il faut également connaître la position du 
dernier niveau d’énergie de la bande de conduction ou du premier niveau d’énergie 
de la bande de valence des deux matériaux. Pour un matériaux de type n, l’énergie 
entre le dernier niveau de la bande de conduction et le niveau de Fermi est fixée à 
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la bande de valence et le niveau de fermi qui est fixée (à une valeur égale à 


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
⋅
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N

q

kT
ln ). 

La figure I-8 permet de comparer le diagramme de bande d’énergie d’un 
transistor bipolaire npn tout silicium et celui d’un TBH Si/SiGe, dans le cas d’une 
polarisation nulle. Dans ce cas, le pourcentage de germanium dans la base du TBH 
est constant sur toute l’épaisseur de la base. Les dopages de ces deux types de 
transistors sont supposés identiques. 

Nous constatons que l’hétérojonction introduit un abaissement de l’énergie de 
la bande de conduction (∆EG). Si une même tension de polarisation VBE est 
appliquée aux deux transistors, la barrière de potentiel vue par les électrons pour 
passer de l’émetteur à la base, est moins importante dans le cas d’une jonction 
Si/SiGe. Le passage des électrons de l’émetteur vers la base est donc favorisé, ce 
qui permet d’obtenir un courant collecteur plus fort dans le cas du TBH. Par contre, 
l’énergie entre le dernier niveau de la bande de valence et le niveau de Fermi étant 
fixée par le dopage, la barrière de potentiel que doivent franchir les trous est 
inchangée pour un matériau npn. Par conséquent, le courant de base ne varie pas 
d’un dispositif à l’autre. 

Figure I-8  : Comparaison des 
diagrammes de bande 

d’énergie d’un transistor npn à 
base Si et à base SiGe. Dans 

les deux cas, les profils de 
dopants sont identiques et 
aucune polarisation n’est 

appliquée [De Berranger 98] 

En résumé, avec une même tension de polarisation VBE, pour un même 
courant de base, le courant collecteur est plus élevé dans le cas d’une hétérojonction 
Si/SiGe que dans celui d’une homojonction Si/Si. Le gain est donc plus élevé avec 
un TBH Si/SiGe. 
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Dans les TBH présents dans les technologies BiCMOS actuelles, le profil de 
germanium est graduel : la teneur en germanium augmente de l’émetteur vers le 
collecteur. Dans ce genre de profil, la réduction de l’énergie de la bande interdite ne 
sera plus constante (figure I-9). 

Figure I-9  : Diagrammes de 
bande d’énergie de transistor 
npn (à polarisation nulle) avec 
une base SiGe dont le profil 

en germanium est soit continu 
(trait plein), soit graduel 

(pointillés). 

Si la concentration en germanium augmente graduellement à travers toute la 
base neutre (depuis l’émetteur), l’énergie de la bande interdite évolue de l’émetteur 
vers le collecteur. La variation de l’énergie de la bande interdite est décrite par 
l’équation [I-1-10]. 

( ) ( ) ( )EmetteurGCollecteurGG xxSiGeExxSiGeEgraduelSiGeE =∆−=∆=∆ ,,  [I-1-10] 

Un pseudo-champ électrique dans la base neutre va alors apparaître, 
permettant ainsi d’accélérer les électrons en transit dans cette zone. Ce type de profil 
améliore aussi nettement la tension d’Early du transistor, puisque le transport des 
électrons n’est plus (ou très peu) assuré par la diffusion. Ce processus fait intervenir 
le gradient de concentration d’électrons, donc la largeur de la base. 

I-1-3- L’alliage silicium – germanium – carbone 
L’incorporation du germanium amène de nombreux avantages par rapport à 

la technologie tout silicium. Cependant, cette incorporation en germanium n’est pas 
suffisante pour obtenir des profils abrupts de dopants. De plus, comme nous l’avons 
signalé précédemment, les fortes teneurs en germanium nécessaires pour améliorer 
encore plus les performances du TBH, peuvent conduire à la relaxation des couches 
SiGe suivant l’épaisseur déposée. C’est pour ces raisons que l’alliage ternaire 
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silicium-germanium-carbone (ou Si1-x-yGexCy) a été (et est toujours) longuement 
étudié. 

Le volume atomique du carbone est plus faible que celui de l’atome de 
silicium. Cette propriété est mise à profit dans la réalisation de l’alliage SiGeC qui se 
comporte comme un alliage binaire SiGe dont le paramètre cristallin est diminué, 
partiellement relaxé, par l’incorporation de carbone. La présence du carbone dans le 
film SiGe induit un abaissement de la bande de conduction et réduit d’autant la 
valeur de la largeur de bande interdite des alliages massifs [Knoll 00] (figure I-10). 

Figure I-10  : Diagrammes de bande d’énergie d’hétérojonction  
Si/SiGe/Si et Si/SiGeC/Si [Osten 97-b]. 

I-1-3-1- Intérêt du carbone dans le réseau SiGe

L’addition d’une forte concentration de carbone dans des films SiGe est 
reconnue pour apporter plusieurs effets avantageux sur les performances du 
dispositif. Le principal intérêt de l’incorporation d’atomes de carbone dans les 
transistors bipolaires à hétérojonction Si/SiGe/Si, est la réduction significativement 
de la diffusion du bore hors de la base [Rücker 98]. Cette diffusion est 
essentiellement due à une saturation d’atomes Si interstitiels [Osten 98]. L’obtention 
de profils de bore très abrupts et fortement dopés est possible, permettant aux 
dispositifs bipolaires d’atteindre de plus hautes performances dynamiques. 

Dans le même temps, l’ajout de carbone dans l’alliage binaire permet à la 
contrainte causée par la matrice SiGe/Si d’être diminuée et la génération de 
dislocation d’adaptation peut être retardée. La réduction de la contrainte du matériau 
est plus importante que l’effet direct du carbone sur la bande de conduction  
[Brunner 97]. Cette réduction a pour effet d’engendrer une forte augmentation de la 
valeur de l’énergie EG. Ainsi, la largeur de la bande interdite des alliages contraints 
SiGeC augmente avec la teneur en carbone [Hull 99].

Les équations [I-1-11] et [I-1-12] donnent la largeur de bande interdite des 
couches SiGeC contraintes en fonction de leur fraction en germanium (x) et en 
carbone (y). 

( ) ( ) ySiGeESiGeCE GG ⋅+= 4,3  [I-1-11] 

( ) ( ) yxxxSiESiGeCE GG ⋅+⋅−⋅+⋅−= 4,317,043,096,0 32  [I-1-12] 
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La bande interdite des alliages SiGeC contraints sur substrat silicium est 
augmentée de 34meV par pourcent de carbone. Cependant, en maintenant la 
fraction de carbone suffisamment faible (inférieure à 1-2%) il est néanmoins possible 
de rendre l’augmentation de la largeur de bande interdite négligeable tout en 
permettant de diminuer partiellement le désaccord de maille entre SiGe et Si et ainsi, 
d’autoriser la croissance d’épaisseurs de films Si1-x-yGexCy (ou SiGeC) plus épais. 
L’incorporation de carbone dans SiGe offre donc une multitude de possibilités 
attractives. 

La qualité cristalline de la base est alors améliorée. Des couches plus 
épaisses et de plus forte teneur en germanium peuvent alors être utilisées sans 
risque de relaxation des contraintes dans la structure. La contrainte mécanique 
limitant l’épaisseur des films SiGe est ainsi partiellement levée et des traitements 
thermiques plus importants peuvent aussi être envisagés. 

I-1-3-2- Matériaux SiGeC

I-1-3-2-1- Structure cristalline

Comme nous l’avons vu, le paramètre de maille du SiGe massif varie de 
manière sensiblement linéaire entre Si et Ge [Bismukes 64]. De la même manière, 
l’approximation du paramètre de maille des alliages massifs SiGeC se fait 
habituellement par l’interpolation linéaire entre celui du silicium noté Sia , celui du 

germanium, Gea , et celui du carbone ( Ca ) par la loi de Vegard [Regolini 93] : 

( ) yaxayxaa CGeSiSiGeC ⋅+⋅+−−= 1  [I-1-13] 

Les paramètres de maille des cristaux purs sont définis dans le tableau I-2 : 

 Silicium Germanium Carbone 

Paramètre de maille (nm) 0,543 0,566 0,356 

Tableau I-2  : Paramètres des atomes des cristaux de silicium, de germanium  
et de carbone massifs. 

De nombreuses études ont démontré que le carbone introduisait une 
importante déviation du paramètre de maille des alliages SiGeC, par rapport à 
l’approximation linéaire de l’équation [I-1-13]. Afin de mieux exprimer la variation du 
paramètre de maille des alliages SiGeC en fonction des teneurs en germanium et 
carbone, notées respectivement x et y, il convient d’utiliser le paramètre cristallin du 
carbure de silicium cubique β-SiC (aSiC) et l’équation [I-1-14] : 

( ) yaxayxaa SiCGeSiSiGeC ⋅+⋅+−−= 221  [I-1-14] 

Le paramètre cristallin du carbure de silicium aSiC est égal à 0,436nm. Cette 
équation [I-1-14] permet une meilleure approximation du paramètre de maille des 
alliages SiGeC en prenant en compte l’affinité entre le silicium et le carbone  
[Osten 94]. Due à la différence des rayons covalents des atomes de Si, Ge et C, 
l’incorporation des atomes de carbone en sites substitutionnels dans la matrice de 
SiGe provoque une diminution relative du paramètre de maille et la réduction de la 
contrainte des couches SiGeC déposées sur un substrat Si. Le paramètre de maille 
aSiGeC est donc plus petit que le paramètre aSiGe.  
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A partir de la loi de Vegard, plusieurs coefficients de compensation de la 
contrainte du film SiGe ont été reportés. Par exemple Iyer [Iyer 92] montre que la 
contrainte compressive de 8,2% de Ge est compensée par 1% de C. Par contre 
Windl [Windl 98] trouve que 1% de carbone introduit dans une couche SiGe, 
compense 15% de germanium. Selon les laboratoires, la compensation de la 
contrainte du réseau SiGe par l’ajout de carbone sera différente. Dans nos études, 
nous avons choisi une valeur pour le coefficient de compensation de 10%, comme 
Osten [Osten 00]. 

Le réseau diamant des cristaux covalents est plus lâche que les structures 
cubiques simples et laisse ainsi la place à un atome venant en surnombre dans la 
maille cristalline. Les atomes en surnombre peuvent occuper plusieurs types de sites 
du réseau et présentent diverses configurations dans la structure diamant. Dans le 
réseau SiGe, l’atome de carbone peut occuper deux types de sites : substitutionnel 
ou non substitutionnel (atome interstitiel, regroupement en amas d’atomes, précipité 
SiC, paire C-B). En effet, l’atome de carbone est suffisamment petit pour pouvoir se 
“glisser” entre les atomes de la maille SiGe (figure I-11-a) et se positionner ainsi en 
site non substitutionnel. Pour simplifier, nous appellerons cet atome non 
substitutionnel, carbone interstitiel ou Cint. L’atome de carbone peut également 
remplacer un atome du réseau cristallin SiGe (figure I-11-b), en occupant un site 
substitutionnel. On parlera de carbone substitutionnel ou Csub. 

Figure I-11  : Sites d’incorporation possibles 
dans un réseau cristallin. 

I-1-3-2-2- Diffusion du carbone dans le silicium

Le carbone interstitiel est un atome diffusant rapidement dans le silicium par 
mécanisme interstitiel direct. Le carbone substitutionnel diffuse beaucoup moins vite 
puisqu’il utilise les réactions de diffusion “kick-out” et Franck-Turnbull  
[Werner 98] [Scholz 99] que nous décrirons dans le chapitre IV. Le mécanisme  
“kick-out” est le mécanisme prépondérant dans la diffusion du carbone dans le 
silicium. 

I-1-3-2-3- Influence électrique du carbone

Les atomes de carbone interstitiel sont connus pour être des centres 
profonds de recombinaison des porteurs et leur présence dans le silicium fait chuter 
de façon significative la durée de vie des porteurs et le gain en courant des 
dispositifs [Lombardo 96]. En fait, le carbone se révèle bien moins nocif que ce qui 
était généralement admis : la formation des nano-cristaux de carbure de silicium, 
redoutés pour leurs effets néfastes, est évitée pour des faibles concentrations de 
carbone. Cette impureté électriquement inactive n’induit ni dégradation des 
caractéristiques électriques, ni avantages électriques significatifs [Gosele 00]. 

De plus, l’ajout de carbone ne détériore ni l’incorporation de bore, ni son 
activation électrique par rapport au Si ou SiGe [Noda 00] [Osten 99]. De même, sa 
présence dans la zone active des dispositifs bipolaires n’a pas d’influence sur le bruit 
des dispositifs [Gruhle 99]. 

a) interstitiel b) substitutionnel
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Nous pouvons donc conclure que la présence de carbone, à faible 
concentration dans le silicium et les alliages SiGe, n’est pas néfaste pour les 
caractéristiques électriques des matériaux et, par conséquent, que le carbone peut 
être utilisé dans les applications électroniques de pointe. 

I-1-3-3- Difficultés d’élaboration des alliages carbonés

Comme nous l’avons détaillé dans le paragraphe précédent, la présence 
d’une concentration de carbone dans les alliages SiGeC, même faible, permet une 
importante compensation du paramètre de maille des alliages SiGe. Cependant, une 
concentration de carbone trop importante peut induire la formation de couches 
SiGeC de mauvaise qualité cristalline et induire des effets parasites. L’un des 
problèmes majeurs de la croissance des films SiGeC réside dans la différence 
importante existant entre les paramètres de maille et entre les rayons de covalence 
du carbone et des atomes de Si et Ge. De ce fait, l’incorporation du carbone dans 
l’alliage, induit de fortes distorsions et contraintes locales dans le réseau de Si ou  
Si1-xGex [Dietrich 94]. Des études montrent qu’une concentration en carbone 
supérieure à 5% détruit la croissance épitaxiale [Osten 94] [Powell 93]. 

Comme nous l’avons vu précédemment, la présence d’atomes de carbone 
non substitutionnels dans le réseau cristallin ne permet pas de réduire la diffusion du 
dopant hors de la base. De plus, l’apparition de précipité de carbure de silicium (SiC) 
entraîne la formation de fautes d’empilement pouvant dégrader la qualité de la 
couche épitaxiée. La température de croissance des couches devra donc être 
maintenue suffisamment basse pour éviter la présence de Cint et de précipités SiC. 

L’importante problématique de l’utilisation du carbone dans les alliages SiGe 
réside dans son incorporation en site substitutionnel dans le réseau cristallin. La 
croissance des couches de Si1-x-yGexCy est par conséquent beaucoup plus complexe 
que celle de films Si1-xGex. Le domaine de température où la qualité cristalline des 
alliages carbonés est bonne est assez restreint et varie selon la technique de dépôt 
utilisé. Ce domaine varie également avec la vitesse de croissance et le dopage des 
couches. 

I-1-4-  Application des matériaux SiGe et SiGeC au 
transistor bipolaire 

C’est dans les applications bipolaires que l’utilisation industrielle des 
matériaux SiGe et SiGeC est la plus prometteuse, ouvrant la voie du domaine de la 
haute fréquence aux dispositifs de silicium [De Berranger 98] [Baudry 01]. Ces 
matériaux peuvent également être intégrés dans des transistors MOS, des 
transistors à effet de champ à modulation de dopage ou des détecteurs infrarouges. 

La vitesse du transistor bipolaire est essentiellement contrôlée par ses 
éléments extrinsèques et intrinsèques : capacité base/collecteur, résistance série, 
temps de transit des porteurs… Bien évidemment la réduction des dimensions du 
transistor se traduit par une augmentation de la vitesse de fonctionnement des 
dispositifs. 

L’intégration d’une nouvelle architecture des TBH a aussi fait évoluer les 
performances des dispositifs. Baudry [Baudry 01] a en effet montré qu’une 
architecture complètement auto-alignée ou FSA (“Fully Self-Aligned”) diminuait les 
résistances parasites, autorisant de meilleures performances. Cette solution consiste 
à intégrer une épitaxie SiGe ou SiGeC sélective. 

En quelques années, les transistors TBH associant des films contraints SiGe 
et SiGeC ont connu une croissance impressionnante de leurs performances 
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électriques et les fréquences supérieures à 200 GHz sont maintenant accessibles  
[Jagannathan 02] [Chevalier 07]. 

Des deux types de transistors bipolaires (npn et pnp), c’est plus 
particulièrement les dispositifs npn sur lesquels a porté le plus important effort de 
développement car c’est dans ceux-ci que les paramètres physiques des alliages 
SiGe et SiGeC peuvent être exploités avec la plus grande amélioration des 
caractéristiques électriques. Or, la base des transistors npn, zone active la plus 
importante, est dopée au bore et c’est pour cette raison que les propriétés de 
diffusion de ce dopant ont concentré l’attention de tant d’études théoriques et 
expérimentales. 

I-2- Méthode de dépôt 

Les différentes épitaxies élaborées lors de cette étude, ont été déposées par 
voie chimique en phase vapeur. Avant tout dépôt épitaxié, le substrat subit différents 
nettoyages. Tout d’abord un nettoyage dans une solution liquide, puis un nettoyage 
thermique dans le réacteur de dépôt. Ces deux nettoyages sont décrits dans 
l’annexe A1. 

I-2-1- Techniques de dépôt chimique en phase vapeur

I-2-1-1- Définition

Le dépôt chimique en phase vapeur ou CVD (“Chemical Vapor Deposition”) 
est un procédé par lequel un film solide est synthétisé par une réaction chimique à 
partir de la phase gazeuse [Hitchman 93]. Dans la pratique, le dépôt chimique à 
partir d’une phase gazeuse consiste à introduire dans une enceinte de dépôt un 
mélange de composés gazeux qui vont réagir sur un substrat. Le résultat de ces 
réactions chimiques est le dépôt d’une phase solide à la surface du substrat et la 
production de résidus gazeux qui sont évacués hors de l’enceinte. Les techniques 
d’épitaxie en phase vapeur sont donc des techniques où interviennent des 
interactions entre phase vapeur et phase solide. Elles se déclinent en plusieurs 
variantes, notamment selon les conditions de pressions utilisées et le mode de 
chauffage. 

La réalisation de couches Si1-xGex ou Si1-x-yGexCy contraintes sur silicium 
nécessite des techniques d’épitaxie permettant une excellente maîtrise des 
épaisseurs et de la qualité cristalline des couches. Dans cette perspective, plusieurs 
techniques CVD ont été développées pour créer les films minces SiGe ou SiGeC. 
L’une des techniques utilisée pour de nombreux matériaux est la technique d’épitaxie 
par jet moléculaire ou EJM. Cette technique consiste à envoyer dans une enceinte 
maintenue sous ultravide contrôlé, un ou plusieurs flux contrôlés de gaz précurseurs 
des éléments chimiques du film souhaité, sur un substrat présentant une surface 
chimiquement propre, maintenue à une température adéquate. Cependant des 
problèmes de contamination métallique, de contrôle de particules ou encore sa 
sensibilité excessive à la pression résiduelle, rend l’industrialisation de la technique 
EJM très délicate en milieu industriel. 
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Les autres techniques CVD sont multiples et varient selon différents critères : 

• La gamme de pression de travail : 

� Dépôt sous ultravide ou UHVCVD (“Ultra High Vaccum 
Chemical Vapor Deposition”) : quelque 10-4 Torr. 

� Dépôt à pression réduite ou RPCVD (“Reduced Pressure 
Chemical Vapor Deposition”) : de 1 Torr à quelques dizaine de 
Torr. 

� Dépôt à pression atmosphérique ou APCVD (“Atmospheric 
Pressure Chemical Vapor Deposition”) : 760 Torr. 

• Le mode de chauffage : 

� Chauffage type four 

� Chauffage rapide par lampe ou RTCVD (“Rapid Thermal 
Chemical Vapor Deposition”) 

• La possibilité d’assistance des réactions chimiques : 

� Dépôt assisté par plasma ou PECVD (“Plasma Enhanced 
Chemical Vapor Deposition”) 

Il est intéressant de constater que la RTCVD, la RPCVD et l’UHVCVD, 
permettent de réaliser des épitaxies dites sélectives, pouvant amener à la réalisation 
de structures de très petites dimensions latérales jusqu’à moins d’une centaine de 
nanomètres [Vescan 94]. Cette technique de croissance épitaxiale sélective est 
appelée SEG (“Selective Epitaxy Growth”). Elle est très couramment utilisée en 
RTCVD et simplifie les étapes technologiques nécessaires à la réalisation des TBH. 
Elle apporte de plus certaines conséquences importantes sur la stabilité des films. 

L’une des difficultés dans ce type de dépôt, est de faciliter la désorption des 
produits de réaction tout en minimisant la contamination. La présence de ces 
particules contaminantes (comme H2O et O2) peut être éliminée en réduisant la 
pression globale du réacteur. Cette situation est réalisable en purifiant les gaz de 
réaction et en utilisant un réacteur RTCVD. 

I-2-1-2- Description des étapes de croissance

Tous les films déposés au cours de ces travaux ont été réalisés dans un 
réacteur RTCVD décrit en annexe A4. Le procédé RTCVD consiste à mettre en 
contact un composé volatil du silicium, avec le substrat à recouvrir, de manière à 
provoquer une réaction chimique donnant du silicium ou du SiGe(C) solide à basse 
pression. La température du substrat fournit l’énergie d’activation nécessaire pour 
déclencher la réaction chimique. 

Le dépôt chimique en phase vapeur est la résultante de plusieurs processus 
interdépendants [Pierson 99] : 

1. Transport des réactifs par convection forcée dans la zone de flux 
gazeux. La convection est assurée par un gaz vecteur (dans notre cas, 
il s’agit de H2) 

2. Possibilité de réaction chimique en phase gazeuse conduisant à la 
formation de précurseurs et de résidus 

3. Diffusion des espèces réactives vers la surface du substrat 
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4. Adsorption des précurseurs à la surface du substrat 

5. Diffusion des précurseurs sur la surface jusqu’à un site de croissance 

6. Réactions chimiques de surface conduisant à la formation du film et des 
produits de la réaction 

7. Désorption des produits volatils formés lors de la réaction 

8. Diffusion de ces produits volatils vers la zone de flux gazeux 

9. Evacuation du flux gazeux hors de l’enceinte du réacteur 

Le schéma simplifié décrit par la figure I-12, représente les différents 
processus mis en œuvre lors de l’épitaxie d’un film. Durant la croissance de 
l’épitaxie, les atomes de Si et/ou Ge déposés tendent à combler les trous dans la 
surface plane par diffusion de surface, pour réduire le nombre de liaisons pendantes. 
Généralement, les réactions de décomposition sont complexes et multiples. On parle 
alors de mécanismes réactionnels. 

Grâce à la méthode CVD, on dépose simultanément le silicium ou les 
différents atomes de l’alliage, ainsi que les atomes du dopant. On peut donc, à l’aide 
de la technique d’épitaxie, déposer un film dopé en une seule opération dans un seul 
équipement (dopage in-situ). 

Figure I-12  : Représentation des étapes élémentaires d’un dépôt par CVD. 

I-2-2- Choix de la CVD dans l’industrie de la 
microélectronique 

Comme toute technique de dépôt, le procédé CVD possède ses avantages et 
ses inconvénients. Le dépôt CVD apporte un bon contrôle de la pureté des dépôts. 
Cependant, les connaissances thermodynamiques sont parfois insuffisantes et les 
mécanismes réactionnels peuvent être plus complexes que d’autres techniques de 
dépôt. Mais l’inconvénient le plus gênant est sans aucun doute la toxicité de certains 
réactifs ou produits des réactions. 
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Un autre fait intéressant des procédés CVD est le contrôle facile et la 
reproductibilité de la stœchiométrie et de la composition des alliages. La technique 
de CVD permet effectivement un bon contrôle des flux des différents gaz. Nous 
pourrons également citer la facilité de dopage des couches à l’aide de quantités 
contrôlées, ou bien encore la possibilité d’obtenir des croissances sélectives par 
rapport aux diélectriques (SiO2 ou Si3N4). Mais la qualité de la méthode CVD qui 
incite à choisir la CVD dans l’industrie de la microélectronique est sans nul doute la 
vitesse de croissance élevée, généralement supérieure à celle des dépôts réalisés 
par EJM. 

I-3- Conclusion 

Dans ce premier chapitre, les propriétés cristallines et physiques des 
matériaux Si1-xGex et Si1-x-yGexCy ont été rappelées. Nous avons discuté de 
l’application des caractéristiques physiques des alliages SiGe et SiGeC qui a permis 
de véritables bonds technologiques, si bien que l’incorporation de germanium puis 
celle du carbone dans les futures générations de dispositifs bipolaires est devenue 
incontournable. En effet, les formidables performances dynamiques, qui semblent 
accessibles par les TBH utilisant des films SiGeC, sont si élevées que des 
applications de communication très haute fréquence par fibre optique sont 
envisagées. Nous avons également présenté la méthode de dépôt RTCVD utilisée 
pour concevoir les couches épitaxiées. 

L’incorporation de carbone réduit la diffusion du bore et induit une plus 
grande stabilité thermique des hétérostructures, permettant une importante flexibilité 
technologique pour le développement de nouveaux dispositifs bipolaires possédant 
une base SiGeC [Osten 01]. Pourtant, la maîtrise des profils de dopants, et 
notamment du bore, reste un des points clés de l’utilisation des alliages SiGe et 
SiGeC. Or, comme nous l’avons précisé dans ce chapitre, seuls les atomes de 
carbone occupant les sites substitutionnels de la maille SiGeC sont susceptibles de 
réduire la diffusion des atomes de bore. Dans toute notre étude, notre objectif a donc 
été d’incorporer le maximum de carbone substitutionnel, en minimisant le nombre 
d’atomes de carbone interstitiels dans la couche SiGeC. 
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CHAPITRE II 

L’épitaxie sélective de silicium 

fin d’aborder, dans les meilleures dispositions, la complexité des 
phénomènes physiques liés à l’incorporation de germanium et de 
carbone dans les films de silicium, il est utile de connaître et surtout de 

comprendre la croissance du silicium sélectif. Cette étude est également nécessaire 
puisque dans les différentes technologies BiCMOS, une couche épitaxiée de silicium 
appelée “cap Si”, est déposée sur le film SiGeC pour former la base épitaxiée 
Si/SiGeC des transistors bipolaires. Dans ce cas, l’ajustement de l’épaisseur de cette 
couche Si est primordial. En effet, c’est elle qui permet de moduler la position du 
profil du dopant de l’émetteur et qui détermine la position de la jonction 
émetteur/base du dispositif. Si l’épaisseur du cap Si est trop élevée, la jonction 
émetteur/base se fera à faible concentration en germanium, à faible concentration 
d’arsenic (dopant de l’émetteur) et de bore (dopant de la base) dans le cas d’un 
transistor bipolaire npn. Les performances du Transistor Bipolaire à Hétérojonction 
(ou TBH) seront alors amoindries (par exemple un gain ou des fréquences faibles). 
En fait, cette jonction doit se situer impérativement dans la couche SiGe de la base, 
afin de garantir l’effet d’hétérojonction. Avec le rapprochement des profils de dopants 
de la base et de l’émetteur réalisés sur les technologies avancées, le contrôle du 
procédé de dépôt du cap Si devient primordial. 

Le paramètre le plus crucial à étudier est la température de dépôt du silicium. 
Notre objectif est l’application de l’épitaxie sélective de silicium aux architectures 
avancées des transistors bipolaires qui nécessitent de faibles budgets thermiques. 
Par conséquent, la température de dépôt doit rester basse pour limiter la diffusion du 
dopant du film SiGeC. Les faibles températures de croissance sont aussi 
nécessaires pour limiter la formation de défauts dans des films à teneur en 
germanium et de carbone relativement élevée. Nous avons donc axé nos études sur 
des épitaxies sélectives de silicium élaborées à des températures inférieures à 
800°C. 

Dans les procédés par dépôt chimique en phase vapeur ou CVD (“Chemical 
Vapor Deposition”), la croissance épitaxiée inclut à la fois des réactions en phase 
gazeuse et en surface. Le procédé sélectif étant plus complexe que le procédé non 
sélectif, le choix des paramètres intrinsèques au dépôt est très important. Dans un 
premier temps, nous justifierons le choix du précurseur de silicium utilisé pour 
réaliser les films de silicium sélectifs. Nous décrirons ensuite les conditions de dépôt 
dans lesquelles nous nous sommes placés. Enfin nous discuterons de l’influence des 
différents paramètres de dépôt sur la cinétique de croissance de Si SEG (“Selective 
Epitaxial Growth”). 

A 
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II-1- Précurseur de silicium utilisé 

Les précurseurs de silicium les plus couramment étudiés dans le cas d’un 
dépôt de silicium pur sont le silane (SiH4), le dichlorosilane (SiH2Cl2 ou DCS) et le 
tétrachlorure de silicium (SiCl4). En fait, la croissance sélective de couche épitaxiée 
pour la production de circuit intégré tout silicium utilise presque invariablement des 
sources contenant du chlorure diluées dans de l’hydrogène. Le silane est 
principalement utilisé pour les dépôts non sélectifs alors qu’un dépôt sélectif de 
silicium se fait préférentiellement à l’aide de dichlorosilane. 

Les principaux avantages du DCS par rapport aux précurseurs hydrures (SiH4

ou Si2H6), donnés dans la littérature, sont : 

• un temps d’incubation plus long pour la nucléation du silicium sur les 
zones de diélectriques, du moins sur oxyde de silicium (dans notre 
étude, nous nous sommes intéressés au nitrure de silicium). 

• la production de molécules de HCl lors de sa décomposition, qui 
ralentissent la nucléation du silicium sur les zones de diélectriques.  

Comme nous le verrons dans le paragraphe II-2-1, le dépôt de silicium doit 
être sélectif par rapport à un film de nitrure de silicium, ce qui est beaucoup plus 
difficile que d’obtenir un dépôt sélectif par rapport à de l’oxyde de silicium. L’addition 
de HCl dans le mélange gazeux permet d’améliorer la sélectivité du dépôt. 
Néanmoins, plus la quantité de HCl est élevée, plus la vitesse de croissance est 
réduite. L’apport de chlorure semble être la cause de la diminution de la vitesse de 
croissance du dépôt sélectif. Or d’un point de vue industriel, le taux de croissance 
n’est pas un facteur à négliger. Bien que les couches épitaxiées soient de faible 
épaisseur, la durée du dépôt doit être typiquement de quelques minutes. N’oublions 
pas également que notre but final est d’incorporer des atomes de carbone dans des 
couches de silicium-germanium sélectives, afin de réduire au maximum la diffusion 
du dopant. 

Dans la littérature, les composés hydrures sont connus pour fournir des 
vitesses de croissance plus élevées que les sources chlorées [Meyer 92]. Malgré les 
avantages du DCS pour le contrôle de la sélectivité, nous avons donc utilisé dans 
nos travaux, un mélange SiH4/HCl/H2 pour réaliser nos dépôts silicium, sélectifs par 
rapport au nitrure, en visant une amélioration de la vitesse de croissance. L’apport du 
gaz de HCl est alors essentiel pour garantir une absence de nucléation de noyau de 
silicium sur les zones diélectriques. Si la quantité de HCl introduite dans le système 
SiH4/HCl/H2 est insuffisante, des îlots de silicium, voire un film de silicium 
polycristallin, peuvent croître sur le diélectrique. Nous étudierons dans le même 
temps, le système DCS/HCl/H2, à titre comparatif. 

II-2- Conditions de dépôt 

Regardons maintenant plus précisément le détail de nos conditions de dépôt. 
De nombreux paramètres intrinsèques et extrinsèques au réacteur d’épitaxie, 
influencent directement la qualité, la cinétique de croissance et la sélectivité du 
dépôt. Dans l’introduction de ce chapitre, nous avons déjà fait allusion aux fonctions 
du dépôt Si dans la base du transistor bipolaire, en citant les paramètres intrinsèques 
au réacteur d’épitaxie. Précisons maintenant les conditions de dépôt que nous avons 
utilisées pour l’épitaxie sélective de silicium, ainsi que le type de plaques utilisées 
pour réaliser notre étude. 
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II-2-1- Substrat étudié 

Pour étudier la cinétique de croissance des épitaxies sélectives de silicium, 
un seul type de plaque a été utilisé. Il s’agit de plaques de silicium recouvertes 
presque entièrement de diélectrique. Les zones de silicium réparties sur toute la 
surface de la plaque représentent environ 1% de sa superficie. Le reste de la plaque 
(99%) est recouvert de nitrure de silicium (Si3N4). Ces 1% de zones silicium forment 
des motifs repartis sur toute la surface de la plaque, et leurs dimensions varient de 
800x800µm² à 10x10µm². Sur ce masque, il existe également des chaînes de motifs 
dont les dimensions sont semblables à celle des transistors bipolaires. Une puce du 
masque est représentée en annexe A3. 

En fait, ce type de plaque a une structure similaire aux plaques de lot, avec 
une succession de couches qui sont déposées avant le dépôt nitrure. L’empilement 
commence par le dépôt d’un oxyde TEOS (Tetra-Ethyl Ortho-Silicate) sur un substrat 
de silicium (100). Ensuite vient une couche de silicium polycristallin, puis à nouveau 
une couche d’oxyde. Une couche de nitrure Si3N4 est déposée sur cette deuxième 
couche d’oxyde. Ce dépôt nitrure est gravé en définissant les futurs motifs destinés à 
accueillir l’épitaxie sélective (figure II-1-a). Cette couche nitrure sert aussi de masque 
pour la gravure du deuxième film d’oxyde ainsi que la couche de silicium 
polycristallin (ou Si poly). La gravure s’arrête sur le premier film de TEOS déposé 
(figure II-1-b). Puis une nouvelle couche de Si3N4, cette fois-ci plus mince, est 
déposée (figure II-1-c). Elle est ensuite gravée de façon anisotrope par une gravure 
sèche. Ce second dépôt nitrure est nécessaire pour former des espaceurs dans les 
futures zones Si, afin de protéger le flanc des couches de TEOS et de Si poly. Pour 
finir, une gravure humide venant retirer une partie de la première couche de TEOS, 
met à nu le Si du substrat (figure II-1-d). Les zones de silicium monocristallin sont 
alors définies sur la plaque et sont prêtes à accueillir les dépôts épitaxiés. Ce type de 
structure a été décrit dans la littérature avec différentes variantes [Meister 95]  
[Ohue 98] [Sato 99] [Tang 00]. 

Figure II-1  : Description des étapes de fabrication précédant l’étape d’épitaxie dans le cas 
d’un dépôt sur des plaques nitrure. 

a) dépôt TEOS
 dépôt Si poly 
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 dépôt nitrure 
 gravure nitrure 
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b) gravure TEOS &
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c) dépôt nitrure d) gravure nitrure
 gravure TEOS 
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Zone de Si  
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Cette succession de couches est similaire à l’empilement présent avant 
l’étape d’épitaxie sur les plaques de lot de développement des TBH à structure 
complètement auto-alignée. Cependant, ces “plaques nitrure” ont une émissivité 
légèrement différente de celle des plaques de lot. Il faudra donc ajuster la 
température de dépôt lors du passage en production de nos procédés. 

Lors du procédé sélectif de silicium, le temps de dépôt est calculé de telle 
sorte que l’épaisseur de Si SEG soit proche de 200Å. En général, dans les lots de 
production, l’épaisseur de la couche de silicium varie entre 100Å et 200Å. Nous 
avons donc décidé de développer des procédés applicables aux configurations les 
plus défavorables en terme de sélectivité. 

Figure II-2  : Description 
de l’étape d’épitaxie 
sélective dans le cas 
d’une plaque nitrure. 

Afin de pouvoir mesurer et caractériser le dépôt Si SEG, une couche de 
silicium-germanium sélectif est déposée entre le substrat et le film silicium. Cette 
couche SiGe est un marqueur indispensable pour mesurer les épaisseurs de silicium 
à l’aide d’un ellipsomètre. Ce marqueur est épais d’environ 350Å. 

II-2-2- Pression totale et pressions partielles 

Lors d’une étude sur la pression totale, Kamins a montré qu’une réduction de 
la pression de travail permettait de réduire les effets de charge dus au type de 
plaque à motifs utilisé ainsi qu’à la taille, et à l’environnement de ses motifs  
[Kamins 93]. De plus, il précise que le dépôt à basse pression est essentiel pour 
assurer une bonne sélectivité. C’est pour cette raison que les épitaxies sélectives 
sont réalisées à plus basse pression que les épitaxies non sélectives. En général, la 
pression totale d’un dépôt NSEG est comprise entre 20 et 100 Torr (soit 2660 Pa et 
13300 Pa), alors que pour un dépôt SEG elle est de l’ordre de 10 à 20 Torr. 

Le flux permanent du gaz porteur d’hydrogène moléculaire H2, permet 
d’assurer une bonne circulation des flux et de réduire les pressions partielles 
résiduelles d’espèces contaminantes. Dans le but de se dédouaner de l’influence de 
certains paramètres (débit de gaz, pression,…), nous avons fixé certains d’entre eux. 
Ainsi, la pression totale et le débit d’hydrogène H2 ont été maintenus constants pour 
toutes les études présentées dans la suite de cette thèse. Ceci nous simplifiera la 
compréhension de la variation de la température, de la pression partielle des gaz 
réactifs… Suivant les travaux de thèse de Fellous [Fellous 02], la pression totale a 
été choisie inférieure à 20 Torr. 

Depuis plusieurs années, de nombreuses études ont montré que l’ajout de 
HCl dans la phase gazeuse, associé à une basse pression, conduisait à un dépôt 
sélectif, à des températures inférieures à 900°C. L ’épitaxie sélective qui nécessite 
l’introduction d’un gaz supplémentaire par rapport à l’épitaxie non sélective, est donc 
un procédé plus complexe.  

Substrat Si

Epitaxie sélective 
Si/SiGe 

~350Å 

~200Å Si

SiGe
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Pour élaborer nos films Si SEG sur des plaques nitrure, avec le système 
SiH4/HCl/H2, nous avons dû modifier les pressions partielles de SiH4 et de HCl : entre 
0,04 Torr et 0,18 Torr pour SiH4 et entre 0,04 Torr et 0,14 Torr pour HCl. 

II-2-3- Température de croissance 

En vue de l’application des épitaxies sélectives de silicium dans les dispositifs 
des technologies avancées qui ne tolèrent pas des températures trop élevées, nous 
avons orienté la majeure partie de cette étude sur des températures de dépôt 
comprises entre 650°C et 800°C. Ces températures él evées permettent d’obtenir des 
films silicium de bonne qualité, sélectifs et avec des cinétiques de croissance 
suffisamment élevées. Nous avons aussi étudié ces dépôts pour des températures 
plus basses dans l’optique de réaliser des couches de Si avec un faible budget 
thermique. 

Notons que par rapport aux dépôts NSEG, l’épitaxie sélective présente 
l’avantage de ne pas voir la température de la plaque changer au cours du dépôt, 
comme c’est le cas pour les procédés non sélectifs. En effet, l’épitaxie sélective 
permettant une croissance uniquement dans les zones de Si monocristalline, aucun 
dépôt de silicium polycristallin n’est réalisé sur les zones de diélectriques. De plus, la 
surface des zones Si réparties sur la plaque est assez faible (dans notre cas, moins 
de 1% de la superficie de la plaque). Par conséquent, l’émissivité et donc la 
température de la plaque restent identiques pendant toute la durée de la croissance. 

II-3- Cinétique de croissance du silicium sélectif 

La plupart du temps, les études de cinétique se basent principalement sur 
trois aspects du mécanisme de croissance :  

• l’adsorption des gaz précurseurs à la surface du substrat 

• les réactions chimiques en surface 

• la désorption de la surface de différentes espèces

Dès que la température de la phase gazeuse est assez élevée, les réactions 
en phase gazeuse peuvent avoir lieu et la décomposition des espèces présentes 
dans le mélange gazeux est rapide. Quant aux réactions de surface, elles requièrent 
la présence d’une molécule d’un précurseur venant de la phase gazeuse, qui entre 
en collision avec la surface du substrat. Selon son énergie, la structure et le taux de 
recouvrement de la surface du substrat par un film de diélectrique, la molécule du 
précurseur de silicium s’adsorbant à la surface peut se décomposer et réagir à la 
surface, ou bien s’évaporer directement dans la phase gazeuse. Pendant le procédé 
d’épitaxie, les sites de surface occupés peuvent être également libérés lors de la 
désorption des espèces adsorbées à la surface [Hierlemann 95]. 

Dans la suite de cette partie, nous allons discuter de l’influence des 
principaux paramètres de dépôt sur la cinétique de croissance des films Si SEG. 
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II-3-1- Influence de la température de dépôt 

Dans la littérature, deux régimes de croissance ont toujours été observés 
[Coon 93] : 

• Un régime dit de haute température 

• Un régime dit de basse température 

Dans le domaine des hautes températures, la vitesse de croissance du 
silicium est limitée par le transport de matière du gaz précurseur à travers la phase 
gazeuse jusqu’à la surface du substrat. Par contre, dans le cas du régime des 
basses températures, la vitesse de croissance est pilotée par la couverture de la 
surface par les atomes adsorbés, donc par les cinétiques de désorption des espèces 
présentes à la surface de croissance. Ces deux domaines sont observés aussi bien 
en chimie sélective et non sélective et ceci quel que soit le précurseur de silicium 
utilisé. 

C’est dans le domaine des basses températures de dépôt que se situe le 
domaine de température étudié dans ce chapitre. Dans ce domaine, le taux de 
croissance varie de manière exponentielle avec l’inverse de la température et est 
limitée par les réactions de surface. D’après la loi d’Arrhénius, la vitesse de 
croissance s’exprime de la manière suivante : 








−⋅=
kT

E
AV aexp  [II-3-1] 

Plus la température de dépôt est élevée, plus la vitesse de croissance du 
silicium est élevée. Cette tendance est toujours observée quels que soient les gaz 
précurseurs et le type de substrat utilisé [Talbot 04] [Fellous 02] [Ribot 01]. 

La figure II-3 représente le tracé d’Arrhénius de la vitesse de croissance du 
silicium dans le cas d’une chimie SiH4/H2, DCS/H2, SiH4/HCl/H2 et DCS/HCl/H2. Les 
systèmes SiH4/H2 et DCS/H2 étant destinés à concevoir des épitaxies de silicium non 
sélectives, le dépôt a été réalisé sur des plaques vierges, c’est-à-dire des plaques de 
silicium dépourvues de motifs de diélectrique. Les systèmes SiH4/HCl/H2 et 
DCS/HCl/H2 sont des chimies sélectives et les films de silicium répertoriés sur la 
figure II-3, sont sélectifs par rapport au Si3N4. 

A : constante 

k : constante de Boltzman 

T : température de dépôt 

Ea : énergie apparente d’activation 
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Figure II-3  : Tracé d’Arrhénius du taux de croissance du silicium pour des systèmes SiH4/H2, 
DCS/H2, SiH4/HCl/H2 et DCS/HCl/H2. Pression de travail inférieure à 20Torr. 

II-3-1-1- Systèmes non sélectifs

Suivant la chimie du système non sélectif, la température de transition entre 
les deux régimes de croissance ne sera pas la même. Pour le système DCS/H2, le 
domaine des hautes températures apparaît entre 850°C et 900°C. Par contre, pour la 
chimie à base de SiH4, la transition entre les deux régimes de température se fait à 
une température plus faible : 800°C.  

Si la température de dépôt est supérieure à 900°C, l’activation thermique est 
assez élevée pour permettre la décomposition de SiH2Cl2 en SiCl2 et H2 dans la 
phase gazeuse [Claassen 80-b]. Le “( g )” dans l’équation [II-3-2] signifie que la 
molécule est à l’état de gaz. 

( ) ( ) ( )gHgSiClgClSiH
II

II

k

k

2222
23

23

+ ←
 →

−−−

−−

 [II-3-2] 

La molécule gazeuse de SiCl2 générée peut alors s’adsorber à la surface de 
silicium et réagir avec les sites de surface vacants (équation [II-3-3]) ou avec les 
espèces gazeuses H2 (équation [II-3-4]) et HCl (équation [II-3-5]) [Claassen 80-b]. Le 
symbole “__” représente un site libre à la surface de croissance. M signifie que 
l’espèce M (désignant une molécule ou un atome) est adsorbée à la surface du 
substrat. 

SiClClSi SiClS + →+ 22 2
2  [II-3-3] 

( ) ( )gHClSigHClSi 222 +←→+  [II-3-4] 

( ) ( ) +→+ gSiHClgHClClSi 32  [II-3-5] 

pSiH4 pDCS pHCl

� 0,281 / / 
� / 0,140 / 
� 0,088 / 0,131 
� / 0,035 0,022 
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L’adsorption directe de la molécule de DCS à la surface du substrat peut 
également entraîner la création d’espèce adsorbée SiCl2 (annexe A2). Au-delà de la 
température de transition, la vitesse de croissance du silicium est donc 
proportionnelle à la pression partielle du précurseur de silicium. Dans le cas du 
système SiH4/H2, la vitesse de croissance est également quasiment inchangée 
lorsque la température de dépôt est supérieure à 850°C. La région des hautes 
températures de dépôt est bien contrôlée par le flux incident des réactifs et leur 
coefficient de collage. 

Dans le domaine des basses températures, la vitesse de croissance varie 
bien selon la loi d’Arrhénius (équation [II-3-1]). Le calcul des énergies d’activation 
apparentes de ces deux systèmes non sélectifs, révèle que la croissance du silicium 
est limitée par la cinétique de désorption à partir de la surface et par la disponibilité 
des sites libres pour l’adsorption du précurseur de silicium. L’énergie d’activation Ea

calculée pour la croissance du silicium à partir de SiH4/H2 est de 2,2 eV. Cette valeur 
est en accord avec les résultats de plusieurs auteurs tels que Claassen  
[Claassen 80-a] ou Regolini [Regolini 89]. Elle est très proche de l’énergie 
d’activation de la désorption de H2 de la surface de silicium (2 eV) [Hierlemann 95]. 

La désorption de H2 peut être le résultat de l’adsorption d’une espèce à la 
surface de croissance ou bien encore le produit de réaction de surface que nous 
allons décrire par la suite. Les mécanismes de décomposition du silane sur une 
surface de Si (100) ont été traités par Gates et al [Gates 90]. La chimisorption de la 
molécule de silane peut être décrite par la réaction finale suivante : 

( ) ( )gHHHSigSiH 24 2 ++→+  [II-3-6] 

La molécule dans la phase gazeuse (distinguable par un “( g )” dans  
l’équation [II-3-6]) de SiH4, se décompose à la surface du substrat. Cette réaction 
finale est le résultat d’une série de réactions qui créent des espèces en surface telles 
que SiH3, SiH2, SiH et H (annexe A2). L’adsorption dissociative du silane nécessite 
deux sites de surface vacants (symbolisée par “ ”). L’espèce Si provenant de la 

molécule SiH4, est alors adsorbée à la surface du substrat (symbolisée par “ HSi ”), 
et une molécule de H2 se désorbe de la surface pour retourner dans la phase 
gazeuse. 

Les atomes d’hydrogène adsorbés bloquent les sites Si de surface, 
empêchant le dépôt de se réaliser et ceci d’autant plus que la pression partielle de H2

est élevée [Gates 91]. La désorption de l’hydrogène a été observée [Ning 93] via 
l’équation [II-3-7]. 

( ) 22 2 + ←
 → gHH  [II-3-7] 

En étudiant la couverture des atomes H à la surface du silicium, Liehr et 
Gates ont constaté qu’aux basses températures de dépôt, la couverture en 
hydrogène était proche de la saturation [Liehr 90] [Gates 92]. Une plus forte 
température provoque la migration des atomes de H à la surface du substrat Si et 
entraîne la désorption de molécules H2. Cette désorption de H2 de la surface de 
silicium permet de libérer des sites de surface qui seront disponibles pour la 
croissance du film épitaxié. Ceci confirme que la désorption de H2 contrôle la vitesse 
de croissance de Si, pour des températures de dépôt basses. 

Pour la croissance du silicium à partir du système DCS/H2, le calcul de 
l’énergie d’activation donne une valeur de 3.2 eV. Cette énergie d’activation 
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apparente est en accord avec plusieurs auteurs lorsque le calcul est effectué pour 
des températures inférieures à 800°C [Coon 93]. Cet te valeur est similaire aux 
énergies apparentes d’activation des réactions de désorption de l’espèce HCl dans la 
phase gazeuse (3,17 eV [Hierlemann 95]). A basse température, l’énergie thermique 
n’est pas assez grande pour amorcer la décomposition du dichlorosilane dans la 
phase gazeuse [Smith 77] [Claassen 80-a]. La molécule de DCS s’adsorbe 
directement sur la surface et se décompose entre autres en espèces H et Cl. Les 
espèces adsorbées par la surface peuvent alors désorber en HCl lors de la réaction 
de surface entre ces deux espèces adsorbées (équation [II-3-8]). 

( ) 2
83

83 + ←  →+
−−−

−−
gHClClH

II

II

k

k
 [II-3-8] 

La désorption de HCl peut également être le résultat de l’interaction entre une 
molécule gazeuse de H2 et des atomes de Cl adsorbés (équation [II-3-9]) [Oshita 91]. 
D’après cette équation [II-3-9], plus la pression partielle de H2 est élevée, plus le 
nombre de sites disponibles pour la croissance est grand et plus le taux de 
croissance est susceptible d’être élevé. 

( ) ( ) 222 93
2 + →+ −− gHClgHCl IIk  [II-3-9] 

Ces deux mécanismes (équations [II-3-8] et [II-3-9]) suggèrent que les 
cinétiques de croissance du silicium à partir de la chimie DCS/H2 sont contrôlées par 
les cinétiques de désorption de HCl, qui libèrent ainsi des sites de surface pour 
l’adsorption du dichlorosilane. En effet, les calculs réalisés par Coon [Coon 93] ont 
révélé que la désorption de HCl est l’étape limitante pour la croissance de silicium 
réalisée à partir du DCS, dans le régime des basses températures (entre 650°C et 
900°C). Aux faibles températures, la surface de sil icium est saturée et la désorption 
de HCl est indispensable pour produire des sites de surface libre pour l’adsorption de 
la molécule SiH2Cl2. Le système DCS/H2 se trouve bien dans un régime de 
croissance contrôlé par les réactions de surface. 

En observant les tracés d’Arrhénius des deux chimies non sélectives  
(figure II-3), on remarque qu’à température égale, la vitesse de croissance du 
silicium avec le système SiH4/H2 est supérieure à celle du silicium déposé avec la 
chimie DCS/H2 d’au moins un facteur 10. Cet avantage permettra de réduire le 
budget thermique pour certaines applications. 

II-3-1-2- Chimies sélectives

Regardons maintenant les tracés d’Arrhénius des procédés sélectifs 
SiH4/HCl/H2 et DCS/HCl/H2 (figure II-3). Entre 800°C et 750°C, les vitesses de 
croissance du silicium sélectif par rapport au Si3N4 pour ces deux chimies, sont 
exponentiellement dépendantes de l’inverse de la température de dépôt, suivant la 
loi d’Arrhénius (équation [II-3-1]). 

Pour assurer une bonne sélectivité du dépôt vis-à-vis du diélectrique (surtout 
dans le cas du nitrure de silicium), l’ajout de l’acide chlorhydrique est indispensable. 
Le gaz HCl introduit dans la phase gazeuse s’ajoute au HCl désorbé lors des 
réactions [II-3-8] et [II-3-9] qui est aussi susceptible de s’adsorber à la surface. Le 
gaz HCl introduit aura alors pour effet immédiat de déséquilibrer la réaction 
réversible [II-3-8]. Il en résulte une plus grande concentration des espèces 
adsorbées H et Cl (équation [II-3-8]). L’atome adsorbé H pourra à son tour interagir 
avec un autre atome H suivant l’équation [II-3-7] et libérer ainsi une molécule de H2

dans la phase gazeuse. L’atome adsorbé de chlore (symbolisé par Cl) décrit par 
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l’équation [II-3-8], va perturber la cinétique de croissance du silicium, en occupant un 
site vacant à la surface de croissance. 

Les énergies d’activation apparentes des systèmes SiH4/HCl/H2 et 
DCS/HCl/H2 sont respectivement égales à 4,5 eV et 5,3 eV. Comparées aux 
procédés non sélectifs, ces énergies d’activation sont plus élevées. Les cinétiques 
de croissance sélective sont donc plus sensibles aux variations de température de 
dépôt. Dans le domaine de température étudié, la cinétique de croissance est limitée 
par des réactions de surface fortement activées thermiquement. Or dans ce domaine 
de basse température, les mécanismes de croissance sont tellement complexes qu’il 
est difficile d’identifier une réaction unique comme étant l’étape limitante du dépôt. 
Nous pourrions cependant supposer que l’ajout de HCl dans la phase gazeuse 
augmente la sensibilité du taux de croissance à la température. En effet, Bodnar 
[Bodnar 97] et Ribot [Ribot 01] ont calculé des énergies d’activation proches de 3 eV 
à partir d’un système DCS/HCl/H2 (tableau II-1). Toutefois, ces énergies sont très 
proches de celle obtenue par Dutartre [Dutartre 01] avec une chimie DCS/H2.  

L’une des principales différences entre les conditions de dépôt de ces auteurs 
et les nôtres, est le type de plaque utilisé pour réaliser les dépôts. Ces auteurs ont 
étudié la variation du taux de croissance de Si avec la température de dépôt sur des 
plaques vierges, c’est-à-dire totalement recouvertes de silicium (c’est-à-dire sans 
motif). Or nos études ont été réalisées sur des plaques nitrure, recouvertes à 99% de 
Si3N4 (avec 1% de motifs silicium réparti sur toute la plaque). Le type de plaque 
utilisé, peut-il influencer l’énergie d’activation des dépôts de Si dans le domaine des 
basses températures ? Des dépôts Si SEG sur plaque oxyde (c’est-à-dire une plaque 
recouverte à 99% de SiO2 et 1% de motifs Si réparti sur toute la superficie de la 
plaque) ont été élaborés à partir d’une chimie DCS/HCl/H2 par Fellous [Fellous 02]. 
L’énergie d’activation apparente de tels films Si est égale à 5,9 eV, ce qui est une 
valeur similaire aux énergies calculées dans le cas d’un film Si SEG déposé sur des 
plaques nitrure. La nature du diélectrique présent à la surface ne semble pas 
influencer l’énergie d’activation apparente du système. Par contre, la présence de 
diélectrique semble modifier l’énergie d’activation apparente des couches Si, en 
rendant les mécanismes de croissance beaucoup plus complexes. 

Système Référence Energie d’activation (eV) Type de plaque 

SiH4/H2 [Dutartre 01] 2,2 Vierge (sans motif)

DCS/H2 [Dutartre 01] 3,1 Vierge (sans motif)

SiH4/H2 [Fellous 02] 2,1 Vierge (sans motif)

SiH4/HCl/H2 Cette étude 4,5 Nitrure (avec motif)

DCS/HCl/H2 Cette étude 5,3 Nitrure (avec motif)

DCS/HCl/H2 [Bodnar 97] 3,0 Vierge (sans motif)

DCS/HCl/H2 [Ribot 01] 2,9 Vierge (sans motif)

DCS/HCl/H2 [Fellous 02] 5,9 Oxyde (avec motif)

Tableau II-1  : Energies d’activation apparentes pour des systèmes SiH4/H2, DCS/H2, 
SiH4/HCl/H2 et DCS/HCl/H2. 

Remarquons que la sensibilité aux variations thermiques du dépôt est 
semblable pour les deux systèmes, SiH4/HCl/H2 et DCS/HCl/H2, contrairement aux 
systèmes non sélectifs. De plus, leurs vitesses de croissance du silicium sont 
identiques, contrairement à ce que nous avions souligné en comparant les chimies 
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SiH4/H2 et DCS/H2. Le fait de ne plus percevoir de différence entre le taux de 
croissance des deux systèmes sélectifs est sûrement dû aux pressions partielles du 
précurseur de silicium qui ne sont pas identiques à celles appliquées dans les 
systèmes non sélectifs SiH4/H2 et DCS/H2. Les pressions partielles ont été modifiées 
afin d’obtenir un dépôt SEG possédant un taux de croissance raisonnable. 

En diminuant la pression partielle de HCl, la vitesse de croissance du Si SEG 
augmente, surtout aux faibles températures de dépôt (figure II-4). A partir de la  
figure II-4, on note que la réduction de la quantité de HCl introduit dans la phase 
gazeuse, diminue la sensibilité de la vitesse de croissance aux variations de la 
température. En diminuant la pression partielle de HCl d’environ 16,5%, l’énergie 
d’activation passe de 4,54 eV à 4,07 eV. Par conséquent en jouant sur la 
température de dépôt et sur la pression partielle de HCl, l’énergie d’activation peut 
être réduite. 

Figure II-4  : Tracé 
d’Arrhénius du taux de 

croissance de films Si SEG 
déposé à l’aide du système 

SiH4/HCl/H2, pour deux 
pressions partielles de HCl. 

Dépôt sur plaque nitrure. 

II-3-2- Influence de la pression partielle de HCl 

Précédemment, nous avons vu que la présence de HCl dans le mélange de 
gaz facilitait la sélectivité par rapport au diélectrique recouvrant la surface de la 
plaque. Cependant, plus la quantité de HCl ajoutée est importante, plus le taux de 
croissance est réduit. Il faut donc trouver un compromis entre sélectivité et vitesse de 
croissance élevée. Dans ce paragraphe nous allons décrire l’influence de la pression 
partielle de HCl dans le cas de la chimie SiH4/HCl/H2. 

La figure II-5 représente le taux de croissance du Si en fonction de la 
pression partielle de HCl, pour deux pressions partielles de silane. De manière 
générale, le taux de croissance décroît lorsque le gaz HCl est ajouté au mélange 
gazeux. Sur la figure II-5, les ronds et les losanges pleins représentent des films Si 
SEG, alors que les ronds et les losanges vides symbolisent des couches Si non 
sélectives. 

pSiH4 (Torr) pHCl (Torr) 

▲ 0,088 0,131 
� 0,088 0,109 



Chapitre II Epitaxie sélective de silicium 

 44 

0

20

40

60

80

100

120

140

160

0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14

PHCl (Torr)

vi
te

ss
e 

de
 c

ro
is

sa
nc

e 
du

 S
i (

Å
/m

in
)

Cette diminution du taux de croissance de silicium est généralement attribuée 
à l’adsorption d’atomes d’hydrogène et de chlore à la surface de croissance. Ces 
atomes peuvent provenir des différents gaz présents dans le mélange gazeux. Dans 
le cas de la figure II-5, seules les pressions partielles de silane et de HCl varient. 
Lorsque la pression partielle de silane augmente, à pHCl fixée, la vitesse de 
croissance du silicium augmente logiquement, puisqu’une plus grande quantité de 
silane et donc d’atome de Si, est amenée près de la surface de croissance. 

A pression partielle de silane fixée, pHCl influence aussi le taux de croissance. 
Dans le cas du système SiH4/HCl/H2 étudié ici, lorsque pHCl est nulle, les sites de 
croissance sont occupés par des atomes adsorbés de H et de Si. Des molécules de 
H2 peuvent se désorber de la surface suivant la réaction [II-3-7], laissant ainsi des 
sites libres disponibles pour la croissance de silicium (figure II-6-a). 

Dès que le gaz HCl est introduit dans le mélange gazeux, cette molécule peut 
se dissocier suivant l’inverse des équations [II-3-8] et [II-3-9], et des atomes de 
chlore Cl peuvent s’adsorber à la surface. Notons que l’énergie de liaison de Si-Cl 
est plus forte que celle de la liaison Si-H. Il sera donc plus difficile aux atomes de Cl
de se désorber de la surface de silicium en molécule gazeuse HCl et ainsi de laisser 
des sites libres pour l’adsorption d’atomes de Si (figure II-6-b). C’est sans doute pour 
cette raison que dès qu’une faible quantité de gaz HCl est rajoutée dans le système 
SiH4/H2, la vitesse de croissance du silicium chute rapidement et ceci d’autant plus 
que la pression partielle de HCl devient élevée. 

A une certaine pression partielle élevée de HCl (pHCl = 0,104 Torr, pour  
pSiH4 = 0,066 Torr), on distingue un ralentissement de la chute du taux de croissance 
du dépôt Si. Nous supposons qu’au-delà de cette forte pHCl, un grand nombre de 
sites de croissance est occupé par des atomes Cl (figure II-6-c). Par conséquent, le 
nombre de sites vacants, est très faible. Si pHCl augmente encore, les atomes Cl
continueront à s’adsorber sur les quelques sites de surface encore libres. Le taux de 
croissance du silicium diminuera, mais beaucoup moins qu’à faible pHCl. 

pSiH4 (Torr) 

▲ 0,066 
� 0,088 Figure  II-5 : Taux de 

croissance de films 
silicium en fonction de 
la pression partielle de 

HCl. Le film Si est 
déposé sur une plaque 

nitrure à 780°C. Les 
dépôts sélectifs sont 
représentés par des 
points pleins et les 

dépôts non sélectifs 
par des points vides.

NSEG

SEG
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Figure II-6  : Schéma de réactions susceptibles d’être présentes à la surface de croissance 
silicium pour un système SiH4/HCl/H2.

Sur la figure II-5, nous pouvons remarquer que le changement de cinétique 
du silicium coïncide avec le changement de sélectivité du film épitaxié vis-à-vis des 
zones de nitrure de silicium. En effet, à partir de 0,104 Torr de HCl (pour  
pSiH4 = 0,066 Torr), le dépôt devient sélectif par rapport à Si3N4. L’énergie de liaison 
de N-H est plus forte que celle de la liaison N-Cl. Les atomes de H s’adsorberont 
donc préférentiellement sur les sites N et les atomes de Cl sur les sites Si de la 
surface du film Si3N4. La passivation de la surface de nitrure par les atomes de H 
vient essentiellement de la molécule gazeuse H2 (inverse de l’équation [II-3-7]), qui 
est le gaz vecteur. Cependant, il reste des sites vacants, et en particulier des sites Si 
où pourront s’adsorber des molécules de silane. Nous supposons qu’en se 
dissociant, la molécule HCl va produire des atomes de chlore qui pourront s’adsorber 
dans les sites Si. Par conséquent, plus la pression partielle de HCl est importante 
dans le mélange gazeux, plus le nombre de sites libres à la surface du nitrure est 
réduit, ce qui favorise la sélectivité du dépôt Si.

II-3-3- Influence de la pression partielle de silan e 

La figure II-7 décrit la vitesse de croissance de films Si SEG déposés sur des 
plaques recouvertes à 99% de Si3N4, en fonction de la pression partielle de silane, la 
pression partielle de HCl étant fixée à 0,131 Torr. De toute évidence, la vitesse de 
croissance du silicium augmente avec la pression partielle de SiH4. Dans nos 

Si H Si H Si H H Si Si Si H 

Si H Si H Si Cl H Si Si Cl H 

HCl (g) 

H2 (g)

SiH4 (g) 
H2 (g) 

H2 (g)
SiH4 (g) 

H2 (g)
HCl (g) 

Si H Si H Si Cl Cl H Si Cl Cl 

HCl (g) 

H2 (g)
SiH4 (g) 

H2 (g) 
HCl (g) 

Liaison faible 
Liaison forte 

Surface de silicium initiale 

a) pHCl nulle 

b) pHCl
1

c) pHCl
2 >> pHCl

1

Surface de silicium initiale 

Surface de silicium initiale 
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conditions de dépôt, il existe cependant un changement de cinétique au-delà de 0,1 
Torr de SiH4, correspondant à la perte de sélectivité du dépôt.

Sur la figure II-5, nous avons pu remarquer que plus la pression partielle de 
silane était élevée, plus le changement de cinétique, et par la même occasion le 
changement de sélectivité du dépôt de silicium, se faisait à forte pression partielle de 
HCl. Par conséquent, pour une pression partielle de HCl donnée, le dépôt pourra 
être sélectif pour une certaine pression partielle de silane et non sélectif pour une 
pression partielle de silane plus forte. C’est ce que nous observons sur la figure II-7. 

La molécule H2 provenant de la décomposition des molécules de silane étant 
négligeable par rapport à la pression partielle de H2 du gaz vecteur, seul le rapport 
Cl/Si semble pouvoir expliquer la perte de sélectivité aux fortes pressions partielles 
de SiH4 observée sur la figure II-7. 

Il paraît probable que durant le dépôt du silicium, la diffusion en phase 
gazeuse et en surface va entraîner la désorption d’espèces à la surface de Si et de 
Si3N4, plus ou moins facilement suivant les réactions qui auront lieu en surface. Les 
sites de croissance ainsi libérés, peuvent être à nouveau occupés par des atomes de 
Si, Cl ou H. Nous supposons que lorsque la pression partielle de silane augmente (à 
pHCl fixée), la probabilité d’adsorption de la molécule SiH4 sur ces sites de croissance 
vacants, est plus grande que celle de l’adsorption de HCl. Des atomes de Si pourront 
ainsi s’adsorber à la surface de Si et de Si3N4. Pour retrouver un dépôt sélectif, il faut 
augmenter pHCl. Ces hypothèses peuvent expliquer la perte de sélectivité du dépôt 
de silicium et l’augmentation du taux de croissance aux fortes pressions partielles de 
silane. 

II-3-4- Sélectivité du dépôt de silicium suivant la  
température de dépôt 

Intéressons nous maintenant à la sélectivité des dépôts de silicium. Comme 
nous l’avons déjà défini auparavant, l’épitaxie de silicium sur un substrat de silicium 
recouvert partiellement de zones diélectriques est dite sélective lorsque le dépôt de 
silicium a lieu uniquement dans les zones de silicium monocristallin. La sélectivité 
d’un dépôt est un procédé très complexe et dépend de plusieurs paramètres. L’un 
des ces paramètres est la nature du diélectrique : la sélectivité ne sera pas la même 

Figure  II-7 : Taux de 
croissance de film silicium 
en fonction de la pression 

partielle de silane, à 780°C. 
pHCl  = 0,131 Torr. Tous les 
films Si ont été déposés sur 

des plaques nitrure. 

NSEG

SEG

SEG 
NSEG
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vis-à-vis d’un oxyde de silicium et d’un nitrure de silicium. La proportion de la surface 
couverte par des zones diélectriques agira également sur la nucléation du silicium 
sur le diélectrique. Bien évidemment, la très grande majorité des paramètres 
intrinsèques au dépôt vont fortement modifier la sélectivité. Ces paramètres sont la 
température de croissance, la durée et l’épaisseur des dépôts effectués et la 
pression partielle des gaz utilisés (en particulier celle de HCl). 

L’un des moyens de caractérisation les plus pratiques pour visualiser 
rapidement la perte de sélectivité du dépôt est l’observation de la plaque au 
microscope optique en fond noir. Cette technique est un outil de référence puisque 
son utilisation est facile, rapide et non destructive (annexe A5). Nous considérons 
qu’un dépôt est à la limite de la sélectivité lorsque quelques noyaux de silicium 
(environ 100 noyaux par mm²) sont visibles à la surface du diélectrique (ici le nitrure 
de silicium), lors de l’observation du film au microscope optique en fond noir  
(figure II-8).  

Figure II-8  : Photographie prise à 
l’aide d’un microscope optique d’un 
film Si/SiGe SEG sur plaque nitrure 
(en fond noir). Présence de noyaux 

de Si sur Si3N4.

La détection d’un noyau de silicium à la surface du diélectrique n’est possible 
que si la taille du noyau a atteint une valeur minimale supérieure à la limite de 
détection de l’outil utilisé. Dans le cas du microscope optique, cette limite de 
détection dépend principalement de la sensibilité de l’œil de l’observateur. La durée 
du dépôt conditionne l’épaisseur déposée, mais aussi la taille des noyaux de Si 
présents à la surface du diélectrique. Si l’épaisseur du film sélectif n’est pas assez 
importante, même si le procédé est non sélectif, aucun noyau de silicium 
n’apparaîtra, ou ne sera détecté par l’observateur, sur le diélectrique. Une épaisseur 
minimale devra donc être déposée pour être certain que les noyaux seront détectés. 
Pour nos études, cette épaisseur limite devra atteindre une valeur estimée 
expérimentalement entre 400Å et 500Å. Cette épaisseur est supérieure à celle 
requise pour une base de transistor bipolaire. En-dessous de cette épaisseur, il nous 
sera impossible de juger de la réelle sélectivité du dépôt par microscopie optique ou 
encore par MEB. 

Si la sélectivité est complètement perdue vis-à-vis du diélectrique, un film 
polycristallin continu apparaît autour des zones monocristallines (figure II-9). Suivant 
les conditions de dépôt et l’épaisseur de la couche polycristalline, la couleur de cette 
dernière, observée par microscope optique, sera modifiée. En fond noir, la couche 
continue peut ne plus être détectable. 

Zones Si monocristalline s

100µm

Zone Si 3N4
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Figure II-9  : Photographie prise à 
l’aide d’un microscope optique 

d’un film Si/SiGe NSEG sur plaque 
nitrure (en fond noir).

Le seuil de détection des noyaux de Si de nos outils de mesure nous a 
amené à définir deux domaines lors de l’observation de la sélectivité : un domaine 
sélectif et un domaine non sélectif. De façon tout à fait empirique, nous situons la 
limite entre les domaines SEG et NSEG à une densité égale ou supérieure à 100 
noyaux par mm². 

La figure II-10 regroupe la vitesse de croissance des dépôts de silicium SEG 
ou NSEG en fonction de la pression partielle de HCl. Chaque rond plein représente 
un dépôt sélectif par rapport au nitrure de silicium. Les autres points (ronds vides) 
symbolisent un dépôt non sélectif. Sur cette figure II-10, l’étude de la sélectivité des 
dépôts Si a été réalisée à différentes températures de dépôt comprises entre 650°C 
et 780°C, la pression partielle de silane étant ide ntique pour tous les dépôts  
(pSiH4 = 0,088 Torr). 

Pour une température donnée, la vitesse de croissance diminue au fur et à 
mesure que pHCl augmente (voir paragraphe II-3-2). Avec la série de dépôts élaborés 
à 700°C, nous remarquons distinctement le changemen t de cinétique lorsque la 
pression partielle de HCl augmente. En effet, une forte réduction de la vitesse de 
croissance est observée aux très faibles pressions partielles de HCl (pHCl inférieure à 
0,02 Torr), puis la diminution du taux de croissance est plus faible, comme nous le 
supposions à 780°C avec une pression partielle de s ilane de 0,066 Torr  
(paragraphe II-3-2). Autre résultat confirmé, la diminution du taux de croissance du 
silicium avec la diminution de la température de dépôt (à une pression partielle de 
HCl fixée). 

Figure II-10  : Vitesse de 
croissance de film Si en 
fonction de la pression 
partielle de HCl pour 

différentes températures 
de dépôt. pSiH4 = 0,088 
Torr. Les ronds pleins 
symbolisent les dépôts 
SEG et les ronds vides 
symbolisent des dépôts 

NSEG. 

Zones Si monocristalline s

100µm

Zone Si 3N4 recouverte d’un film 
polycristallin Si/SiGe 

780°C
NSEG

SEG770°C
760°C

750°C

740°C
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Pour chaque température de dépôt, nous avons déterminé le seuil de 
sélectivité délimitant le domaine de pression partielle de HCl où le dépôt de Si est 
sélectif, et l’autre domaine où le film de Si n’est plus sélectif par rapport au Si3N4. Par 
définition, le seuil de sélectivité désigne la pression partielle de HCl limite nécessaire 
pour obtenir un dépôt sélectif par rapport au diélectrique. 

En comparant les différentes séries de points, on peut noter que plus la 
température de dépôt est basse, plus le seuil de sélectivité est atteint pour une 
pression partielle de HCl faible. Par conséquent, plus un film de silicium sera déposé 
à basse température, plus la pression partielle de HCl pourra être diminuée, tout en 
restant sélectif par rapport au nitrure de silicium. Ce comportement est favorable à la 
réduction du budget thermique des épitaxies. 

Pour chaque température de dépôt étudiée, nous avons déterminé une 
pression partielle de HCl approximative du seuil de sélectivité. Cette pression 
partielle minimale requise pour obtenir la sélectivité est reportée sur la figure II-11 en 
fonction de la température de croissance. Elle délimite le domaine sélectif du 
domaine non sélectif. La barre d’erreur sur la pression partielle de HCl du seuil de 
sélectivité a été estimée en tenant compte de la difficulté à déterminer la perte de 
sélectivité et de la différence des épaisseurs des épitaxies sélectives de silicium. 

Figure II-11  : Pression partielle 
de HCl seuil en fonction de la 

température de dépôt.  
pSiH4 = 0.088 Torr.

II-3-5- Comparaison entre les chimies à base de sil ane et 
de DCS 

Les deux systèmes SiH2Cl2/HCl/H2 et SiH4/HCl/H2 contiennent les mêmes 
atomes : Si, H et Cl. La différence principale entre ces deux chimies est la quantité 
de ces atomes amenés au-dessus de la surface de la plaque.  

Dans le tableau II-2, nous avons reporté les vitesses de croissance des deux 
systèmes sélectifs, ainsi que les conditions des dépôts. Les deux films ont été 
déposés à la même température, ainsi qu’à la même pression de travail. Les flux des 
autres gaz ont été optimisés afin d’avoir un dépôt sélectif par rapport au nitrure, tout 
en ayant un taux de croissance maximum. 

SEG

NSEG
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Système T (°C) V Si (Å/min) Type de plaque  

SiH4/HCl/H2 780 50 nitrure SEG 

DCS/HCl/H2 780 10 nitrure SEG 

tique de croissance des systèmes la cinéComparaison de:  2-ableau IIT
DCS/HCl/H2 et SiH4/HCl/H2

En comparant les deux systèmes sélectifs, nous constatons un gain important 
sur la vitesse de croissance du silicium. Le taux de croissance de Si SEG est 
multiplié par 5 lorsque le dépôt est élaboré avec le mélange de gaz à base de silane. 

Avec le système SiH2Cl2/HCl/H2, la décroissance de la vitesse de croissance 
dépend linéairement de la quantité de HCl ajoutée [Claassen 80-b]. Cependant la 
diminution initiale du taux de croissance n’est pas aussi rapide que celle observée 
avec le système SiH4/HCl/H2 [Bloem 80]. Avec la chimie SiH4/HCl/H2, la réduction 
rapide du taux de croissance est expliquée par l’occupation des sites de croissance 
par les atomes Cl, lors de l’addition de faibles quantités de HCl. L’absence de cette 
diminution initiale rapide avec le système SiH2Cl2/HCl/H2 nous amène à la conclusion 
que la quantité d’atomes adsorbés de chlore occupant des sites de croissance est 
initialement non négligeable. En effet, même sans ajout de HCl, des atomes de Cl 
sont produits en particulier lors de l’adsorption de la molécule de DCS (équation  
[II-3-10]). 

( )gHClSiClHSi 222 +←
→ [II-3-10] 

Précédemment, nous avons émis l’hypothèse que l’adsorption d’atomes de 
chlore à la surface de silicium ralentissait le taux de croissance de silicium SEG. 
Dans le système SiH4/HCl/H2, la quantité d’atomes Cl à la surface de croissance est 
plus faible que la quantité d’atomes H adsorbés, ce qui n’est pas le cas dans le 
système DCS/HCl/H2. Or, la liaison Si-H est moins stable que la liaison Si-Cl. Les 
atomes de H désorbent alors plus facilement de la surface de silicium, laissant ainsi 
libres les sites de croissance. C’est le phénomène inverse qui se produit avec les 
atomes de chlore. Ceci peut expliquer la grande différence entre les taux de 
croissance des films Si SEG obtenus avec les chimies à base de silane et de 
dichlorosilane. 

II-3-6- Effet de charge local 

De précédentes études ont démontré que la cinétique de croissance sur des 
substrats recouverts partiellement de diélectrique différait de la cinétique de 
croissance sur des plaques sans diélectrique [Menon 01] [Ishitani 86]. Cette 
différence fait apparaître des variations de la vitesse de croissance des couches 
épitaxiées Si, qui ont pour origine le taux d’ouverture sur la plaque (effet de charge 
global) et la taille des zones ouvertes (effet de charge local). Ces effets de charge 
posent des difficultés dans l’application du procédé d’épitaxie sur les dispositifs.  

Il est admis que l’origine de ces effets de charge est principalement due à 
deux facteurs : un facteur thermique et un facteur chimique. L’effet thermique dépend 
essentiellement de l’émissivité de la plaque, alors que l’effet chimique est généré par 
la différence de la longueur de diffusion des espèces en surface et les mécanismes 
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de réactions de surface. Dans notre cas, le film étudié étant sélectif et le taux de 
recouvrement des zones de silicium monocristallin étant très faible, l’émissivité de la 
plaque ne change pas au cours du dépôt. Dans notre cas, seul l’effet chimique va 
influencer les effets de charge. Mais en général, ce dernier est plus important pour 
une épitaxie sélective que non sélective [Yamamoto 05]. 

Les plaques utilisées pour réaliser nos études matériaux possèdent des 
zones de silicium monocristallin (qui sont les zones d’épitaxie) et des zones de 
nitrure de silicium. Les zones de silicium représentent environ 1% de la superficie 
totale de la plaque. Ces 1% ne sont pas regroupés à un seul endroit de la plaque, ni 
en un seul motif. En fait, les zones silicium monocristallines sont réparties sur toute 
la surface de la plaque, en motifs de différentes tailles (annexe A3). Ces zones sont 
similaires à celles présentes sur les plaques de lot et, nous nous sommes intéressés 
à l’effet de charge local de nos films sélectifs, en fonction de la dimension de zones 
monocristallines, en mesurant l’épaisseur des films Si SEG. 

L’effet de charge local est sans doute le sujet le plus critique puisque 
l’utilisation de dispositifs de différentes tailles est souvent nécessaire. En effet, le 
transport latéral des espèces déposées cause un taux de croissance local dépendant 
de la taille des motifs de silicium. De plus l’ouverture des dispositifs étant plus petite 
que l’ouverture des zones de mesure, il est difficile d’évaluer l’effet de charge local 
sur les dispositifs. En effet, en utilisant uniquement des techniques simples et non 
destructives (telle que l’ellipsométrie) comme dans notre cas, la caractérisation des 
films dans des zones de l’ordre de grandeur de la taille des transistors (<1µm²) n’est 
pas réalisable. 

Deux dépôts Si SEG ont été élaborés sur deux plaques nitrure décrites 
précédemment : un avec la chimie à base de dichlorosilane et l’autre avec la chimie 
à base de silane. Sur la figure II-12, l’épaisseur relative des couches Si est 
représentée en fonction des surfaces des zones monocristallines pour les deux 
systèmes. 

Aux faibles dimensions de zone silicium (entre 50x50µm² et 100x100µm²), 
l’épaisseur des films Si SEG est sensiblement inchangée et ceci pour les deux 
chimies sélectives. Par contre, pour les zones de dimensions plus grandes, 
l’évolution des épaisseurs pour les deux systèmes diffère. En effet, avec la chimie à 
base de dichlorosilane, l’épaisseur de silicium augmente d’environ 15% lorsque la 
surface de la zone ouverte est comprise entre 100x100µm² et 800x800µm², alors 
qu’elle n’augmente que de seulement 2% avec le système SiH4/HCl/H2. L’effet de 

SiH4 
DCS 

Figure II -12 : Epaisseur 
relative de silicium par 
rapport à la zone de 

dimensions 50x50µm², en 
fonction de la dimension 

des zones de silicium 
pour les systèmes 

DCS/HCl/H2 et 
SiH4/HCl/H2. Dépôts 

réalisés sur plaque nitrure 
à 780°C.
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charge local est donc beaucoup moins important lorsque le silane est utilisé comme 
précurseur de silicium. 

Pour les deux systèmes reportés sur la figure II-12, il s’agit de dépôts 
sélectifs par rapport au nitrure de silicium. Plus précisément, les conditions de dépôt 
sont telles que nous nous situons au seuil de sélectivité. Nous supposons donc que 
la surface de Si3N4 est passivée principalement d’atomes H (provenant du gaz H2) 
sur les sites N et d’atomes Cl sur les sites Si. Ces atomes de chlore adsorbés à la 
surface semblent provenir essentiellement de la molécule gazeuse HCl, puisque dès 
que sa pression partielle diminue, le dépôt n’est plus sélectif par rapport au nitrure de 
silicium (puisque nous sommes au seuil de sélectivité). Lorsque le dépôt est sélectif, 
les molécules du précurseur de silicium ont par conséquent une faible probabilité de 
s’adsorber à la surface du nitrure. Ces molécules peuvent alors diffuser vers les 
zones ouvertes de silicium (figure II-13). A la surface de silicium, il existe des atomes 
adsorbés d’hydrogène et de chlore (provenant du précurseur de silicium et/ou de la 
molécule gazeuse HCl) et des sites de surface vacants. Ces derniers peuvent 
accueillir les molécules gazeuses, dont le précurseur de silicium. 

Figure II-13  : Schéma de la diffusion des espèces gazeuses près  
d’une petite zone ouverte isolée (�) et d’une grande zone isolée (�),  
lorsque le dépôt de Si est sélectif par rapport au nitrure de silicium.

Nous supposons qu’il existe un phénomène d’appauvrissement de l’espèce 
réactive (DCS ou SiH4) au-dessus des zones de silicium. Ce phénomène s’accentue 
lorsque la taille des motifs augmente. Ceci traduit donc une plus grande 
consommation des espèces réactives dans les grandes zones de silicium. Ceci peut 
par conséquent expliquer la diminution du taux de croissance du silicium lorsque la 
surface des motifs diminue. 

Nous notons aussi une plus forte influence de la taille des motifs sur la 
vitesse de croissance du silicium avec la chimie à base de DCS. Dans le cas de la 
chimie à base de silane, l’adsorption de la molécule de SiH4 dans les zones ouvertes 
de silicium n’entraîne pas la formation de HCl et donc d’atomes Cl. La seule source 
d’atomes Cl est la molécule HCl. Or, comme nous l’avons supposé précédemment, 
le principal rôle de HCl dans le système SiH4/HCl/H2 est de passiver la surface Si3N4. 
La croissance dans les zones ouvertes de silicium sera donc peu gênée par 
l’occupation de sites de croissance par les atomes de chlore. Par contre, lors de 
l’adsorption de la molécule de DCS sur un site libre à la surface de silicium (équation 

� �

Zone ouverte de silicium  Zone nitrure  

Diffusion gazeuse (HCl et SiH4 ou DCS) 

Cl H H H H Cl H Cl H H H Cl H

Cl H Cl H Cl Cl H Cl Cl 

Diffusion en surface 

HCl et SiH4 ou DCS HCl et SiH4 ou DCS 
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[II-3-10]), la molécule se décompose en un atome de Si adsorbé et en molécules 
gazeuses HCl. Ces molécules HCl peuvent à leur tour s’adsorber à la surface de Si 
en produisant des atomes H et Cl adsorbés (inverse de l’équation  
[II-3-8]). Précédemment, nous avons supposé que les atomes adsorbés H
désorbaient plus facilement des sites Si que les atomes Cl. Par conséquent, la 
production (à partir de la molécule de DCS) et l’adsorption des molécules de HCl 
peuvent empêcher l’adsorption d’autres molécules de DCS et donc ralentir la vitesse 
de croissance du silicium sélectif. L’apport “secondaire” de HCl dans la chimie à 
base de dichlorosilane peut probablement expliquer la plus grande différence du taux 
de croissance suivant la taille des motifs de silicium. 

En regardant la sélectivité des dépôts de silicium par rapport au nitrure  
(figure II-14), autour des différentes zones de silicium de la plaque (petite/grande, 
isolée/rapprochée), on remarque que la croissance du silicium sur le nitrure débute 
dans un premier temps sur la zone nitrure située entre deux zones de silicium 
rapprochées. Puis la nucléation s’étend autour des zones ouvertes avant de 
recouvrir toute la zone de diélectrique. L’environnement des zones ouvertes 
influence donc la perte de sélectivité. Sur la figure II-14, on observe effectivement 
une forte densité de noyau de silicium sur le nitrure entre les deux zones de silicium 
de dimension 800x800µm². Autour de ces mêmes zones rapprochées, la nucléation 
d’atome de Si sur le nitrure est plus rare, voire totalement absente sur les zones de 
nitrure éloignées de ces zones de silicium monocristallin. 

Figure II-14  : Image de microscope optique en fond noir de deux zones de silicium (de 
dimension 800x800µm²). Les points blancs dans la zone nitrure sont des noyaux de Si.

Au final, l’effet de charge local dépend de la chimie du système. L’épitaxie à 
base de silane est moins sensible à la taille des zones ouvertes de silicium sur la 
plaque que l’épitaxie élaborée à partir du dichlorosilane. 

400µm

Zones silicium monocristallin

Zone nitrure 
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II-4- Conclusion sur l’épitaxie de silicium sélecti f 

Dans ce chapitre, nous avons étudié l’élaboration à partir de la chimie 
SiH4/HCl/H2, de films de silicium sélectifs vis-à-vis du nitrure de silicium. A notre 
connaissance, ce système à base de silane a été très peu décrit dans la littérature, et 
seulement dans le cas d’un dépôt non sélectif, ou d’une sélectivité par rapport à 
l’oxyde de silicium. 

Dans le domaine des basses températures (entre 750°C et 810°C), nous 
avons pu observer une forte dépendance du taux de croissance à la variation de la 
température de dépôt (Ea = 4,5 eV) pour ce procédé sélectif. Cette forte sensibilité à 
la température semble être due au type de plaque utilisée. En effet, nous avons 
remarqué que l’utilisation de plaque recouverte à 99% de diélectrique nous donnait 
une énergie d’activation apparente élevée (de l’ordre de 5 eV). Toutefois, les 
mécanismes de croissance sont trop complexes pour identifier une réaction unique 
comme étant l’étape limitante du dépôt. 

Cependant, nous avons émis l’hypothèse que l’adsorption des atomes 
d’hydrogène et de chlore jouait un rôle important dans la cinétique de croissance de 
l’épitaxie de silicium sélectif. En effet, les atomes de chlore s’adsorbant plus 
facilement sur des sites de Si, ils vont ralentir la vitesse de croissance du dépôt Si 
SEG à la surface de nitrure de silicium, garantissant ainsi la sélectivité du dépôt, 
mais également à la surface de silicium. Les atomes H vont également passiver la 
surface de nitrure en s’adsorbant principalement sur les sites N. Contrairement aux 
atomes de chlore, les atomes H vont moins gêner la cinétique de croissance du 
silicium sélectif, puisque la molécule H2 désorbe plus facilement à partir des sites Si. 

Bien évidemment, une hausse de la vitesse de croissance des épitaxies 
sélectives de silicium va de pair avec une faible pression partielle de HCl et une forte 
température de dépôt. Néanmoins, nous avons remarqué que plus la température 
était faible, plus la pression pHCl du seuil de sélectivité était basse. La sélectivité du 
dépôt requière une plus forte pression partielle de HCl à haute température qu’à 
basse température, ce qui permet de conserver une vitesse de croissance 
raisonnable à basse température. 

Cette étude nous a permis de démontrer une nette augmentation de la 
vitesse de croissance, comparée au système SiH2Cl2/HCl/H2 habituellement employé 
sur nos plaques en épitaxie sélective. A une température donnée, une couche de 
silicium sélectif élaborée sur une plaque nitrure est déposée cinq fois plus vite avec 
la chimie à base de silane qu’avec le système SiH2Cl2/HCl/H2. Un autre avantage de 
la chimie SiH4/HCl/H2 est son faible effet de charge local. Nous avons effectivement 
noté une plus faible dépendance de l’épaisseur de la couche de silicium avec la taille 
des zones de silicium monocristallin. La plus faible sensibilité aux dimensions des 
motifs provient probablement de la plus faible proportion d’atomes de chlore (par 
rapport aux atomes de Si) de la chimie à base de silane. Il reste maintenant à 
confirmer les avantages du système SiH4/HCl/H2 lors de l’introduction d’atomes de 
germanium et de carbone dans le réseau cristallin. 
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CHAPITRE III 

Cinétique de croissance de l’épitaxie sélective 

de silicium - germanium 

e matériau silicium-germanium (Si1-xGex ou SiGe) est devenu très 
attractif depuis que sa croissance sur des substrats de silicium a été 
maîtrisée. La possibilité d’intégration de ces structures SiGe dans la 

technologie silicium pour des applications électroniques et optiques promet un grand 
potentiel et accroît le champ d’application des technologies tout “silicium”. 

Comme dans tout procédé sélectif, la croissance sélective des films Si1-xGex

est relativement complexe. En effet, dans le procédé sélectif, le gaz HCl entre en jeu 
pour éliminer la nucléation dans les zones de diélectrique afin d’assurer la sélectivité, 
mais il va aussi perturber les mécanismes de croissance épitaxiée. Suivant la 
quantité de HCl ajouté au mélange gazeux, le taux de croissance, et la composition 
de la couche épitaxiée vont varier. 

Depuis que l’alliage SiGe est étudié, de nombreux mélanges ont été 
employés pour élaborer les films. Parmi ces mélanges, on retrouve le système 
SiH4/GeH4 destiné, dans un premier temps, au dépôt non sélectif. Puis l’épitaxie 
sélective a été étudiée. Pourtant, l’addition de HCl dans le système SiH4/GeH4 a été 
très peu testée. De plus, dans ces très rares cas, les résultats concernaient la 
cinétique de croissance et ne testaient que la sélectivité de l’épitaxie SiGe vis-à-vis 
de l’oxyde de silicium, qui est reconnue comme étant plus facile à obtenir que vis-à-
vis du nitrure de silicium. A notre connaissance, aucun article sur la sélectivité par 
rapport au nitrure de silicium d’une couche de SiGe élaboré à partir du système 
SiH4/GeH4/HCl/H2 n’a été publié. Pourtant, dans la plupart des structures, que ce soit 
les transistors bipolaires à hétérojonction à architecture complètement auto-alignée 
ou les transistors MOS (espaceurs nitrure) pour les épitaxies source/drain, la 
sélectivité doit être obtenue par rapport au nitrure de silicium (Si3N4). 

Après l’étude des épitaxies Si SEG, nous nous consacrons cette fois-ci à 
l’étude de la cinétique de croissance des alliages Si1-xGex. Dans ce chapitre seront 
présentées les influences des différents paramètres de dépôt, sur la vitesse de 
croissance et l’incorporation du germanium dans des alliages Si1-xGex, élaborés à 
l’aide du mélange de gaz SiH4/GeH4/HCl/H2. Afin de quantifier les avantages de 
l’utilisation de la chimie à base de silane, nous comparerons les cinétiques de 
croissance des systèmes SiH4/GeH4/HCl/H2 et Si H2Cl2/GeH4/HCl/H2. 

L 
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III-1- Croissance sélective de couches Si 1-xGex en 
chimie SiH 4/GeH4/HCl/H2

III-1-1- Conditions de dépôt 

Les conditions de dépôt pour élaborer les alliages SiGe sont quasiment 
identiques à celles des films Si SEG décrites dans le chapitre II. Cependant il est 
nécessaire de rappeler (même rapidement) quels sont les paramètres de dépôt 
puisqu’ils influencent énormément les cinétiques de croissance, la sélectivité du 
dépôt, la qualité cristalline…

III-1-1-1- Type de plaque utilisée

Les plaques utilisées sont une nouvelle fois des plaques nitrure décrites dans 
le paragraphe II-2-1 du chapitre précédent. La figure III-1 représente la cavité de la 
future base du transistor, avant (figure III-1-a) et après l’épitaxie sélective Si/SiGe 
(figure III-1-b). 

La base du Transistor Bipolaire à Hétérojonction (TBH) est composée d’une 
base intrinsèque et d’une base extrinsèque. Lors de la croissance de la base 
extrinsèque, on distingue une croissance polycristalline à partir du polysilicium (Si 
poly) et une croissance épitaxiée à partir du substrat (figure III-1-c). Ces deux dépôts 
se rejoignent, créant ainsi un lien qui permet la conduction électrique. Ce lien doit 
assurer la continuité des dopants entre l’émetteur et la base et assurer ainsi une 
faible résistance d’accès à la base. 

TEOS 

Croissance épitaxiée

Croissance polycristalline 

Si Si 

TEOS 

Si Poly  

TEOS 

nitrure 

TEOS 

Si Poly  

TEOS 

Zone de Si monocristallin 

Poly émetteur 

Si/SiGe SEG 

Si 

Si/SiGe SEG 

a) b)

Figure III -1 : Vue en 
coupe d’un TBH d’une 

technologie utilisant une 
structure auto-alignée  
(a) après traitement 

chimique HF et (b) après 
épitaxie sélective 

Si/SiGe. (c) zoom sur 
l’épitaxie Si/SiGe SEG. 

Si Poly 

c)
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Afin de comparer les différentes couches SiGe et de déterminer le seuil de 
sélectivité pour chaque étude, nous avons décidé de déposer un film épitaxié dont 
l’épaisseur sera comprise entre 500Å et 600Å. Cette épaisseur limite est suffisante 
pour observer une éventuelle nucléation de matériau déposé, à la surface du 
diélectrique. Elle est également nécessaire pour les analyses de diffraction de  
rayons X (annexe A5). Enfin cette épaisseur est supérieure à celle des films SiGe 
généralement déposés pour les TBH en développement.

Suivant l’étude effectuée sur le dépôt, une couche Si peut être prévue pour 
encapsuler la couche SiGe. Par exemple pour les études de cinétique, seule la 
couche SiGe est déposée. En effet, nous avons remarqué que le pourcentage de 
germanium donné par ellipsométrie spectroscopique était modifié par la présence du 
cap Si, comparé aux résultats de composition obtenus à l’aide de la diffraction de 
rayons X. Par contre, pour étudier la présence de défauts dans le matériau par 
photoluminescence, un film de silicium déposé après la couche SiGe est nécessaire 
pour éviter les recombinaisons des porteurs en surface qui font chuter le signal de 
photoluminescence. Dans ce cas l’épaisseur de l’épitaxie Si sera de l’ordre de 150Å 
à 200Å. Le dépôt de cette sur-couche de Si permettra en outre une meilleure 
détection de la perte de sélectivité en augmentant la taille des noyaux de SiGe. 

III-1-1-2- Pression totale, pressions partielles et température 
de dépôt

Comme pour l’épitaxie sélective de silicium, les effets de la pression totale et 
du débit de H2 n’ont pas été étudiés. Pour élaborer des couches dont la composition 
en germanium est comprise entre 5% et 30%, les pressions partielles de SiH4 et 
GeH4 sont respectivement comprises entre 0,03 - 0,1 Torr, et 0,1 - 0,002 Torr. Pour 
assurer la sélectivité du dépôt, le gaz HCl est ajouté aux réactifs. Sa pression 
partielle est comprise entre 0,005 et 0,04 Torr. 

La température de dépôt de SiGe est comprise dans un domaine allant de 
550°C à 750°C. Le cap Si est quant à lui déposé à 7 80°C. 

III-1-2- Influence de la température de dépôt 

Le budget thermique est un critère important dans le processus de fabrication 
des bases des transistors bipolaires à hétérojonction. Un faible budget thermique 
durant le procédé est recommandé pour la croissance des hétérostructures Si/SiGe 
afin d’empêcher la formation de dislocations dans les films. Une faible température 
de dépôt permettra également aux atomes de carbone de se placer plus facilement 
dans les sites substitutionnels [Osten 97-b]. Pour ces raisons, nous n’avons exploré 
que le domaine des basses températures compris entre 750°C et 600°C. Dans ce 
domaine, la cinétique de croissance dépendra principalement des réactions de 
surface, et sera décrite par une loi d’Arrhénius (équation [II-3-1] du chapitre II). 

La figure III-2 représente le tracé d’Arrhénius de la vitesse de croissance de 
films SiGe déposés avec le mélange de gaz SiH4/GeH4/HCl/H2, en fonction de 
l’inverse de la température de dépôt. Les films sélectifs sont symbolisés par des 
ronds pleins et les dépôts NSEG par des ronds vides. 
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Deux domaines de températures sont identifiés sur la figure III-2. Ils se 
distinguent par la sélectivité ou non des couches. Dans ces deux domaines, 
l’augmentation de la température de dépôt entraîne une augmentation du taux de 
croissance de SiGe. Dans l’intervalle de température 670°C - 620°C, le taux de 
croissance varie exponentiellement avec l’inverse de la température de croissance. 
De cette relation découle une valeur de l’énergie d’activation apparente égale à 
2,2eV. D’après les mécanismes de réaction de l’annexe A2, les principales espèces 
désorbant de la surface du substrat sont les espèces H2 et HCl. En regardant les 
énergies apparentes d’activation associées à la désorption de ces espèces actives 
lors des réactions de surface (tableau III-1), on remarque que l’énergie d’activation 
apparente de la couche SiGe (2,2eV) est proche de celle liée à la désorption de la 
molécule d’hydrogène à partir des sites de silicium et de germanium. La vitesse de 
croissance de SiGe est donc principalement limitée par la désorption des atomes 
d’hydrogène à partir de la surface du substrat. 

Molécule Ed (eV) Désorption à partir de site Références 

2,0 silicium [Hierlemann 95] 
H2

1,6 germanium [Robbins 91] 

HCl 3,1 silicium [Hierlemann 95] 

Tableau III-1  : Energie d’activation de désorption des molécules H2 et HCl, à partir de sites 
silicium et germanium. 

A la surface d’un alliage SiGe, il existe à la fois des sites silicium et des sites 
germanium. D’après le tableau III-1, l’énergie nécessaire à la désorption de la 
molécule H2 est plus faible à partir des sites germanium. De plus, Russel et Breiland 
[Russel 93] ont émis l’hypothèse d’une possible migration d’un hydrogène adsorbé 
des sites de silicium vers les sites de germanium (équation [III-1-1]). 

SiHGeGeHSi +←→+  [III-1-1] 

pSiH4
(Torr) 

pGeH4
(mTorr) 

pHCl
(Torr) 

� 0,057 1,48 0,031 

NSEG 

SEG 

Figure III-2 :  Tracé 
d’Arrhénius du taux de 

croissance de SiGe 
élaboré à partir du 

système  
SiH4/GeH4/HCl/H2. 
Pression de travail 
inférieure à 20 Torr. 
Plaque nitrure. Les 

ronds pleins 
représentent les dépôts 

SEG, alors que les 
ronds vides 

représentent les dépôts 
NSEG. 



Chapitre III Cinétique de croissance de l’épitaxie sélective de silicium - germanium 

 59 

0

5

10

15

20

25

30

35

600 620 640 660 680 700 720 740

T (°C)

T
en

eu
r 

en
 g

er
m

an
iu

m
 (

%
)

La probabilité que l’hydrogène désorbe plus rapidement à partir d’un site de 
germanium est par conséquent plus grande. La désorption de cette molécule 
gazeuse H2 engendre la libération de deux sites de croissance (équation [II-3-7]). Par 
conséquent, plus la teneur en germanium dans l’alliage binaire est élevée, plus la 
désorption en hydrogène est importante, menant à l’augmentation du taux de 
croissance. Cependant, sur la figure III-2, la pression partielle de germane est 
constante et seule la température varie d’un dépôt à l’autre. En fait, lorsque la 
température de dépôt augmente, l’énergie nécessaire à la désorption de H2 sera plus 
facile à atteindre, ce qui aura pour résultat de laisser vacants des sites disponibles 
pour la croissance. La hausse du taux de croissance va donc de pair avec 
l’augmentation de la température de dépôt. 

Sur la figure III-2, on peut noter également une diminution ponctuelle de la 
vitesse de croissance (symbolisée par la flèche rouge) lorsque la température de 
dépôt dépasse 680°C (deuxième domaine de températur e). Cette rupture dans 
l’évolution du taux de croissance accompagne la perte de sélectivité du dépôt. En 
effet, au-delà de 680°C, le film SiGe n’est plus sé lectif vis-à-vis du nitrure de silicium 
et les gaz réactifs peuvent alors s’adsorber sur toute la superficie de la plaque. Ceci 
implique un appauvrissement de l’apport de matière au niveau des zones de Si 
monocristallin, et donc une diminution de la vitesse de croissance du film SiGe. Puis 
le taux de croissance de l’alliage SiGe continue d’augmenter au fur et à mesure que 
la température augmente. Nous remarquons que les énergies d’activation 
apparentes dans les deux domaines, sélectif et non sélectif, sont sensiblement 
similaires. 

La figure III-3 montre l’évolution de la teneur en germanium dans les alliages 
SiGe sélectifs par rapport au nitrure de silicium, en fonction de la température de 
dépôt. Le comportement de la composition en germanium en fonction de la 
température de dépôt n’est guère différent de celui observé sur des plaques oxyde 
ou sur des plaques vierges avec un mélange de gaz DCS/GeH4/H2 ou SiH4/GeH4/H2

[Loup 03]. La teneur en germanium augmente légèrement lors de la diminution de la 
température de dépôt. 

Nous pensons que plus la température de dépôt est élevée, plus 
l’appauvrissement des espèces réactives en phase gazeuse est accentué. Ce 
phénomène est plus sensible pour le germane, puisque son taux de décomposition 
est plus important [Robbins 91]. En conséquence, la composition en germanium 
diminue lorsque la température augmente. Dans notre cas, entre 620°C et 670°C, la 
composition en germanium chute de 15% en relatif. Par ailleurs, cette diminution de 

PSiH4
(Torr) 

PGeH4
(mTorr) 

PHCl
(Torr) 

▲ 0,057 1,48 0,031 

NSEG 

SEG 

Figure III -3 : 
Composition en 

germanium d’un alliage 
SiGe en fonction de la 
température de dépôt. 
Couche SiGe déposée 
sur plaque nitrure avec 

la chimie 
SiH4/GeH4/HCl/H2. 
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la composition en germanium induit la diminution de la désorption des espèces 
adsorbées, le germanium étant connu pour faciliter la désorption des espèces H et Cl 
adsorbées. Ceci peut être une composante de la diminution de la vitesse de 
croissance du SiGe, comme nous l’avons observé précédemment  
(figure III-2). 

A partir de 680°C, la composition en germanium chut e brutalement d’environ 
30% en relatif. Cette forte diminution de la teneur en germanium correspond à la 
perte de sélectivité du dépôt SiGe par rapport au nitrure de silicium. Une fois encore, 
le dépôt étant non sélectif, un film SiGe polycristallin croît sur les zones diélectriques. 
La quantité de matière amenée au-dessus des zones ouvertes de silicium sera donc 
plus faible. La pression partielle du germane restant constante lors du dépôt, la 
teneur en germanium diminue lorsque le dépôt SiGe perd sa sélectivité vis-à-vis du 
diélectrique. La perte de sélectivité à haute température semble donc être 
responsable à la fois de la diminution de la vitesse de croissance des couches SiGe, 
et de la diminution de leur fraction en germanium. 

III-1-3- Influence de la pression partielle de germ ane 

Étudions maintenant le rôle du flux de germane à la fois sur le taux de 
croissance de SiGe, et sur sa composition. L’évolution de la croissance des couches 
SiGe élaborées à 660°C et à 640°C, est représentée sur la figure III-4, en fonction du 
rapport des pressions partielles des gaz GeH4 et SiH4. Les pressions partielles de 
silane et de HCl sont constantes pour chacune des deux séries de dépôt. On 
remarque que plus la pression partielle de germane augmente, plus la vitesse de 
croissance des films SiGe augmente. 

Nous supposons que les mécanismes réactionnels du germane sont 
similaires à ceux du silane (annexe A2). En fait, bien que les procédés soient en 
compétition, on peut supposer les adsorptions dissociatives de SiH4 et GeH4 sur une 
surface de Si(100) comme indépendantes. Une fois que les molécules se sont 
heurtées à la surface de croissance, elles pourront s’y adsorber. Cependant le flux 
de germane ne va pas évoluer de la même manière que le silane au-dessus de la 
surface de croissance puisque son coefficient de collage est plus élevé [Gu 94]. 

pSiH4
(Torr) 

pHCl
(Torr) 

T (°C) 

� 0,057 0,031 660 

0,044 0,018 640 

Figure I II-4 : Vitesse de 
croissance de films SiGe 
en fonction du rapport de 
la pression partielle de 
germane sur celle de 
silane. Films conçus à 

l’aide de la chimie 
SiH4/GeH4/HCl/H2 sur 

plaque nitrure. 
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Nous avons également vu que la présence de germanium à la surface favorisait la 
désorption de l’hydrogène. Lorsque la pression partielle de germane introduit dans la 
phase gazeuse augmente, le nombre d’atomes de germanium présents à la surface 
de croissance croît aussi. Cette hausse du nombre d’atomes de Ge induit une 
accélération de la désorption des atomes d’hydrogène à partir de la surface de 
croissance [Sinniah 89] et par conséquent, une augmentation du nombre de sites 
libres disponibles pour l’incorporation des atomes de Ge et de Si. 

Dans le chapitre II, nous avions suggéré que l’adsorption d’atomes de chlore 
à la surface de silicium, ralentissait la croissance de l’épitaxie sélective de silicium, 
en occupant des sites de croissance. D’après Ito, les atomes de chlore désorbent 
plus rapidement des sites germanium que des sites silicium, puisque leur désorption 
directe à partir d’un atome de Si n’est pas favorisée énergétiquement [Ito 95]. La 
présence d’atomes de germanium à la surface de croissance favorise alors la 
désorption de H2 et de HCl à la surface de croissance. Ceci peut expliquer 
l’augmentation du taux de croissance des épitaxies sélectives SiGe, au fur et à 
mesure de l’addition de germane dans le mélange de gaz. 

Il faut noter que la croissance d’un film épitaxié Si1-xGex est un procédé à 
l’équilibre entre l’adsorption des molécules de SiH4 et de GeH4 à la surface du 
substrat, et la désorption des atomes de H et des atomes de Cl, provenant de la 
surface du substrat. D’après Kamins, la vitesse de croissance des couches SiGe est 
la somme du taux de croissance provenant des atomes de silicium ( Si

SiGeV ) et du taux 

de croissance provenant des atomes de germanium ( Ge
SiGeV ) [Kamins 91] : 

Ge
SiGe

Si
SiGeSiGe VVV +=  [III-1-7] 

Pour décrire l’expression finale de SiGeV  (équation [III-1-7]), il faut commencer 

par prendre en compte les collisions existant entre les molécules de SiH4 et de GeH4

avec la surface. Lorsque les molécules heurtent la surface, elles peuvent s’y 
adsorber. Sous des conditions idéales d’équilibre, le taux de collision M

cV  d’une 

espèce M (M étant un atome soit de Si soit de Ge) peut s’écrire de la manière 
suivante [Zhuo 00] : 

4MHM
M

c pkV =  [III-1-8] 

kM : Constante de collision par unité de 
pression de gaz 

( ) 2/1

4
2 −= Tkmk MHM π

4MHm  : Masse moléculaire du gaz MH4

4MHp  : Pression partielle du gaz source MH4

T : Température du gaz 
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Le taux de collision peut alors s’écrire sous la forme : 

( ) 2/1

4

4

2 Tkm

p
V

MH

MHM
c π

=  [III-1-9] 

Le taux d’adsorption M
aV  dépend du taux de collision des espèces réactives, 

mais également de la fraction des sites de croissance laissés vacants à la surface de 
croissance [Zhuo 00] : 

( ) M
c

KT

E
M

a VeV

M
a−

−= 21 θ  [III-1-10] 

Soit ( ) ( ) KT

E

MH

MHM
a

M
a

e
TKm

p
V

−
−= 2

2/1
1

2
4

4 θ
π

 [III-1-11] 

Le taux de croissance d’une espèce réactive M peut alors s’écrire : 

M
aM

M
SiGe VrV ×=  [III-1-12] 

Mr  étant la probabilité de réaction à la surface de l’alliage SiGe. 

Par conséquent, le taux de croissance d’un film SiGe est décrit par 
l’expression [III-1-13] : 

( )21
44

θ−











+=

−−
KT

E

GeHGeGe
KT

E

SiHSiSiSiGe

Ge
a

Si
a

epkrepkrV  [III-1-13] 

( )θ−1  : Fraction de site libre à la surface du substrat 

M
aE  : Energie d’activation pour la réaction d’adsorption 
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D’après Zhuo [Zhuo 00], la fraction en germanium (x) peut s’exprimer de la 
manière suivante : 

Si
SiGe

Ge
SiGe

Ge
SiGe

VV

V
x

+
=  [III-1-14] 

En utilisant les équations [III-1-11] et [III-1-12], l’inverse de la fraction en 
germanium peut s’écrire de la manière suivante : 

4

41
1

GeH

SiH

p

p
J

x
⋅+=  [III-1-15] 

avec kT

EE

GeGe

SiSi

Si
a

Ge
a

e
kr

kr
J

−

⋅= [III-1-16] 

Nous avons vu précédemment que ( ) 2

1
−∝ emoléculairmassekM . Nous avons 

alors 64,0≈
Si

Ge

k

k
. Entre 610°C et 750°C, Robbins estime que le rappo rt 

Si

Ge

r

r
 est 

pratiquement indépendant de la composition en germanium de la surface. Ce rapport 
est alors de l’ordre de 4,7 [Robbins 91]. A une température donnée, le paramètre J 
est constant. L’équation [III-1-15] peut également s’exprimer selon l’équation  
[III-1-18] ou [III-1-19] : 

4

441

GeH

SiHGeH

p

pJp

x

⋅+
=  [III-1-17] 

( ) J
pp

p
J

pp

p

x

SiHGeH

GeH

SiHGeH

GeH

+
+

−

+
=

44

4

44

4

1

 [III-1-18] 

4

4
1

1 SiH

GeH

p

p

Jx

x ⋅=
−  [III-1-19] 

Sur la figure III-5, l’évolution de la concentration de germanium est reportée 
en fonction du rapport des pressions partielles des gaz précurseurs 

44
/ SiHGeH pp , 

pour les alliages SiGe élaborés à 660°C et à 640°C.  Pour une température donnée, 
les pressions partielles de silane et de HCl sont fixées. Dans la gamme de pressions 
partielles de germane et de silane étudiées, la teneur en germanium dans le film 
SiGe augmente avec la pression partielle de germane, quelles que soient la pression 
partielle de silane et la température utilisées. 
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Dans l’équation [III-1-19], la pression partielle de HCl n’est pas prise en 
compte. Cependant, en traçant cette équation sur la figure III-5 (trait en pointillé), on 
remarque que la composition en germanium des différents films SiGe suit la 
tendance décrite par l’équation [III-1-19]. L’ajout de HCl dans le mélange de gaz 
réactifs, ne semble donc pas perturber le modèle donné par l’équation [III-1-19].  

Les films Si1-xGex de la figure III-5 ont été mesurés par ellipsométrie 
spectroscopique pour déterminer la fraction x de germanium. Les teneurs 
expérimentales en germanium sont dispersées par rapport aux valeurs théoriques 
déduites de l’équation [III-1-19] (trait en pointillé). Cette technique de caractérisation 
n’est pas la plus adaptée pour obtenir la concentration en germanium. La méthode la 
plus efficace reste la diffraction de rayon X, malgré le faible taux d’ouverture sur la 
plaque. Par exemple, sur la figure III-6 sont tracées les compositions en germanium 
des couches SiGe élaborées à 660°C de la figure III -5, mais cette fois-ci obtenues à 
partir de la diffraction de rayons X. On peut noter une très bonne corrélation entre les 
valeurs expérimentales et le modèle simple donné par l’équation [III-1-19]. 

L’accord parfait entre les teneurs en germanium est associé à un paramètre J 
égal à 0,085. Cette valeur est inférieure aux différents résultats trouvés dans la 
littérature. En général, en RTCVD pour une pression de travail équivalent à la notre 
et dans un domaine de température recouvrant l’intervalle 610°C et 750°C, le 
paramètre J est compris entre 0,32 et 0,37 [Robbins 91]. J peut prendre des valeurs 
encore plus grande dans le cas de méthodes LPCVD ou UHVCVD [Bozzo 00]  
[Jang 91]. Ceci prouve l’extrême sensibilité de ce coefficient par rapport aux 
conditions de dépôt. 

pSiH4
(Torr) 

pHCl
(Torr) 

T (°C) 

� 0,057 0,031 660 
� 0,044 0,018 640 

Figure I II-5 : Pourcentage 
en germanium de films SiGe 
en fonction du rapport des 

pressions partielles de 
germane et de silane. Dépôt 
sur plaque nitrure. Fraction x 
déterminée par ellipsométrie 
spectroscopique. Le trait en 

pointillé représente les 
valeurs théoriques déduites 

de l’équation [III-1-19]. 
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Du point de vue de la sélectivité, tous les dépôts des figures III-4, III-5 et III-6 
sont sélectifs par rapport au nitrure de silicium. Dans nos conditions de dépôt, les 
molécules GeH4 ne semblent pas perturber la passivation de la surface de nitrure par 
les atomes adsorbés H et Cl (provenant essentiellement des gaz H2 et HCl). 

III-1-4- Influence de la pression partielle de HCl 

Intéressons nous maintenant à l’effet du gaz HCl sur le taux de croissance, 
l’incorporation du germanium, ainsi que sur la sélectivité du dépôt de SiGe par 
rapport au nitrure. Le rapport des pressions partielles 

44
/ SiHGeH pp  est fixé à 0,026 

afin d’obtenir une composition en germanium d’environ 25%.  

La cinétique de croissance des épitaxies SiGe étant limitée par la désorption 
des atomes d’hydrogène et de chlore, la variation de la pression partielle de HCl doit 
influencer les caractéristiques du film épitaxié. Sur la figure III-7 est reportée 
l’influence de la pression partielle de HCl sur la vitesse de croissance de SiGe pour 
plusieurs températures de dépôt, en utilisant le système SiH4/GeH4/HCl/H2. Quelle 
que soit la température, on observe une faible baisse du taux de croissance avec 
l’augmentation de pHCl. Par exemple entre 0,022 Torr et 0,031 Torr de HCl, la vitesse 
de croissance est réduite seulement de 18% à 640°C et de 20% à 630°C. La 
température de dépôt influence peu la réduction du taux de croissance avec 
l’augmentation de pHCl, et ceci d’autant plus que la température de dépôt est basse. 

pSiH4
(Torr) 

pHCl
(Torr) 

T (°C) 

� 0,057 0,031 660 

Figure I II-6 : Pourcentage 
en germanium de films SiGe 
en fonction du rapport des 

pressions partielles de 
germane et de silane. 
Composition en Ge 

déterminée par diffraction de 
rayons X. Le trait en pointillé 

représente les valeurs 
théoriques déduites de 

l’équation [III-1-19]. 

Figure III-7  : Vitesse 
de croissance de 
couches SiGe en 

fonction de la 
pression partielle de 

HCl, à différentes 
températures. Films 

SiGe conçus sur 
plaque nitrure à 

l’aide de la chimie à 
base de silane. Les 

points pleins 
correspondent aux 
dépôts SEG et les 
points vides aux 
dépôts NSEG. 
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Lorsque la molécule gazeuse HCl est introduite dans la chambre 
réactionnelle, elle va pouvoir se décomposer en atomes H et Cl en réagissant avec 
la surface de SiGe. Ces atomes vont s’adsorber à la fois sur des sites vacants 
silicium et germanium. La désorption de H2 à partir de ces deux types de sites de 
croissance ne demande pas un apport énergétique important et se fera facilement. 
Par contre, la désorption de la molécule HCl est moins rapide et tout particulièrement 
la désorption des atomes de Cl à partir des sites silicium. C’est donc l’occupation des 
sites libres par les atomes de Cl qui va principalement gêner la croissance du film 
SiGe. Au fur et à mesure que la pression partielle de HCl augmente, le nombre 
d’atomes de Cl adsorbés à la surface de SiGe augmente, occupant ainsi les sites de 
croissance. Cependant en même temps, ces atomes de Cl peuvent migrer vers les 
sites germanium et ainsi se désorber en molécule HCl. Cette désorption plus rapide 
des atomes de Cl à partir des sites germanium, peut expliquer la faible diminution de 
la vitesse de croissance des films SiGe lorsque la pression partielle de HCl 
augmente. 

Pour les faibles pressions partielles de HCl, le procédé d’épitaxie n’est plus 
sélectif, mais l’évolution de la cinétique de croissance est inchangée, contrairement à 
ce que nous avions observé avec l’épitaxie sélective de silicium (paragraphe II-3-2). 
Nous supposons donc que les mécanismes de croissance sont inchangés. Le fait 
que la désorption de HCl soit favorisée par la présence d’atomes de Ge à la surface 
de croissance, peut expliquer cette constance dans la cinétique de croissance lors 
de la perte de sélectivité. Autour de pHCl = 0,02 Torr, cette perte de sélectivité se 
traduit par une chute de la vitesse de croissance, lorsque pHCl est diminuée 
(analogue à la perte de sélectivité avec la température (figure III-3)). En effet, 
contrairement au domaine sélectif, la croissance sur les zones nitrure est possible 
dans le domaine NSEG. Dans ce domaine, la diffusion en surface sera inexistante et 
la quantité de gaz réactifs au-dessus des zones de silicium monocristallin sera donc 
moindre (figure III-8). Ceci explique alors la chute de la vitesse de croissance. Une 
fois la nucléation sur le nitrure de silicium déclarée et la forte diminution du taux de 
croissance révolue, ce dernier continu à augmenter lorsque pHCl diminue. 

Figure III-8  : Représentation schématique du flux de gaz réactifs au-dessus de plaque nitrure 
recouverte ou non d’un film SiGe polycristallin. 

L’effet de HCl sur la composition en germanium d’alliages SiGe élaborés à 
différentes températures de dépôt, est représenté sur la figure III-9. De manière 
générale, la teneur en germanium augmente fortement avec la pression partielle de 
HCl. Dans notre étude, une hausse de 40% de pHCl provoque une majoration de la 
fraction en germanium d’environ 15% relatif. A pression partielle de HCl fixe, la 
composition en Ge dans la couche SiGe est plus importante à basse température, 
comme nous l’avons vu précédemment dans le paragraphe III-1-3. 

Diffusion en phase gazeuse 

Si3N4 

Substrat Si 
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SiGe poly 
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Diffusion en  
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Nous venons de voir que la vitesse de croissance de l’alliage SiGe diminuait 
lors de l’augmentation de la pression partielle de HCl. Donc du fait d’une plus faible 
consommation des gaz actifs (GeH4 et SiH4), la phase gazeuse en est moins 
appauvrie. La molécule de germane étant plus réactive que le silane, ce phénomène 
sera plus sensible pour le GeH4. Par conséquent, plus pHCl augmente, plus la 
concentration en germanium dans l’alliage Si1-xGex augmente. 

Figure III-9  : Pourcentage 
en germanium dans des 
films SiGe en fonction de 

la pression partielle de 
HCl, à différentes 

températures de dépôt. 
Les points pleins 

représentent des dépôts 
SiGe SEG et les points 

vides des dépôts NSEG.

Lors de nos observations sur l’influence de la pression partielle de HCl sur la 
vitesse de croissance, nous avons distingué une chute brutale et temporaire de la 
vitesse de croissance lors de la perte de sélectivité du dépôt. La perte de sélectivité 
agit aussi sur la composition de l’alliage SiGe. Lorsque pHCl diminue la composition 
en germanium diminue. Aux alentours de 0,02 Torr (pression partielle correspondant 
à la perte de sélectivité) la réduction de la teneur en Ge est beaucoup plus 
importante. Comme pour le taux de croissance, cette chute brutale s’explique par un 
affaiblissement de la quantité des gaz réactifs au-dessus des zones de silicium 
monocristallin (figure III-8). 

La figure III-10 montre des photos MEB de films SiGe déposés sur des 
plaques nitrure. Ces photos permettent de visualiser l’évolution de la sélectivité du 
dépôt par rapport au nitrure, au fur et à mesure que la pression partielle de HCl 
augmente. Sur la figure III-10-a, le flux de HCl est trop faible pour assurer la 
sélectivité du dépôt. On remarque la formation d’une couche de SiGe polycristalline 
sur le nitrure de silicium. Sur la figure III-10-c, pHCl est assez élevée pour éviter toute 
nucléation sur le diélectrique. Avant le dépôt d’un film continu de SiGe polycristallin, 
la perte de sélectivité va apparaître par le biais de la formation de noyau de SiGe à la 
surface du Si3N4 (figure III-10-b). 
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III-2- Comparaison des chimies SiH 4 /GeH4 /HCl /H2 et 
DCS /GeH4 /HCl /H2

Afin de montrer les avantages du système SiH4/GeH4/HCl/H2 lors d’un dépôt 
SiGe SEG sur une plaque nitrure, nous allons consacrer ce paragraphe à la 
comparaison de la chimie à base de silane avec la chimie à base de dichlorosilane, 
plus couramment utilisée pour ce type de dépôt sélectif. Dans un premier temps 
nous allons comparer les énergies d’activation apparentes des deux chimies, puis 
nous étudierons l’influence de la pression partielle de HCl sur la vitesse de 
croissance et la composition en germanium des films Si1-xGex SEG. 

Dans le tableau III-2, nous avons reporté certaines énergies d’activation 
apparentes obtenues par différents laboratoires. Les couches SiGe de ces énergies 
d’activation apparentes sont réalisées à partir d’une chimie à base de dichlorosilane 
et possèdent une fraction en germanium proche de 25%. 

b)

a)

Augmentation de p
HCl

c)

Figure III -10 : Images MEB 
de films SiGe (a) non sélectifs et (c) 

sélectifs déposés sur nitrure. (b) limite 
entre domaine SEG et NSEG : présence 

de noyaux SiGe sur Si3N4. 

Noyau de SiGe 

Zone d’épitaxie 

Zone de Si3N4 

Zone polycristalline 
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Système Référence Ea (eV) Type de plaque 

SiH4/GeH4/HCl/H2 Cette étude 2,2 Nitrure (avec motif)

DCS/GeH4/HCl/H2 [Ribot 01] 1,94 Vierge (sans motif)

DCS/GeH4/HCl/H2 [Kamins 92] 2,1 Oxyde (avec motif)

DCS/GeH4/H2 [Fellous 02] 1,6 Oxyde (avec motif)

DCS/GeH4/HCl/H2 [Loup 03] 2,2 Vierge (sans motif)

Tableau III-2  : Energies d’activation apparentes de films SiGe élaborés à partir de système 
SiH4/GeH4/HCl/H2, DCS/GeH4/HCl/H2 et DCS/GeH4/H2. 

L’énergie d’activation apparente du système SiH4/GeH4/HCl/H2 est semblable 
à celle trouvée avec des chimies à base de DCS, avec ou sans HCl, et ceci quel que 
soit le type de plaque utilisé. Le procédé sélectif étudié ici est par conséquent aussi 
sensible aux variations de température que les systèmes plus couramment utilisés 
en chimie sélective. 

La figure III-11 montre la vitesse de croissance de films SiGe conçus avec le 
système DCS/GeH4/HCl/H2, en fonction de la pression partielle de HCl. Les deux 
séries de dépôt ont été réalisées à 710°C mais le r apport DCSGeH pp /

4
 est différent. 

Nous avons également retracé les deux séries de la chimie SiH4/GeH4/HCl/H2 dont 
les températures de dépôt sont égales à 660°C et 64 0°C. 

En comparant les quatre séries de dépôts, on remarque une plus grande 
dépendance du taux de croissance à la variation de la pression partielle de HCl pour 
le système DCS/GeH4/HCl/H2. Par exemple, une hausse de 9 mTorr de la pression 
partielle de HCl entraîne une réduction du taux de croissance d’un facteur 2,4 dans 
le cas du système DCS/GeH4/HCl/H2, alors que dans le cas d’une chimie 
SiH4/GeH4/HCl/H2, la vitesse de croissance est divisée seulement par un facteur 1,2. 

Avec le système DCS/GeH4/HCl/H2, les atomes de Cl proviennent de la 
molécule de HCl ajoutée au système (équation [III-2-1]), mais également de la 

pGeH4 / pSiH4 T (°C) 

▲ 0,026 660 
� 0,026 640 

pGeH4 / pDCS T (°C) 

� 0,006 710 

� 0,005 710 

Figure III-11 : Taux de 
croissance de SiGe en 
fonction de la pression 
partielle de HCl pour 
différents rapports 

 pGeH4  / pSiH4 et 
 pGeH4 / pDCS et différentes 
températures de dépôt. 

Films déposés sur 
plaque nitrure. Les points 

pleins symbolisent des 
dépôts SEG, alors que 

les points vides 
représentent des dépôts 

NSEG. 
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molécule de dichlorosilane qui possède deux atomes de Cl (équation [III-2-2]) 
[Claassen 80-b]. 

( ) HClgHCl +←→+ 2  [III-2-1] 

( )gHClSiClHSi 222 +←
→  [III-2-2] 

Les molécules HCl produites lors de la dissociation de la molécule de DCS, 
peuvent à leur tour réagir avec la surface de croissance. Comme dans le cas de la 
chimie à base de silane, les atomes de chlore, tout comme les atomes de H, 
s’adsorbent à la surface de croissance en occupant les sites d’adsorption destinés à 
la croissance du film épitaxié, ralentissant ainsi la croissance du film SiGe. Dans le 
cas de la chimie à base de DCS, les atomes de germanium à la surface de 
croissance ne semblent pas suffire pour libérer assez de sites de croissance. Par 
conséquent, plus la pression partielle de HCl introduite dans la phase gazeuse sera 
élevée, moins il y aura de sites de croissance disponibles à la surface pour la 
formation du film SiGe. C’est ce que nous pouvons observer sur la figure III-11 dans 
le cas d’une chimie à base de dichlorosilane : une forte décroissance de la vitesse de 
croissance de SiGe lors l’augmentation de la pression partielle de HCl. La quantité 
de Cl introduite avec le système SiH4/GeH4/HCl/H2 étant moindre, la vitesse de 
croissance est par conséquent peu dépendante de l’ajout de HCl dans le mélange 
gazeux. 

Comme dans le cas des dépôts de SiGe élaborés à 640°C avec le système à 
base de silane, la perte de sélectivité des films conçus avec la chimie 
DCS/GeH4/HCl/H2, est détectée en-dessous de 0,02 Torr de HCl. Par contre avec la 
chimie à base de dichlorosilane, nous n’avons pas observé de marche 
correspondant au passage entre le domaine sélectif et le domaine non sélectif.  

Notons que l’utilisation d’une chimie à base de silane autorise le dépôt SiGe 
SEG à plus basse température, et avec une vitesse de croissance qui peut être 
supérieure à la chimie à base de DCS. Ces conditions devraient favoriser 
l’incorporation du carbone en sites substitutionnels, dans le réseau de SiGe  
[Osten 96] [Osten 97-b]. 

La figure III-12 révèle la composition en germanium des dépôts de la  
figure III-11, en fonction de la pression partielle de HCl. Contrairement à ce que nous 
avions observé sur la figure III-9, la composition en germanium est constante lorsque 
la pression partielle de HCl augmente. La présence de ce seuil de saturation de la 
teneur en germanium alors que la pression partielle de HCl continue à augmenter et 
que le taux de croissance diminue toujours peut s’expliquer de la manière suivante : 
la vitesse de croissance devient si faible que l’appauvrissement de la phase gazeuse 
en gaz actifs devient négligeable et n’a plus d’effet sur l’adsorption des molécules de 
silane et de germane. La composition en germanium est en effet constante entre 1,8 
mTorr et 3,1 mTorr de HCl, pour les deux rapports DCSGeH pp /

4
 examinés. A titre de 

comparaison, avec la chimie à base de silane, la même augmentation de 1,3 mTorr 
de pHCl entraîne une hausse de 7,7% relatif de la teneur en germanium. 
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III-3- Effet de charge local 

Dans ce paragraphe nous allons décrire l’effet de charge local sur l’épaisseur 
et sur la teneur en germanium des couches SiGe dans le cas d’une chimie à base de 
silane. Cette étude est menée sur des films minces de SiGe déposés sur des 
substrats avec une couverture de nitrure de l’ordre de 99%. Les pressions partielles 
de SiH4, GeH4 et HCl ont été choisies de telle sorte que la fraction de germanium soit 
comprise entre 20% et 25% (figure III-15). La figure III-13 représente la variation de 
l’épaisseur relative de la couche SiGe en fonction de la taille de la zone épitaxiée. A 
titre de comparaison, nous avons ajouté l’épaisseur de SiGe déposée à l’aide du 
système DCS/GeH4/HCl/H2. 

Dans le chapitre précédent, nous avons noté que l’épaisseur des couches Si 
SEG augmente avec la taille des zones épitaxiées. A l’opposé, l’épaisseur des 
couches SiGe SEG diminue lorsque les dimensions des zones de silicium 
augmentent et ceci pour les deux chimies. Pour la chimie à base de silane, cette 
variation est faible. Entre 50x50µm² et 200x200µm², l’épaisseur est réduite de 4%. 
Puis l’épaisseur diminue plus fortement entre 200x200µm² et 800x800µm² et la 
réduction est alors de 14%. Avec le système DCS/GeH4/HCl/H2, on observe le même 
comportement avec l’évolution de la taille des zones ouvertes, mais la diminution est 
beaucoup plus rapide. Entre 50x50µm² et 200x200µm², la diminution est de l’ordre 
de 13%. Au-delà de 200x200µm², la baisse de l’épaisseur est accentuée : entre 
200x200µm² et 800x800µm², l’épaisseur est réduite de 40%. L’effet de charge local 
est donc moins important avec le système SiH4/GeH4/HCl/H2. 

pGeH4 / pSiH4 T (°C) 

▲ 0,026 660 
� 0,026 640 

pGeH4 / pDCS T (°C) 

� 0,006 710 

� 0,005 710 

Figure III-12  : Teneur en 
germanium de films 

SiGe en fonction de la 
pression partielle de HCl 
pour différents rapports 

pGeH4  / pSiH4 et  
pGeH4 / pDCS et différentes 
températures de dépôt. 

Les points pleins 
symbolisent des dépôts 

SEG, alors que les 
points vides 

représentent des dépôts 
NSEG. 
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Dans les deux cas, le dépôt SiGe est sélectif par rapport au nitrure de 
silicium. La dépendance de la vitesse de croissance avec la taille du motif (et avec 
son environnement) est la conséquence d’une augmentation de la quantité de gaz 
réactifs au-dessus des zones ouvertes de silicium. En effet, les zones nitrure étant 
passivées par des atomes de H et Cl (puisque le dépôt est sélectif), les espèces 
réactives DCS ou SiH4, GeH4 et HCl peuvent diffuser vers les zones ouvertes de 
silicium (figure III-14) [Kamins 93].  

De plus, l’appauvrissement des espèces réactives au-dessus des zones de 
silicium s’accentue lorsque la taille des motifs augmente et traduit une plus grande 
consommation des espèces réactives et en particulier du germane. La désorption de 
HCl sera donc plus importante dans les petites zones Si, laissant des sites de 
croissance libres pour l’adsorption des molécules SiH4 ou DCS et GeH4. C’est sans 
doute pour cette raison que l’épaisseur du film SiGe est plus importante dans les 
zones Si de petites dimensions. 

Dans le cas de la chimie à base de DCS, l’effet de charge local sur 
l’épaisseur du film SiGe est plus important qu’avec le système SiH4/GeH4/HCl/H2. En 
fait, la quantité de HCl est plus élevée puisque l’adsorption de DCS à la surface 
produit des molécules HCl (contrairement à la molécule SiH4), qui pourront à leur 
tour interagir avec la surface de silicium. Un plus grand nombre de sites vacants sera 
alors occupé par des atomes de chlore et par conséquent, le taux de croissance sera 

SiH4 
DCS Figure III -13 : 

Epaisseurs relatives de 
couches SiGe en 

fonction des dimensions 
des zones de silicium 
monocristallin. Dépôts 

réalisés à partir des 
systèmes 

SiH4/GeH4/HCl/H2 et 
DCS/GeH4/HCl/H2 sur 
des plaques nitrure, à 

660°C. 

� �

Diffusion en surface  

de DCS ou SiH4,  

GeH4 et HCl 

Zone de nitrure Zone ouverte de silicium 

Substrat de Si 

Figure III -14 : Schéma 
de la diffusion des flux 

des gaz réactifs  
au-dessus des zones de 
silicium monocristallin et 

de nitrure. 

� Grande zone de Si 
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plus faible. Ceci peut expliquer l’effet de charge local plus important sur le taux de 
croissance avec la chimie à base de DCS. 

La figure III-15 représente les compositions en germanium de couches SiGe 
élaborées respectivement avec les systèmes SiH4/GeH4/HCl/H2 et 
DCS/GeH4/HCl/H2, en fonction des dimensions des zones ouvertes de silicium. On 
note que la composition n’est pas affectée par la dimension de la zone de silicium, et 
ceci pour les deux chimies étudiées. 

Dans le cas de la chimie à base de silane, la différence de vitesse de 
croissance entre les grandes et les petites zones de silicium est assez faible, ce qui 
pourrait expliquer que la teneur en germanium n’est pas influencée par l’effet de 
charge local. Dans le cas de la chimie à base de DCS, le taux de croissance est très 
faible. Nous supposons que l’appauvrissement de la phase gazeuse en gaz réactifs 
devient négligeable et n’a plus d’effet sur les gaz réactifs. Ceci pourrait expliquer le 
fait que la teneur en germanium ne diminue pas lorsque la taille des zones de 
silicium augmente et reste constante. 

Regardons maintenant l’effet de la pression partielle de HCl sur l’effet de 
charge local de l’épaisseur de l’alliage SiGe, dans le cas de la chimie à base de 
dichlorosilane. La figure III-16 montre l’épaisseur relative de films SiGe conçus avec 
différentes pressions partielles de HCl allant de 37 mTorr à 24 mTorr, en fonction de 
la taille des zones de silicium monocristallin. Le système DCS/GeH4/HCl/H2 est utilisé 
pour déposer ces films SiGe. A titre comparatif, nous avons remis les épaisseurs de 
la couche SiGe obtenues à partir de la chimie à base de silane. On remarque que 
plus la pression partielle de HCl diminue, moins l’effet de charge local est marqué. 
En fait, moins il y aura de HCl susceptible de diffuser en surface vers les zones de 
silicium, moins les sites de surface seront occupés par des atomes de Cl, et donc 
moins la vitesse de croissance sera réduite. Il semble que la vitesse de croissance 
des couches de SiGe ne varie pas pour les zones silicium dont les dimensions sont 
inférieures à 100x100µm². Comme pour le procédé de silicium, il faudra vérifier ce 
comportement pour des zones beaucoup plus petites, plus proches de la taille des 
dispositifs des TBH. 

SiH4 
DCS 

Figure III -15 : 
Composition en 

germanium de films 
SiGe déposés à 660°C, 
sur une plaque nitrure à 

partir du système 
SiH4/GeH4/HCl/H2 et 

DCS/GeH4/HCl/H2, en 
fonction de la taille des 

zones de silicium 
monocristallin. 
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Figure III-16  : Epaisseur relative de couches SiGe en fonction de la taille des zones de 
silicium monocristallin, à différentes pressions partielles de HCl. Dépôts réalisés à 660°C, à 

partir des systèmes SiH4/GeH4/HCl/H2 et DCS/GeH4/HCl/H2 sur des plaques nitrure. 

Finalement l’effet de charge local sur l’épaisseur dépend de la chimie utilisée. 
L’épitaxie à base de silane est moins sensible à la taille des motifs que l’épitaxie à 
base de dichlorosilane. La mesure dans des zones de dimensions égales à 
70x100µm² devrait être suffisante pour connaître les caractéristiques de l’épitaxie 
sélective dans les dispositifs de petites tailles sur une plaque avec un très faible 
pourcentage d’ouverture, à savoir son épaisseur et sa composition en germanium. 

III-4- Conclusion 

Les avantages que nous avions observés lors de notre analyse de l’épitaxie 
sélective de silicium à base de silane restent valables et paraissent même encore 
plus forts pour le procédé SiGe. Comparé à l’épitaxie sélective de silicium, le taux de 
croissance de couche SiGe est moins sensible aux variations de température (Ea = 
4,5eV pour Si SEG et Ea = 2,2eV pour SiGe SEG). L’ajout de germanium dans la 
maille cristalline permet de faciliter la désorption de la molécule HCl et ainsi de 
favoriser la croissance de films SiGe, tout en étant sélectif. L’ajout de HCl dans la 
phase gazeuse, en association avec les espèces de germanium, reste tout de même 
décisif en ce qui concerne la sélectivité du dépôt vis-à-vis du nitrure de silicium. 

Lorsque le dépôt est élaboré sur des plaques nitrure (structures semblables à 
celle des TBH), le système SiH4/GeH4/HCl/H2 présente de nombreux avantages par 
rapport à la chimie à base de dichlorosilane. Dans le cas de la chimie à base de 
DCS, plus la pression partielle de HCl est élevée, plus la vitesse de croissance 
diminue. Au contraire, avec la chimie à base de silane, la vitesse de croissance est 
très faiblement influencée par les variations du flux de HCl. Par contre, la variation de 
pHCl a un effet assez fort sur la composition en germanium. Un autre point 
encourageant de l’utilisation du silane est le faible effet de charge local sur 
l’épaisseur et la composition de SiGe. 

pSiH4
(Torr) 

pDCS
(Torr) 

PGeH4
(mTorr) 

pHCl
(Torr) 

0,057 / 1,37 0,031 

/ 0,127 1,31 0,037 

/ 0,127 1,31 0,031 

/ 0,127 1,31 0,027 

/ 0,127 1,31 0,024 
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Au final, le système SiH4/GeH4/HCl/H2 permet de déposer une couche 
épitaxiée Si1-xGex, sélectivement par rapport au nitrure de silicium, plus rapidement 
et/ou à plus basse température que la chimie DCS/GeH4/HCl/H2. Par exemple, à une 
température fixée, la vitesse de croissance d’une couche Si0,75Ge0,25 SEG est 
multipliée par un facteur 8 en échangeant “simplement” le DCS par du SiH4. Ces 
propriétés apportées par l’usage de silane dans le procédé sélectif devraient être 
favorables pour l’incorporation des atomes de carbone dans les sites 
substitutionnels. 
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CHAPITRE IV 

Croissance des alliages carbonés Si1-x-yGexCy 

n des principaux défis de la technologie Si1-xGexCy:B est de préserver 
la finesse du profil de bore pendant la croissance mais surtout durant 
tous les cycles thermiques post-épitaxiques requis par la technologie 

BiCMOS, et en particulier le recuit final d’activation des dopants des zones source et 
drain des transistors MOS. Cette diffusion peut avoir des conséquences très 
importantes sur les paramètres électroniques du transistor. D’une part, la diffusion du 
bore dans les régions de silicium cause la formation de barrières parasites de la 
bande de conduction, réduisant le gain, la vitesse et la tension d’Early du transistor. 
D’autre part, une augmentation de la largeur de la base va augmenter le temps de 
transit des porteurs dans la base et diminuer la vitesse de fonctionnement du TBH. 
La présence du carbone dans l’alliage binaire Si1-xGex réduit fortement la quantité 
d’atomes de silicium en sites interstitiels susceptibles de participer à la diffusion du 
bore [Scholz 98]. La réduction de la diffusion du dopant limite ainsi la dégradation 
des caractéristiques initiales de la base.  

Il faut également noter que dans le cas de couches SiGe, l’épaisseur des 
couches épitaxiées est limitée par la formation de dislocations d’adaptation des 
paramètres de maille, qui pourraient se former durant la croissance et/ou le recuit à 
haute température. L’incorporation du carbone permet de réduire les contraintes 
induites dans la couche de SiGe, la rendant ainsi plus stable. Une faible température 
de dépôt semble aussi préférable, à la fois pour l’incorporation du carbone, et pour 
éviter la formation de dislocations. 

Comme nous le verrons dans la suite de ce chapitre, seul le carbone 
incorporé en site substitutionnel (Csub) est efficace pour réduire la diffusion du bore. 
Or, du fait de la faible solubilité limite du carbone dans les alliages Si et SiGe, celui-ci 
est susceptible d’être incorporé hors des sites substitutionnels ; ces atomes sont 
alors inefficaces sur la diffusion du bore et sur la réduction de la contrainte, et sont 
même susceptibles d’être néfastes pour les dispositifs, par la création de défauts 
(précipité Si-C, paire Csub-Cint, etc…). Par abus de langage, ces atomes de carbone 
sont dits en sites interstitiels et sont appelés carbone interstitiel ou Cint. 

Par conséquent une des questions primordiales est la relation entre 
l’incorporation substitutionnelle et interstitielle du carbone. Ces deux types 
d’incorporation ont un fort impact sur les propriétés électriques et optiques des 
couches Si1-x-yGexCy. Le carbone substitutionnel (la fraction substitutionnelle des 
atomes de carbone incorporés) est fortement influencé par les conditions de 
croissance comme la température de dépôt et la vitesse de croissance [Osten 96] 
[Osten 97-b]. De précédentes études ont montré que, à teneur en germanium et flux 
de méthylsilane constants, la quantité de carbone substitutionnel diminuait au fur et à 
mesure que la température de dépôt augmentait [Greve 01]. D’autres études [Osten 
96] [Mitchell 97] ont également montré que la hausse de la vitesse de croissance 
augmentait le rapport Csub/Cint. Les taux de croissance du silicium et du silicium-
germanium sont fortement dépendants des conditions de dépôt et de la nature du 
précurseur du silicium. Or nous avons montré dans les chapitres précédents que 

U
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l’emploi du silane comme source de silicium, permettait justement d’obtenir des 
vitesses de croissance plus élevées, qu’en utilisant du dichlorosilane (pour les 
mêmes températures de dépôt). L’idée motrice de ces travaux a été d’élaborer des 
couches Si1-x-yGexCy (ou SiGeC) à des vitesses de croissance les plus élevées 
possibles, afin de mieux incorporer les atomes de carbone en site substitutionnel. 

Dans ce chapitre, nous commencerons par une description de l’incorporation 
du carbone lors de l’élaboration des alliages ternaires. Nous traiterons également du 
dopage des films SiGe et nous rappellerons la théorie des mécanismes de diffusion 
des impuretés dans la maille cristalline. Puis nous présenterons les outils utilisés 
pour l’analyse des films SiGeC, et en particulier la caractérisation par 
photoluminescence à température ambiante. Ensuite, nous montrerons les résultats 
obtenus lors de la croissance des couches SiGeC(B). Enfin, nous terminerons par 
une comparaison avec les dépôts élaborés à l’aide du système 
DCS/GeH4/MS/HCl/H2. 

IV-1- Incorporation du carbone 

Dans les chapitres II et III, nous avons décrit les améliorations apportées aux 
épitaxies sélectives de silicium et de silicium-germanium en remplaçant le précurseur 
dichlorosilane par du silane, précurseur habituellement utilisé pour les dépôts NSEG. 
Un aspect important de l’optimisation du procédé sélectif est l’incorporation d’atomes 
de carbone dans le réseau cristallin et l’amélioration de son effet bloquant sur la 
diffusion du dopant au-delà de la base du TBH. Dans cette partie, nous nous 
focaliserons sur les conditions de dépôts et la caractérisation des alliages carbonés. 
Nous nous intéresserons également au dopage de la couche SiGeC. 

IV-1-1- Elaboration des alliages carbonés 

Les couches épitaxiées SiGeC sont déposées dans les mêmes conditions 
que les films SiGe et Si, à la différence près de la présence du précurseur de 
carbone dans le mélange des gaz réactifs. 

IV-1-1-1- Précurseur de carbone

Le carbone est incorporé “in-situ” lors de la croissance de l’épitaxie SiGe ou 
Si, en utilisant le méthylsilane comme gaz précurseur. En CVD, plusieurs gaz 
précurseurs du carbone existent. Les hydrocarbures (CxHy) sont historiquement très 
utilisés pour la CVD d’alliages fortement carbonés. Cependant, les températures 
nécessaires à leur décomposition sont trop élevées pour être compatibles avec la 
croissance du SiGe. C’est donc avec un autre gaz contenant du silicium, le 
méthylsilane (SiH3CH3 ou MS), que les études sur l’incorporation de carbone dans le 
SiGe ont été réalisées. Le méthylsilane est le précurseur le plus couramment utilisé 
pour l’élaboration des films SiGeC. Dans notre étude, la pression partielle de 
SiH3CH3 peut aller de 0 à 40 mTorr. Faute d’avoir un contrôleur du débit de MS de 
taille suffisamment grande, nous n’avons pas pu aller au-delà de 40 mTorr lors de 
nos études. Au final, cette restriction nous a empêchés d’explorer plus en détail 
certaines de nos études sur l’incorporation du carbone. 

IV-1-1-2- Profil des couches Si/SiGeC

Comme pour les films Si et SiGe, les couches épitaxiées sont déposées 
sélectivement par rapport au nitrure de silicium. Pour nos études matériaux, les 
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profils de germanium et de carbone dans les couches épitaxiées SiGeC sont dans un 
premier temps constants sur toute l’épaisseur du film épitaxié. Le pourcentage de 
germanium est compris entre 5% et 30%. La connaissance de la teneur en 
germanium est importante puisqu’elle influence directement, avec d’autres 
paramètres, l’incorporation des atomes de carbone total et substitutionnel. 

IV-1-1-3- Dopage dans les films SiGeC

L’objectif de ces travaux est d’optimiser les bases sélectives des TBH, donc 
d’améliorer le matériau SiGeC dopé. Dans les TBH de type npn, le gaz de diborane 
(B2H6) est utilisé pour doper en bore la couche épitaxiée et le dopage est 
typiquement de l’ordre de 5x1019 atomes/cm3.  

La figure IV-1 représente un empilement typique d’une base Si/SiGeC:B dans 
un transistor bipolaire npn. Dans les transistors bipolaires avancés, le type de profil 
de bore est un simple profil constant de bore (�) et le profil de germanium est de 
type “marche” ou graduel. Le dopant de l’émetteur vient diffuser dans la couche du 
cap de silicium jusque dans la couche SiGeC (1 et 2). Les épaisseurs des 
différentes couches, et en particulier celle du cap Si (�), doivent être telles que 
l’intersection entre l’arsenic de l’émetteur et le bore (jonction métallurgique  
Emetteur/Base) doit se faire à l’intérieur du SiGe, afin de garantir l’effet 
d’hétérojonction.  

Figure IV-1  : Profil 
typique de base 

Si/SiGeC :B 
appliqué sur les 

TBH npn des 
technologies 

BiCMOS. 

Pour augmenter les performances en fréquences du TBH, la base“électrique” 
doit être fine et aussi peu résistive que possible. Pour cela, il est nécessaire 
d’augmenter le dopage de bore. Mais afin de ne pas trop augmenter la valeur de la 
capacité émetteur/base, le pic de bore a été décalé dans la couche SiGeC à forte 
teneur en germanium. Ce décalage est aussi plus favorable pour la diffusion du bore, 
puisqu’elle est réduite avec les fortes teneurs en germanium. La zone dopée est 
entourée d’une couche SiGeC (� et �). 

Pour avoir une première idée simple sur la diffusion du bore dans les TBH 
après le recuit à haute température, nous avons été contraints de recuire des films 
simples de SiGeC (c’est-à-dire sans gradient de germanium) déposés sur des 
plaques à motifs nitrure. Un film dopé de 80Å a donc été inséré dans une couche 
SiGeC d’environ 500Å d’épaisseur (figure IV-2). Pour simuler le recuit final à haute 
température, les plaques élaborées ont été recuites dans le réacteur d’épitaxie à des 
températures de recuit variant entre 1000°C et 1100 °C, pendant une durée de 1 
minute, sous une atmosphère de H2, et ont été analysées par SIMS. 
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atome du réseau 

impureté 

Figure IV-2  : Profil standard 
des films Si/SiGeC:B élaborés 

pour déterminer les 
concentrations en carbone 

total et substitutionnel et pour 
simuler la diffusion du dopant. 

IV-1-1-4- Diffusion des dopants dans les films SiGe

La grande dispersion des coefficients de diffusion des impuretés reflète les 
différents mécanismes microscopiques par lesquels ces impuretés peuvent se 
déplacer dans un solide cristallin. Ces mécanismes sont intimement liés à la 
structure atomique (c’est-à-dire le réseau) du solide concerné et à la position 
d’équilibre de l’impureté dans le réseau cristallin de la matrice (interstitiel ou 
substitutionnel). 

La diffusion du bore dans un réseau cristallin comme celui du silicium-
germanium contraint sur silicium est un problème important de la microélectronique. 
Le bore possède un rayon atomique de 1,17Å, plus faible que celui du silicium 
(1,46Å) et du germanium (1,52Å). La petite taille du bore lui permet de circuler plus 
facilement dans le réseau cristallin avec une faible énergie et ainsi de diffuser hors 
du matériau Si/SiGe. L’une des solutions technologiques existant actuellement pour 
l’immobiliser ou du moins ralentir sa diffusion, est l’incorporation du carbone. 

Les principaux mécanismes atomiques de diffusion sont : 

• Le mécanisme interstitiel : il s’agit du mécanisme le plus simple, 
illustré sur la figure IV-3, au cours duquel l’impureté “saute” de proche 
en proche de site interstitiel en site interstitiel et peut ainsi parcourir 
aisément des distances importantes. Ce mécanisme conduit à des 
coefficients de diffusion élevés. Il sera prépondérant pour les petits 
atomes. 

Figure IV-3  : Mécanisme 
interstitiel direct. 
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atome du réseau 

impureté 

• Le mécanisme lacunaire : pour diffuser, l’impureté doit attendre qu’une 
lacune arrive à son voisinage et la diffusion s’effectue par échange de 
sites entre l’impureté et la lacune. Dans le cas le plus général, cette 
lacune peut ensuite s’éloigner de l’atome d’impureté par échange 
avec les atomes de silicium voisins, et l’atome d’impureté doit attendre 
l’arrivée d’une autre lacune pour effectuer un saut supplémentaire. 

• Le mécanisme de diffusion assistée par les auto-interstitiels (atomes 
de silicium en surnombre dans le réseau) est illustré par la figure IV-4. 
Dans le réseau du silicium, les auto-interstitiels ont la structure 
schématisée en figure IV-4-a : l’interstitiel reste lié au réseau et c’est 
en fait un “auto-interstitiel dissocié”, c’est-à-dire que deux atomes de 
silicium se partagent un site unique du réseau. Quand cet auto-
interstitiel arrive au voisinage d’une impureté substitutionnelle, un des 
atomes de silicium peut interagir avec l’impureté et il y a alors 
formation d’une impureté interstitielle (figure IV-4-b), qui est en fait un 
“interstitiel mixte dissocié” qui peut ensuite diffuser suivant la 
séquence de sauts décrite par la figure IV-4. Dans l’exemple illustré 
ici, l’interstitiel mixte se dissocie (avec re-formation de  
l’auto-interstitiel) après un saut de l’impureté. En fait, dans le vrai 
réseau du silicium à trois dimensions, l’interstitiel mixte (l’impureté 
interstitielle) peut effectuer plusieurs sauts et donc diffuser sur de 
longues distances, avant de se dissocier. Tout se passe alors comme 
si il s’agissait de la diffusion d’une paire impureté/auto-interstitiel  
[Cowern 88]. 

Figure IV-4  : Diffusion 
assistée par les  
auto-interstitiels. 

Dans le silicium pur, les impuretés substitutionnelles comme l’arsenic utilisent 
préférentiellement les mécanismes lacunaires de diffusion, alors que le bore et le 
phosphore substitutionnels diffusent de préférence à l’aide des mécanismes 
interstitiels de diffusion. De façon générale dans le silicium, les atomes plus petits 
que l’atome Si diffusent préférentiellement par mécanisme interstitiel. 

D’après de nombreux modèles sur la diffusion de dopants, la forte énergie de 
liaison entre les défauts ponctuels du silicium (interstitiel ou lacune) et un atome de 

a)  b)  

c)  d)  
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dopant en site substitutionnel, implique que la diffusion de ce dopant ne s’effectue 
que par l’intermédiaire de la migration des complexes dopant-interstitiel ou dopant-
lacune [Boltaks 77]. La diffusion du bore est donc principalement assistée par des 
atomes de silicium interstitiels (mécanisme interstitiel direct) (figure IV-3). Le 
mouvement des atomes dans le cristal se fait par transition rapide de site interstitiel 
en site interstitiel. C’est dans les années 80 que le mécanisme interstitiel s’est 
imposé dans la littérature comme mécanisme principal de diffusion du phosphore et 
du bore dans le silicium [Gösele 85] [Fahey 89]. Le mouvement des impuretés, rendu 
difficile par la rigidité des liaisons covalentes, est facilité par la présence des défauts 
ponctuels. La barrière énergétique qu’ils ont à surmonter est faible et les atomes 
diffusent alors rapidement dans le réseau. La présence de dislocations dans le 
matériau peut également favoriser la diffusion des dopants. 

IV-1-1-5- Effet bloquant du carbone sur la diffusion du bore

Lanzerotti et al. [Lanzerotti 96] ont été les premiers à démontrer que 
l’incorporation du carbone dans l’alliage binaire SiGe permettait de réduire la 
diffusion du bore à l’extérieur de la base du transistor bipolaire. Lorsque le carbone 
est incorporé en site substitutionnel dans du silicium ou du SiGe contraint contenant 
du bore, il permet de conserver des profils de bore plus abrupts pendant le recuit à 
haute température. Des travaux ont montré une diminution d’un facteur 10 du 
coefficient de diffusion du bore dans le silicium avec une concentration de carbone 
en site substitutionnel d’environ 1020 at./cm3 [Rücker 98]. Cet effet a donc un impact 
direct sur la diffusion normale du bore dans le silicium. Par exemple, il a été prouvé, 
par une analyse SIMS, que le carbone diminuait fortement la diffusion du bore dans 
des couches SiGe [Dutartre 04], ce qui confirme les résultats de Lanzerotti. 

La figure IV-5 représente les profils SIMS de bore, de couche SiGe NSEG, 
après un recuit à haute température. Les profils visés de bore et de germanium ont 
été également reportés sur la figure. Dans les quatre dépôts analysés, les 
concentrations en carbone sont différentes. En regardant les profils de bore, on note 
les plus faibles diffusions du dopant pour les fortes concentrations en carbone. 

Figure IV-5  : Profils SIMS de bore dans des  films SiGeC:B NSEG après un recuit à 1000°C 
pendant 1min, avec différents niveaux de carbone. 
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La réduction de la diffusion du bore, en présence d’une forte concentration de 
carbone, permet d’avoir une bien plus grande maîtrise des profils de dopants dans 
les TBH. 

Les atomes de carbone peuvent eux aussi diffuser à travers le cristal suivant 
deux mécanismes dissociatifs. Le site stable de ces impuretés est en général un site 
substitutionnel (où elles sont relativement immobiles), mais il existe une probabilité 
non négligeable qu’elles occupent des sites interstitiels (avec un coefficient de 
diffusion très élevé). Le coefficient de diffusion effectif, dont les valeurs sont 
intermédiaires entre celles des impuretés substitutionnelles et interstitielles pures, est 
déterminé en grande partie par le mécanisme permettant à l’impureté de passer d’un 
type de site à l’autre. Selon le type de défaut ponctuel impliqué dans ces échanges, 
on distingue deux mécanismes dissociatifs : 

• le mécanisme Franck-Turnbull qui est un mécanisme lacunaire de 
diffusion (figure IV-6). Il met en jeu l’échange d’impuretés 
substitutionnelles par des impuretés interstitielles par l’intermédiaire 
des lacunes (V) du réseau suivant la réaction : 

VCCsub +⇔ int  [IV-1-1] 

L’atome substitutionnel, sort de son site d’équilibre dans le cristal en laissant 
une lacune derrière lui. Il diffuse à travers la matrice pour se recombiner avec une 
lacune afin de retrouver un autre site substitutionnel dans le réseau. 

Figure IV-6  : Mécanisme dissociatif Franck-Turnbull. 

• le mécanisme “kick-out” met en jeu les auto-interstitiels [Gösele 80]. 
Dans ce mécanisme, illustré sur la figure IV-7, la diffusion est assistée 
par des défauts ponctuels interstitiels (les auto-interstitiels) et des 
impuretés substitutionnelles. Ce mécanisme met en jeu un atome 
substitutionnel (Csub) supposé immobile à l’équilibre, des interstitiels (I) 
et la forme mobile de l’atome en site interstitiel (Cint). La réaction 
inverse permet le retour de l’impureté en site substitutionnel : 

intCICsub ⇔+  [IV-1-2] 

Un auto-interstitiel aide l’impureté à sortir de sa position d’équilibre en 
prenant sa place dans le réseau cristallin (figure IV-7-a). L’impureté interstitielle peut 
alors diffuser dans le cristal en passant de site interstitiel en site interstitiel sur une 
longue distance (figure IV-7-b), avant de se replacer en site substitutionnel en 
libérant un interstitiel dans le cristal (figure IV-7-c) [Cowern 91] [Cowern 02]. 
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Figure IV-7  : Schéma explicatif du mécanisme de diffusion “kick-out”. 

Les coefficients de diffusion du carbone et du bore peuvent être décrits par
une loi d’Arrhénius : 








−⋅=
kT

E
DD aexp0  [IV-1-3] 

L’énergie d’activation (Ea) des deux espèces est proche de 3 eV, alors que le 
facteur de diffusivité préexponnentiel (D0) est environ dix fois plus grand pour le 
carbone que pour le bore [Jain 02]. 

Les coefficients de diffusion seront également différents entre les atomes de 
carbone situés en sites interstitiels et ceux placés dans les sites substitutionnels. Le 
carbone interstitiel est un atome diffusant rapidement dans le silicium par mécanisme 
interstitiel direct, alors que le carbone substitutionnel diffuse 100 fois moins vite car il 
utilise les deux mécanismes de diffusion. Le “kick-out” est cependant le mécanisme 
prépondérant de la diffusion du carbone dans le silicium.  

Le mécanisme physique de la réduction de la diffusion du bore par le carbone 
a été discuté par Scholz [Scholz 98] et Rücker [Rücker 98]. Ces atomes de silicium 
interstitiels peuvent être générés par une croissance épitaxiée non optimisée 
[Werner 98]. Lorsque l’atome de carbone est incorporé dans les couches Si ou Si1-

xGex, il est facilement échangé contre un atome de Si interstitiel. La diffusion du bore 
dans les films Si1-x-yGexCy peut alors être ralentie grâce à la diminution des atomes 
de Si interstitiels provoquée par la présence et la diffusion de carbone substitutionnel 
dans le réseau cristallin [Rücker 99]. 

IV-1-2- Caractérisations des films SiGeC(:B) 

Pour connaître la proportion de carbone substitutionnel introduit dans 
l’épitaxie SiGeC plusieurs techniques de caractérisation sont utilisées. 

IV-1-2-1- Caractérisations standard

La diffraction de rayons X (XRD) et la spectroscopie de masse d’ions 
secondaires (SIMS) sont les outils de caractérisation standard, habituellement 
utilisés pour déterminer les concentrations en carbone total, en carbone 
substitutionnel et déduire ainsi la concentration en carbone interstitiel (annexe A5). 
Une fois encore, une des difficultés est d’analyser des dépôts sélectifs de SiGeC. Ce 
problème est surtout délicat en ce qui concerne les mesures de diffraction de rayons 
X. En effet, sur les plaques à motif étudiées, la plus grande zone monocristalline a 
pour dimension 800x800µm² (annexe A3). Sur une puce, il existe deux zones de 

a) b) c) 
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cette dimension situées côte à côte. La superficie analysable en diffraction de rayons 
X est donc de l’ordre de 1,28 mm². Cette zone est cependant trop petite pour obtenir 
une intensité de signal importante. Il faudra alors déposer une couche épitaxiée 
assez épaisse pour pouvoir visualiser le pic du film SiGe sur les diagrammes de 
diffraction X (XRD). Cependant le film ne doit pas être trop épais pour ne pas perdre 
la sélectivité du dépôt et pour ne pas relaxer la couche contrainte. En effet, une perte 
de sélectivité pourrait entraîner un changement de la composition de la couche 
épitaxiée et la relaxation des couches rendra plus complexe la détermination de cette 
composition. Des compromis sont donc indispensables pour évaluer les 
concentrations des différentes espèces de carbone. Afin d’obtenir un signal suffisant 
pour positionner le pic SiGe sur les diagrammes XRD, nous déposons une couche 
de SiGe d’environ 650Å. Cette épaisseur permet à la fois de connaître la teneur en 
germanium de la couche mais également d’avoir un dépôt sélectif par rapport au 
nitrure de silicium. 

Les analyses SIMS ne permettent pas de différencier les atomes de carbone 
interstitiels et substitutionnels. Elles donnent la concentration totale en carbone, ainsi 
qu’en germanium. Les mesures de diffusion ont également été réalisées par la 
technique SIMS. 

La diffraction de rayons X est une méthode très précise pour déterminer la 
concentration en germanium des couches SiGeC. Cette technique permet 
effectivement de déterminer la composition d’un film en analysant le faisceau 
diffracté par le réseau cristallin de la couche. Les atomes de carbone situés dans les 
sites substitutionnels faisant partie de la maille, contrairement aux atomes de 
carbone interstitiel, la concentration en carbone substitutionnel peut être également 
déduite des diagrammes de diffraction de rayons X. Cependant, par cette méthode, 
seuls les paramètres de maille des alliages sont accessibles et non directement les 
teneurs en germanium et carbone. Le calcul de ces compositions nécessite donc de 
faire des hypothèses sur la variation des paramètres de maille. Le paramètre de 
maille de la couche SiGeC est rétréci lorsque le carbone est incorporé à cause de 
son rayon atomique plus petit que celui des atomes de Si et de Ge. La contrainte du 
réseau due au germanium peut alors être diminuée [Sego 96]. En accord avec les 
travaux de Osten [Osten 00] nous estimons qu’approximativement 1% de carbone 
introduit dans la couche épitaxiée, est nécessaire pour compenser 10% de 
germanium. Cette valeur se situe dans la moyenne des coefficients de compensation 
que l’on peut trouver dans la littérature. Par exemple, cette valeur est de 8,2% pour 
Iyer [Iyer 92] et de 15% pour Windl [Windl 98]. 

Néanmoins, par cette technique, nous ne pouvons pas connaître l’impact de 
la variation de la concentration en carbone sur la teneur en germanium. Pour 
résoudre ce problème, nous avons réalisé une multicouche Si/SiGeC avec différents 
niveaux de carbone et nous l’avons analysée à l’aide du SIMS. Ces couches 
successives de SiGeC et Si ont été déposées sélectivement sur une plaque nitrure. 
Ces couches diffèrent entre elles uniquement par leur teneur en carbone (le flux de 
germane introduit dans la phase gazeuse est identique pour toutes les couches 
épitaxiées). Sur la figure IV-8 sont reportés les profils de germanium et de carbone 
pour cette succession de couches Si/SiGeC. Trois pressions partielles de 
méthylsilane ont été testées : 1,54 mTorr, 2,87 mTorr et 4,19 mTorr. Afin de nous 
affranchir d’une possible variation de la teneur en germanium au début et en fin de 
processus, la première pression partielle de méthylsilane testée (1,54 mTorr) est de 
nouveau introduite dans le dernier film SiGeC. 
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Figure IV-8  : Profils SIMS 
des espèces germanium et 
carbone d’une multicouche 
Si/SiGeC avec différentes 
pressions partielles de MS 
et une pression partielle de 

germane fixée. 

Lorsque la concentration en carbone total augmente de 3,5 1019 at./cm3

(0,07%) (�) à 1,7 1020 at./cm3 (0,34%) (�), le pourcentage en germanium varie entre 
20,9% et 21,1%. Or entre la première et la dernière couche, qui possèdent les 
mêmes pressions partielles de carbone, la concentration en carbone total a 
augmenté de 11,4% et la composition en germanium de 1,4% atomique. L’analyse 
SIMS de multicouches Si/SiGeC avec différents niveaux de carbone, suggère donc 
que la concentration en germanium n’est pratiquement pas affectée par la présence 
de carbone. Notre observation se réfère à des concentrations de carbone 
relativement faibles considérées dans cette étude. Certains travaux [Mi 95] laissent à 
penser que les incorporations des atomes de germanium et de carbone sont 
totalement indépendantes. Cette hypothèse n’est en réalité valable que dans le cas 
où les quantités de carbone introduites restent très faibles [Kelires 95]. Pour des 
fractions “y” supérieures à 5%, il existe en effet une compétition entre l’incorporation 
des atomes de Ge et de C. Pour nos calculs de la teneur en carbone substitutionnel, 
nous considèrerons donc que la composition en germanium est inchangée, quelle 
que soit la concentration en carbone. 

La composition chimique de tous les alliages SiGe(C) a été déterminée par 
SIMS avec une incertitude de 15% relatif pour les concentrations totales en carbone 
et 1% à 2% atomique pour la concentration en germanium. 

IV-1-2-2- Photoluminescence à température ambiante

La photoluminescence à température ambiante est une technique de mesure 
non destructive et cartographique de la durée de vie non radiative de porteurs. Cette 
méthode est fondée sur l’intensité du signal de photoluminescence. Le principe de 
fonctionnement de la photoluminescence est rappelé dans l’annexe A5. Dans ce 
paragraphe, nous aborderons les mécanismes de recombinaisons qui peuvent avoir 
lieu lors de l’analyse par photoluminescence. 

La méthode de photoluminescence à température ambiante est récente sur le 
site de Crolles. Sa première fonction a été tout d’abord le contrôle de la qualité 
cristalline des films épitaxiés, en particulier la détection de la présence de 
dislocations dans les films SiGe. 

 pMS (mTorr) 

� 1,54 

	 2,87 

� 4,19 

� 	 � �
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La durée de vie des porteurs minoritaires est une caractéristique très 
importante, d’une part pour évaluer la qualité cristalline des semiconducteurs et 
d’autre part pour déterminer le comportement des composants électroniques, 
notamment dans le cas des transistors bipolaires. Les impuretés et les défauts 
agissent comme des pièges pour les porteurs ou comme des centres recombinants. 
Une concentration importante d’impuretés ou de défauts diminue la durée de vie des 
porteurs minoritaires. 

Le matériau analysé est soumis à une excitation locale avec des photons 
ayant une énergie supérieure à l’énergie du gap du matériau. L’absorption de ces 
photons induit des transitions électroniques entre la bande de valence et la bande de 
conduction, ce qui conduit à la génération d’électrons et de trous excédentaires. Les 
porteurs excédentaires ainsi générés peuvent se recombiner à la fois d’une manière 
radiative et non radiative. Les recombinaisons radiatives bande à bande des 
électrons et des trous constitue généralement le signal de photoluminescence à 
température ambiante [Galeckas 97]. 

IV-1-2-2-1- Détection de défauts ou dislocations

A partir d’une épaisseur critique, le système tend à minimiser son énergie 
totale soit par des déformations élastiques (réversibles), soit par des déformations 
plastiques (irréversibles). Lorsque le matériau se relaxe, des déformations 
irréversibles apparaissent : fautes d’empilement ou dislocation. Les dislocations sont 
des défauts linéaires dus au désaccord de paramètre de maille entre une couche 
épitaxiée et un substrat. Dans notre étude, la plus grande partie des dislocations 
émergentes sont des défauts allant de l’interface entre le substrat et la couche 
épitaxiée, à la surface de l’échantillon. Elles peuvent être initiées par la présence 
d’un défaut. 

Les défauts et les dislocations peuvent être des centres de recombinaison 
pour les porteurs et donc diminuent le nombre de charges pouvant participer à la 
photoluminescence. 

Dans un premier temps, l’imagerie de photoluminescence a été employée 
pour des analyses microscopiques de défauts. Puis en étudiant les mécanismes de 
recombinaison, nous avons trouvé qu’il existait une certaine similitude entre le 
mécanisme de recombinaison de porteurs dans la base du TBH et celui des porteurs 
lors du processus de photoluminescence, dont nous discuterons plus tard. 

IV-1-2-2-2- Différents mécanismes de recombinaison

Le taux de recombinaison total prend en compte tous les processus de 
recombinaison : radiatifs et non-radiatifs (annexe A7). La recombinaison radiative est 
définie lorsqu’un électron de la bande de conduction se recombine avec un trou de la 
bande de valence en émettant un photon (figure IV-9-a).  

Parmi les recombinaisons non-radiatives, on peut observer la recombinaison 
Shockley-Read-Hall (SRH) et la recombinaison Auger. Les recombinaisons SRH 
sont à prendre en compte lorsque des défauts sont présents dans le matériau étudié. 
Ces défauts sont à l’origine de la présence de niveaux profonds dans la bande 
interdite. Selon le modèle de Shockley-Read [Sze 81], les défauts agissent comme 
des pièges pour les porteurs ou comme des centres de recombinaison non radiative 
(figure IV-9-b). Le mécanisme de recombinaison non-radiative SRH dans le volume 
est dominant dans la plupart des semiconducteurs et il est particulièrement important 
dans le cas des semiconducteurs à gap indirect comme le matériau SiGe. 

Le mécanisme de recombinaison Auger est un processus de recombinaison 
bande à bande impliquant trois particules. Dans ce processus, l’énergie libérée par la 
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recombinaison d’un électron avec un trou n’est pas émise sous forme de photon 
comme dans le cas de la recombinaison radiative, mais elle est transmise à un autre 
porteur (électron ou trou) qui de cette façon est transféré à un niveau énergétique 
plus élevé de la bande de conduction (figure IV-9-c). Le processus Auger reste 
négligeable dans le cas des matériaux non fortement dopés, mais devient 
prépondérant dans les matériaux fortement dopés.  

Figure IV-9  : Représentation schématique des mécanismes de recombinaison. 

La durée de vie effective dépend par conséquent, à la fois de la durée de vie 
radiative et non-radiative (annexe A7) : 

nrreff τττ
111

+=  [IV-1-4] 

D’après l’équation [IV-1-4], plus le rapport 
r

nr

τ
τ

est faible, plus la valeur de effτ

est proche de celle de nrτ . La valeur de rτ  est généralement très grande par rapport 

à celle de nrτ  et, par conséquent, l’influence de rτ  sur effτ  peut être négligée. La 

durée de vie effective dans le matériau tend à être contrôlée par la durée de vie non-
radiative [Gfroerer 00]. 

effτ  : durée de vie effective 

rτ  : durée de vie radiative 

nrτ  : durée de vie non-radiative 
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L’expression de l’intensité de PL dépend de l’intensité d’excitation suivant la 
relation [Galeckas 97] : 

2
00 IBIAI PL ⋅+⋅=  [IV-1-5] 

La partie linéaire de cette expression [IV-1-5] de l’intensité de PL (coefficient 
A) d’une couche épitaxiée dépend des quatre paramètres N (ou P), nrτ  et de la 

vitesse de recombinaison des porteurs à l’interface et en surface. La partie 
quadratique (coefficient B) dépend de nrτ  et de la vitesse de recombinaison des 

porteurs à l’interface et en surface. Notons aussi que l’épaisseur de la couche 
épitaxiée intervient dans les expressions des deux coefficients A et B. 

IV-2- Croissance des alliages SiGeC 

Sauf indication contraire, toutes les épitaxies SiGeC de cette partie ont été 
élaborées avec la chimie SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/H2, sur des plaques nitrure. 

IV-2-1- Cinétique de croissance 

Certaines études ont montré que la présence du carbone dans les couches 
épitaxiées diminue le taux de désorption de l’hydrogène. Ce ralentissement de la 
désorption de H2 est dû à l’existence d’une plus forte liaison entre l’hydrogène et le 
carbone [Greve 01]. Dans notre étude, l’introduction du carbone dans l’alliage 
influence aussi la vitesse de croissance. En introduisant 0,3% de carbone total (ou 
CT), le taux de croissance passe de 148 Å/min (pour un film SiGe sans carbone) à 
134 Å/min. 

IV-2-2- Incorporation du carbone total et substitut ionnel 

Regardons maintenant les concentrations en carbone total et en carbone 
substitutionnel, obtenues respectivement par analyse SIMS et diffraction de  
rayons X. 

La figure IV-10 regroupe les diagrammes de diffraction de rayons X pour des 
films SiGeC SEG à 25% de germanium, pour différentes pressions partielles de MS. 
Sur le type de plaque utilisée, les zones recouvertes par le film SiGeC SEG n’étant 
pas assez grande, les franges d’interférences permettant de déterminer l’épaisseur 
de la couche ne sont pas visibles sur le diagramme. On note que plus la pression 
partielle de MS est élevée, plus le pic de SiGe se rapproche du pic Si du substrat. 
Cela montre bien l’effet de compensation du carbone sur la contrainte du film 
épitaxié SiGe. En considérant que 1% de germanium est compensé par 0,1% de 
carbone, nous pouvons calculer le pourcentage du carbone substitutionnel (Csub) 
contenu dans la couche. 
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Figure IV-10  : Diagrammes de diffraction de rayons X de films SiGeC SEG à 25% de 
germanium, pour différentes pMS. 

La figure IV-11 représente le pourcentage de carbone substitutionnel présent 
dans la couche SiGeC en fonction de la composition en carbone total de l’alliage. 
Les atomes de carbone total (CT) sont en fait la somme des atomes de carbone 
substitutionnel (Csub) et de carbone interstitiel (Cint). On a donc : 

intCCC subT +=  [IV-2-1] 

Dès que le rapport Tsub CC  est inférieur à 1, cela signifie que certains 

atomes de carbone sont en sites interstitiels. Sur la figure IV-11, aucun rapport 

Tsub CC  inférieur à 1 n’est observé dans le domaine de concentration de carbone 

étudié. Par conséquent, tous les atomes de carbone sont incorporés en site 
substitutionnel. L’incertitude sur la calibration SIMS, ainsi que l’effet supposé du 
carbone substitutionnel sur les paramètres du réseau cristallin sont reportés 
également sur la figure IV-11. 
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Une autre question que nous pouvons nous poser, est de savoir si la 
composition en germanium affecte l’incorporation du carbone substitutionnel. Pour 
essayer de répondre à cette question, nous avons analysé par diffraction de rayons 
X des films SiGeC SEG élaborés à différentes pressions partielles de germane et de 
méthylsilane. Sur la figure IV-12, nous avons reporté les diagrammes de diffraction X 
de couches Si0,89-yGe0,21Cy sélectives. La pression partielle de germane est fixée à 
1,21 mTorr, alors que la pression partielle de méthylsilane varie entre 0 et 0,04 Torr. 
Comme sur la figure IV-10, on observe un rapprochement du pic SiGe vers le pic du 
substrat Si, lorsque pMS augmente. 

On note également que plus la pression partielle de MS est élevée, plus 
l’intensité du pic de SiGe diminue. Cette réduction de l’intensité du pic de diffraction 
de la couche SiGe peut être caractéristique de la détérioration de la qualité des 
échantillons. Coïncidant avec la diminution du pourcentage d’atomes de carbone 
substitutionnels, cette dégradation peut être attribuée à une augmentation de 
l’incorporation des atomes de carbone dans les sites interstitiels du réseau de SiGe. 

Figure IV-12  : Profils 
de diffraction de rayons 

X de films SiGeC à 
21% de Ge, avec 
différentes pMS. 
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Si on s’intéresse maintenant à l’incorporation du carbone dans des films 
SiGeC à très faible teneur en germanium (ici 6,7% de germanium et variation de pMS

comprise entre 0 et 0,04Torr), on remarque que le pic de SiGe se rapproche 
également du pic de Si jusqu’à se confondre pratiquement avec ce dernier (figure IV-
13). La compensation de la contrainte compressive due à la présence de germanium 
est quasiment totale grâce à l’ajout de carbone dans le réseau SiGe. 

Figure IV-13  : 
Diagramme de 

diffraction de rayons X 
de films Si0,93-yGe0,07Cy

avec différentes pMS. 

Les atomes de carbone semblent donc s’incorporer plus “facilement” en sites 
substitutionnels dans des films SiGe à fortes teneurs en germanium. Sur la  
figure IV-14, nous avons tracé le pourcentage en carbone substitutionnel des films 
SiGeC examiné sur les figures IV-12 et IV-13, en fonction du rapport des pressions 
partielles ( )44 GeHSiHMS ppp + . Sur cette figure IV-14, nous avons également 

replacé les points observés sur la figure IV-11. Dans cette partie, nous avons déjà 
abordé le fait que pour une faible concentration en carbone (ce qui est notre cas), les 
teneurs en germanium et en carbone total étaient indépendantes. Par conséquent 
quelle que soit la pression partielle de germane, la concentration en carbone total ne 
sera pas affectée et augmentera quasi linéairement avec le rapport 

( )44 GeHSiHMS ppp + . 

De plus, nous pouvons écrire par analogie avec l’équation [III-1-19], une 
relation entre la fraction en carbone total (y) et les pressions partielles de 
méthylsilane, de germane et de silane [Loup 03]. La relation prend la forme 
suivante : 

44
1 GeHSiH

MS

pp

p
q

y

y

+
⋅=

−
 [IV-2-2] 

où q est une constante. Nous avons pu tester cette équation sur plusieurs 
séries que nous avions analysées au SIMS et nous avons obtenu une bonne 
corrélation entre les valeurs théoriques et les valeurs expérimentales (que nous 
n’avons pas reporté ici), lorsque le paramètre q est égal à 0,015. 

La teneur en carbone total calculée à partir de L’équation [IV-2-2] (en 
supposant que tous les atomes de carbone vont dans les sites substitutionnels) est 
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tracée en fonction du rapport des gaz précurseurs ( )44 GeHSiHMS ppp +  (trait en 

pointillé) sur la figure IV-14, pour observer l’incorporation des atomes de carbone en 
site substitutionnel suivant la composition en germanium des couches épitaxiées. 

Aux faibles rapports ( )44 GeHSiHMS ppp +  (inférieur à 0,2), les courbes 

suivent la droite théorique représentant la concentration des atomes de carbone 
total. Plus le rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  augmente, plus les valeurs 

expérimentales de la teneur en Csub s’éloignent des valeurs théoriques des 
concentrations en CT. On détecte ainsi l’incorporation des atomes de carbone en 
sites interstitiels. 

D’après la figure IV-14, la composition en germanium influence bien 
l’incorporation des atomes de carbone en sites substitutionnels et interstitiels. A 
rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  constant, plus la pression partielle en germane est 

élevée, plus la teneur en Csub. est importante. La diminution du nombre d’atome de 
Ge introduit dans le réseau cristallin permet aux atomes de carbone de se placer 
plus facilement dans les sites interstitiels. Par conséquent, les atomes de Ge 
semblent favoriser l’incorporation des atomes de C en sites substitutionnels, et ceci 
d’autant plus que la teneur en germanium est forte.

IV-2-3- Photoluminescence des films SiGeC 

Les films SiGe contraints peuvent se relaxer. Cette relaxation peut intervenir 
si le dépôt SiGe SEG à forte teneur en germanium est trop épais ou lors d’une 
croissance (ou recuit) à haute température. Le plus couramment, la détection des 
défauts et des dislocations n’est visible au microscope optique qu’après une gravure 
chimique (à l’aide d’une solution SECCO). Cependant cette méthode est destructive 
contrairement à la photoluminescence à température ambiante utilisée dans cette 
étude. 

Pour connaître l’intensité exacte des couches SiGe analysées, il faut 
s’affranchir des recombinaisons en surface. Un film silicium empêche les paires 
électrons/trous de se recombiner à la surface du SiGe. L’épitaxie silicium déposée 

pSiH4
(Torr) 

pGeH4
(mTorr) 

T (°C) 

� 0,06 1,48 660 
� 0,06 1,21 660 
� 0,06 0,34 660 
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après la couche SiGe favorise donc une forte intensité de la photoluminescence, 
ainsi qu’une révélation plus flagrante des dislocations. 

IV-2-3-1- Influence de la pression partielle de méthylsilane

La figure IV-15 représente la cartographie de l’intensité de PL de boite 
800x800µm² pour trois dépôts SiGeC contenant trois concentrations de carbone 
différentes. Le premier film épitaxié (figure IV-15-a) ne contient pas de carbone. 
Cette absence de carbone n’a pas pu empêcher la relaxation de la couche épitaxiée 
et donc la formation de défauts et de dislocations. Les dislocations font chuter 
localement l’intensité de la PL. C’est de cette manière que nous pouvons visualiser 
les dislocations sur l’imagerie de la PL. Dans le cas de la figure IV-15-a, l’apparition 
d’une dislocation entraîne une réduction de l’intensité de PL de 9,5 mV à 6,5 mV, soit 
une diminution d’environ 35% du signal maximum. 

L’introduction d’une faible quantité d’atomes de carbone dans la maille SiGe 
a pour effet de réduire la formation des dislocations. Sur la figure IV-15-b, on 
remarque en effet que le nombre de dislocations dans la boîte 800x800µm² a 
diminué. Aux endroits où des défauts et des dislocations sont présents, le signal de 
photoluminescence chute (d’environ 6% par rapport à l’intensité du signal maximum). 
En augmentant encore la pression partielle de méthylsilane (figure IV-15-c), les 
défauts et les dislocations disparaissent totalement de la zone de silicium 
monocristallin. 

Figure IV-15  : Cartographie de PL d’une boite 800x800µm².

Si on s’intéresse maintenant à l’intensité globale de la photoluminescence, on 
remarque qu’elle a tendance à diminuer lorsque la pression partielle de méthylsilane 
augmente (figures IV-15 et IV-16). En effet, en plus de compenser la contrainte 
compressive du film SiGe, l’ajout de carbone a également pour effet de diminuer 
l’intensité globale de photoluminescence. En fait, si on regarde plus en détail 
l’intensité moyenne de la PL en fonction du rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  (figure IV-

pMS augmente

PL augmente

a) b)

0 Torr 0,013 Torr 

25,5 mV 

c)

9,7 mV 
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16), on note que l’addition d’une très faible quantité de carbone provoque une légère 
augmentation de la PL. Puis l’augmentation de pMS crée une diminution de la PL. 

Aux faibles rapports ( )44 GeHSiHMS ppp + , le rôle prédominant du carbone 

est la compensation de la contrainte du réseau cristallin. De plus, à ces faibles 
rapports, les atomes de carbones ont une forte probabilité d’être tous incorporés 
dans des sites substitutionnels. La présence de défauts est donc limitée, réduisant 
ainsi le nombre de centres recombinants susceptible de diminuer la 
photoluminescence. Par conséquent, aux faibles rapports ( )44 GeHSiHMS ppp +
l’intensité de la photoluminescence reste sensiblement constante. 

Pour des rapports supérieurs, nous avons vu qu’en général (pour une 
pression partielle de MS importante) les atomes de carbone commencent à se placer 
dans les sites non substitutionnels. L’existence de carbone non substitutionnel 
entraîne la création de centres recombinants dans de la bande interdite du matériau 
étudié [Lai 03]. Ces centres recombinants permettent des recombinaisons non 
radiatives et induisent une réduction de la PL. 

Pour des couches Si0,75-yGe0,25Cy élaborées à 660°C, la chute de la 
photoluminescence débute lorsque le rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  dépasse 0,17, ce 

qui correspond d’après la figure IV-14 a une teneur en CT de 0,25%. Or d’après la 
figure IV-11, entre 0,25% et au moins 0,33% de carbone total, tous les atomes de 
carbone sont supposés être situés dans des sites substitutionnels, ce que semblent 
contredire les mesures de photoluminescence à température ambiante. Si on 
considère que la chute de PL est essentiellement due à l’incorporation de C en sites 
non substitutionnels, la caractérisation par photoluminescence à température 
ambiante est plus sensible au changement d’incorporation du carbone que la 
diffraction de rayons X. 

IV-2-3-2- Influence du flux de germane

La figure IV-17 montre l’évolution de l’intensité de la photoluminescence de 
films SiGeC à 25% et 7% de germanium, en fonction du rapport 

( )44 GeHSiHMS ppp + . Pour les deux compositions en germanium, la 

pSiH4
(Torr) 

pGeH4
(mTorr) 

PHCl
(Torr) 

T (°C) 


 0,06 1,48 0,03 660 
Figure IV -16 : Intensité 
moyenne du signal de 
photoluminescence en 
fonction du rapport des 

gaz précurseurs  
pMS / (pSiH4 + pGeH4), 

pour un film SiGeC à 
25% de Ge.
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photoluminescence diminue lorsque la pression partielle de méthylsilane augmente. 
Cependant la forte réduction de la PL débute à plus petit rapport 

( )44 GeHSiHMS ppp +  dans le cas du film épitaxié à faible teneur en germanium. A 

7% de germanium, l’intensité de la PL chute à partir de 

( ) 077,0
44

=+ GeHSiHMS ppp , soit une teneur de 0,11% de Csub, alors qu’à 25% 

de Ge, la réduction de la PL ne débute qu’à partir de 0,25% de Csub. D’après les 
analyses SIMS et XRD (figure IV-14), les atomes de carbone sont à 100% 
substitutionnel pour un rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  compris entre 0 et 0,15. 

Comme dans le cas des films à forte teneur en Ge, la technique de la 
photoluminescence à température ambiante est plus sensible à la présence des 
défauts liés au carbone que les méthodes standard. Précédemment, nous avons 
déjà abordé le fait qu’un fort pourcentage de germanium dans la couche SiGeC 
favorise l’incorporation des atomes de carbone en site substitutionnel, pour un flux 
de MS donné. La diminution de la teneur en Ge engendre donc une augmentation de 
la teneur en carbone interstitiel, et donc une chute plus précoce de la PL  
(figure IV-17). 

Deux autres séries de dépôt SiGeC ont été élaborées en diminuant la 
température de dépôt de 20°C, ainsi que les pressio ns partielles de SiH4 et HCl. Ces 
deux séries ne sont différenciables que par leur composition en germanium : 22% et 
8%. L’intensité du signal de PL de ces dépôts a été tracée en fonction du rapport des 
gaz précurseurs de MS, SiH4 et GeH4 sur la figure IV-18. Sur cette figure, nous 
remarquons que malgré la différence de composition des deux séries de dépôt, 
l’intensité de la photoluminescence chute à partir d’un même rapport 

( )44 GeHSiHMS ppp + . Lorsque ce rapport est supérieur à 0,1 la photoluminescence 

diminue, ce qui peut signifier que la concentration en carbone non substitutionnel est 
quasiment identique pour les deux compositions en germanium. Il se peut que le 
changement de condition de dépôt par rapport à la figure IV-17 (température de 
dépôt plus basse et pressions partielles de HCl et SiH4 plus faibles) permette à la 
concentration en germanium d’avoir moins d’influence sur l’incorporation des atomes 
de C dans les sites substitutionnels. Il faut noter cependant, que les compositions en 
germanium des deux séries de dépôts de la figure IV-17 et de la figure IV-18, sont 
très proches. Nous pouvons donc en conclure que la chute plus rapide de la 
photoluminescence, observée sur la figure IV-18, n’est pas due à la teneur en 
germanium des films SiGeC. Par contre, la vitesse de croissance du film SiGeC à 

pSiH4
(Torr) 

pGeH4
(mTorr) 

PHCl
(Torr) 

T (°C) 


 0,06 1,48 0,03 660 
� 0,06 0,34 0,03 660 

Figure IV -17 : 
Intensité moyenne 

du signal de 
photoluminescence 

en fonction du 
rapport des gaz 

précurseurs  
pMS / (pSiH4 + pGeH4), 
pour des film SiGeC 
à 25% et à 7% de 

Ge, déposés à 
660°C. 
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forte teneur en Ge de la figure IV-18 est beaucoup plus faible que celle de la  
figure IV-17. Il est donc probable que ce changement de comportement de la 
photoluminescence vis-à-vis de l’incorporation du carbone puisse s’expliquer par la 
différence de vitesse de croissance. 

IV-2-4- Comparaison des chimies SiH 4/GeH4/MS/HCl/H2 et 
DCS/GeH4/MS/HCl/H2

Pour compléter notre étude, nous avons comparé l’incorporation du carbone 
avec le mélange gazeux à base de dichlorosilane, utilisé classiquement en épitaxie 
sélective, et la chimie SiH4/GeH4/MS/HCl/H2 développée pendant cette thèse. 

IV-2-4-1- Concentration en carbone total

Commençons par comparer les concentrations en carbone total dans des 
couches Si1-x-yGexCy conçues avec les deux chimies. La figure IV-19 décrit la fraction 
en carbone y en fonction du rapport ( )4GeHDCSMS ppp +  pour la chimie à base de 

dichlorosilane et du rapport ( )44 GeHSiHMS ppp +  lorsqu’il s’agit de la chimie à base 

de silane. Pour un même débit de MS, la concentration en carbone total est plus 
importante avec le mélange gazeux DCS/GeH4/MS/HCl/H2. Toutefois notre objectif 
n’est pas d’introduire le plus de carbone, mais de mieux incorporer les atomes de 
carbone en sites substitutionnels. 

pSiH4
(Torr) 

pGeH4
(mTorr) 

PHCl
(Torr) 

T (°C) 

� 0,04 1,35 0,02 640 
� 0,04 0,34 0,02 640 

Figure IV -18 : 
Intensité moyenne 

du signal de 
photoluminescence 

en fonction du 
rapport des gaz 

précurseurs  
pMS / (pSiH4 + pGeH4), 
pour des film SiGeC 
à 22% et à 8% de 

Ge, déposés à 
640°C. 
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IV-2-4-2- Teneur en carbone substitutionnel

La figure IV-20 nous montre justement la teneur en carbone substitutionnel 
en fonction de la composition en carbone total, pour les deux chimies. Ces 
concentrations sont respectivement extraites des analyses de diffraction X et du 
SIMS. Aux faibles concentrations de carbone total, le rapport Csub/CT reste égal à 1, 
ce qui indique que tous les atomes de carbone sont situés dans les sites 
substitutionnels du réseau de SiGe.  

Avec le système DCS/GeH4/MS/HCl/H2, les atomes de carbone s’incorporent 
rapidement en sites interstitiels. En effet, au-delà de 0,16% de CT, le rapport Csub/CT

devient inférieur à 1 et la concentration en carbone substitutionnel sature. Les 
atomes de carbone ne s’incorporent plus uniquement dans les sites substitutionnels. 
Ceci entraîne une dégradation de la qualité cristalline de l’alliage qui ira de pair avec 
une détérioration des propriétés électriques de la couche épitaxiée. Par contre, alors 
que des atomes Cint sont repérés dans les films élaborés avec la chimie à base de 
dichlorosilane, tous les atomes de C se placent dans les sites substitutionnel avec le 
mélange de gaz SiH4/GeH4/MS/HCl/H2 : le rapport Csub/CT reste égal à 1 jusqu’à au 
moins 0,34% de carbone total. A 0,54% de CT, il semble que les atomes de carbone 
interstitiels commencent à apparaître dans le réseau cristallin (une restriction au 
niveau de l’équipement, ne nous a pas permis d’aller au-delà de 0,54%). 

� silane 
▲ DCS 

� silane 
▲ DCS 

Figure IV -19 : Teneur 
en carbone total en 

fonction des rapports 
des précurseurs 

pMS/(pSiH4+pGeH4) ou 
pMS/(pDCS+pGeH4) 

suivant le système 
utilisé. La composition 
en germanium est de 
25% et la température 
est identique pour les 

deux chimies. 

Figure IV -20 : 
Concentration en 

carbone substitutionnel 
en fonction de la teneur 

en carbone total, des 
systèmes 

DCS/GeH4/MS/HCl/H2

et 
SiH4/GeH4/MS/HCl/H2.

[C sub]
= [C T

]
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IV-2-4-3- Photoluminescence à température ambiante

Précédemment, nous avons noté que la technique d’analyse par 
photoluminescence à température ambiante était plus sensible à la nature de 
l’incorporation des atomes de carbone que les méthodes de caractérisation standard. 
Nous nous sommes donc intéressés à l’intensité de la photoluminescence à 
température ambiante des dépôts étudiés dans la figure IV-20. La figure IV-21 
montre l’intensité du signal de PL de ces différents films en fonction de la teneur en 
CT. Nous avons vu précédemment que la variation du pourcentage en germanium 
influençait l’incorporation des atomes de carbone substitutionnels, ainsi que 
l’évolution de la PL. Sur la figure IV-21, la teneur en germanium est équivalente à 
25% pour les deux systèmes. 

Aux très faibles concentrations en CT, l’intensité du signal de PL est identique 
pour la chimie à base de DCS et de silane. Aux plus fortes teneurs en CT, le 
comportement de la PL pour les deux systèmes se différencie. En effet, alors que le 
signal de PL commence à diminuer avant 0,1% de CT avec la chimie à base de DCS, 
la chute de l’intensité de PL débute à partir de 0,25%, avec le deuxième système 
étudié. Par conséquent, la chute de PL se fait à plus forte concentration en carbone 
total en utilisant la chimie SiH4/GeH4/MS/HCl/H2. La chimie à base de silane semble 
donc très intéressante pour l’incorporation de carbone. 

La vitesse de croissance de SiGeC à partir de dichlorosilane est 
généralement faible dans le domaine des basses températures. De plus le 
précurseur de carbone cause une diminution du taux de croissance. Or le carbone 
substitutionnel est moins stable que le carbone interstitiel. En effet, le carbone situé 
en site substitutionnel est rapidement déplacé en site interstitiel. Le carbone 
interstitiel quant à lui se déplace de site interstitiel en site interstitiel. Si le taux de 
croissance est élevé, le carbone substitutionnel n’aura pas l’occasion de se déplacer 
vers les sites interstitiels et c’est ce que le système SiH4/GeH4/MS/HCl/H2 nous 
propose. Par conséquent, le SiH4 est un précurseur de silicium plus attractif que le 
DCS pour la croissance de films contenant du carbone. 

Il existe donc une limite à l’incorporation des atomes de C en sites 
substitutionnels qui peut être modifiée en jouant sur les conditions de croissance et 
en particulier sur le précurseur de silicium. Le mélange de gaz à base de SiH4

permet d’incorporer au moins quatre fois plus de carbone substitutionnel, à une 

� silane 
▲ DCS Figure IV-21  : Intensité 

du signal de 
photoluminescence en 
fonction de la teneur en 
carbone total de films 

Si0,75-yGe0,25Cy élaborés 
avec les chimies à base 

de DCS et de silane.
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température donnée. Le carbone sera donc plus efficace pour bloquer la diffusion du 
bore et les dimensions de la base pourront ainsi être réduites. 

IV-2-5- Diffusion du bore 

Maintenant que nous avons établi que la chimie à base de SiH4 améliorait 
l’incorporation en carbone substitutionnel, nous allons évaluer son efficacité sur la 
diffusion du bore. Dans ce but, nous avons déposé des couches Si/Si0,75-yGe0,25Cy :B 
sur des plaques nitrure, suivant le profil décrit sur la figure IV-2. La composition totale 
en carbone varie de 0 à 0,32% de CT. Une fois ces couches déposées, elles sont 
recuites sous H2 à 1050°C pendant 1min. La concentration de bore vi sée est égale à 
3,5.1019 at./cm3. Pour observer l’évolution de la diffusion du dopant après recuit, le 
dépôt Si/Si0,68Ge0,25C0,07 :B (pMS = 2,65 mTorr) est également analysé en SIMS, juste 
après le dépôt (c’est-à-dire sans subir de recuit). La figure IV-22 montre les profils 
SIMS de bore des différentes couches Si/Si0,75-yGe0,25Cy après recuit à 1050°C. Les 
profils de germanium et de bore de la couche non recuite sont aussi présents sur la 
figure IV-22. En arrière plan de la figure IV-22, sont précisées les concentrations et 
les épaisseurs visées pour le bore (rectangle marron) et pour le germanium 
(rectangle bleu), ainsi que l’épaisseur visée du cap Si (rectangle hachuré). 

Figure IV-22  : Profils de bore et composition en germanium de films Si0,75-yGe0,25Cy SEG, 
avant et après recuit à 1050°C. Les épaisseurs et c oncentrations en germanium visées sont 
symbolisées par le rectangle bleu et celles du bore par le rectangle marron. L’épaisseur du 

cap Si est représenté par le rectangle hachuré.

On observe une forte diffusion du bore hors de la couche de SiGeC:B 
pendant le recuit, en particulier vers le substrat. Cependant, plus la concentration en 
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carbone augmente, plus le bore est contenu dans la couche SiGeC:B. La diffusion du 
bore est ainsi réduite par la teneur en carbone, dans le domaine de concentration en 
carbone étudié. La réduction de la diffusion du bore est visible jusqu’à 0,16%. Entre 
0,16% et 0,32% (teneur maximum en CT permettant d’incorporer 100% de Csub

d’après nos analyses SIMS & XRD), les profils de bore sont superposés : l’effet 
bloquant du carbone sur la diffusion du bore semble avoir atteint un seuil limite. Si on 
considère que lors de la hausse de pMS, la chute de PL est essentiellement due à la 
présence de carbone non substitutionnel dans le réseau cristallin, les mesures de 
photoluminescence nous ont montré qu’à partir de 0,25% de CT, les atomes de 
carbone ne se plaçaient plus totalement en sites substitutionnels. Nous supposons 
qu’il existe un seuil de la teneur de carbone au-delà duquel l’effet bloquant du 
carbone sur la diffusion du bore n’évolue plus. 

L’observation des profils de carbone pour les teneurs égales à 0,16% et 
0,32% de CT peuvent nous aider pour confirmer cette hypothèse. Sur la figure IV-23, 
nous avons regroupé les profils en Ge, C et B pour les films SiGeC:B avec 0,07% de 
CT après le dépôt (figure IV-23-a), et avec 0,16% de CT (figure IV-23-b) et 0,32% de 
CT (figure IV-23-c) après recuit. Après recuit, le carbone diffuse dans le volume du 
substrat et ceci d’autant plus que la concentration en carbone total initiale est faible.  

Figure IV-23  : Profils SIMS des espèces 
B, C et Ge après le dépôt avec 0,07% de 

CT (a) et après recuit à 1050°C avec 
0,16% de CT (b) et 0,32% de CT (c). 
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Dans le cas du dépôt avec 0,16% de carbone total (figure IV-23-b), on 
remarque que pratiquement la totalité des atomes de carbone ont diffusé et qu’il 
reste très peu d’atomes C dans la couche SiGeC:B. A 0,32% de CT (figure IV-23-c), il 
y a beaucoup moins d’atomes de C qui ont diffusé hors de la couche, ce qui a pour 
conséquence de maintenir une concentration importante de carbone dans la couche 
SiGeC:B. Or, bien qu’il y ait un grand nombre d’atomes de carbone dans la couche 
SiGeC:B après le recuit, le profil de bore ne devient pas plus abrupt que celui de la 
figure IV-23-b. Les atomes de carbone substitutionnel ne semblent donc plus avoir 
d’effet sur la diffusion du bore au-delà de 0,16%. 

IV-3- Conclusion sur l’incorporation du carbone dan s 
l’alliage SiGe 

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés à l’incorporation du carbone 
dans la maille de SiGe, ainsi que dans l’épitaxie sélective de silicium. Les méthodes 
standard (SIMS et XRD) de détermination des concentrations en carbone total et 
substitutionnel, nous ont permis de définir une teneur en carbone total où tous les 
atomes peuvent encore se placer dans les sites substitutionnels. Cette teneur est 
égale à 0,34%. 

La cartographie de photoluminescence nous a permis, d’une manière simple 
et non destructive, de détecter la présence de défauts ponctuels et de dislocations 
dans les couches épitaxiées. Nous avons également montré que la technique de 
photoluminescence était plus sensible que les méthodes standard pour déterminer la 
présence d’atomes de carbone non substitutionnel dans le réseau cristallin. En effet, 
la composition totale en atomes de carbone au-delà de laquelle les atomes de 
carbone commencent à s’incorporer dans les sites non substitutionnels est de 
0,25%. Cette technique permet donc une évaluation de la qualité cristalline des 
couches SiGeC et devrait permettre une compréhension de l’impact des défauts du 
matériau sur les caractéristiques des dispositifs. 

Grâce aux méthodes de caractérisation standard et à la photoluminescence à 
température ambiante, nous avons démontré que le remplacement du dichlorosilane 
par du silane dans le système DCS/GeH4/SiH3CH3/HCl/H2 permet une meilleure 
incorporation des atomes de carbone dans les sites substitutionnels du réseau SiGe. 
Cela permet de préserver un profil plus abrupt du dopant de la base, évitant aussi de 
trop dégrader les paramètres fondamentaux du transistor. 

Nous confirmerons cette conclusion à l’aide des résultats électriques que 
nous discuterons dans le chapitre suivant. Cette découverte peut aussi être utilisée 
dans de nombreuses applications, autres que le transistor bipolaire. Par exemple, 
nous n’avons pas exposé dans ce mémoire les résultats obtenus sur des films SiC 
sélectifs réalisés avec la chimie à base de silane, qui pourraient peut-être être 
utilisés dans la technologie CMOS. 
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CHAPITRE V 

Intégration des hétérostructures Si/SiGeC 

sélectives dans les technologies bipolaires 

avancées 

a technologie BiCMOS (“Bipolar Complementary Metal Oxide 
Semiconductor”) est un regroupement des dispositifs bipolaires et CMOS 
sur un même substrat. La disponibilité de structures CMOS et bipolaires 

sur un même substrat permet de profiter simultanément des avantages de chacune 
des structures [Wolf 90] : 

• Une faible consommation électrique et très haute densité d’intégration 
pour les transistors CMOS 

• Des performances à haute fréquence, un faible niveau de bruit et une 
capacité à délivrer des courants plus élevés pour les transistors 
bipolaires 

Cette disponibilité simultanée des deux types de structures a également 
permis d’envisager le développement d’applications mixtes analogique/numérique. 
Ainsi, les circuits intégrés réalisés en technologie BiCMOS sont maintenant 
largement utilisés pour la réalisation de convertisseurs analogique/numérique, dans 
les domaines des télécommunications (téléphonie cellulaire et réseaux locaux) ou de 
la réception TV par satellite. 

Comme nous l’avons expliqué dans le chapitre I, l’utilisation du matériau SiGe 
pour la base du transistor bipolaire est devenue indispensable pour rester dans la 
course aux performances en fréquence. Une des principales limitations de la 
technologie SiGe est la diffusion des dopants (comme par exemple le bore) de la 
base vers le collecteur et l’émetteur durant le cycle thermique. Cette diffusion du 
bore induit la formation d’une hauteur de barrière parasite (ainsi qu’un temps de 
transit plus long), provoquant de sévères dégradations des performances du 
dispositif. De plus, plus la base est dopée, plus cette diffusion du bore est 
importante. Pour pouvoir doper davantage la base, l’une des solutions apportées 
pour réduire cette diffusion est l’introduction d’une faible concentration de carbone 
dans la base. L’adjonction du carbone dans la technologie BiCMOS est donc 
primordiale pour faciliter l’intégration des transistors bipolaires dans la filière CMOS. 
Les premiers succès sur l’application de couches riches en carbone dans les TBH 
ont été publiés par Lanzarotti [Lanzarotti 96], Osten [Osten 97-a] ou bien encore 
Knoll [Knoll 98]. Ils ont démontré que des transistors fabriqués avec des couches 
épitaxiées SiGeC présentaient de meilleures performances statiques et dynamiques. 

Nous avons montré tout au long de ce manuscrit, les multiples avantages de 
l’utilisation du système SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/H2 pour élaborer des couches SiGeC 
sélectives. Nous proposons dans ce chapitre d’évaluer son efficacité sur les 
performances des TBH des technologies bipolaires avancées. 

L 



Chapitre V Intégration des hétérostructures Si/SiGeC sélectives  

 dans les technologies bipolaires avancées 

 104 

Nous examinerons tout d’abord le fonctionnement du transistor bipolaire. 
Nous aborderons ensuite ses performances et ses limites justifiant ainsi l’emploi de 
l’hétérostructure Si/SiGeC:B conçue à partir du système 
SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2. 

V-1- Théorie sur le transistor bipolaire 

V-1-1- Principe de fonctionnement 

Le transistor bipolaire est un composant électronique vertical constitué de 
trois zones : un émetteur (E), une base (B) et un collecteur (C). La figure V-1 donne 
une représentation schématique du transistor bipolaire. Dans cet exemple, le 
transistor est dans son mode de fonctionnement normal, c’est-à-dire que la jonction 
émetteur/base est polarisée en direct, tandis que la jonction base/collecteur est 
polarisée en inverse. Les trois zones du transistor sont dopées respectivement n, p 
et n, ou p, n et p. Dans le cadre de ce mémoire, nous nous intéresserons 
uniquement aux transistors npn. Le schéma du haut de la figure V-1 donne une 
répartition classique des profils de dopants. Dans les transistors bipolaires, le profil 
des dopages est souvent le même : l’émetteur est plus dopé que la base, qui elle-
même est plus dopée que le collecteur. Ce sont ces valeurs de dopage qui influent 
fortement sur les grandeurs comme la zone de charge d’espace (ZCE), le champ 
électrique et la tenue en tension, rendant ainsi le transistor bipolaire fonctionnel. 

Figure V-1  : Représentations 
schématiques du transistor bipolaire. 

En haut : Représentation des profils 
d’impuretés simplifiés des trois régions. 

En bas : Représentation des trois régions 
et des zones de charge d’espace qui 
constituent le transistor bipolaire. La 

jonction émetteur/base est polarisée en 
direct, tandis que la jonction 

base/collecteur est polarisée en inverse. 

Le fonctionnement simplifié du transistor est le suivant : la jonction 
émetteur/base étant polarisée en direct, les électrons sont injectés de l’émetteur (très 
fortement dopé) vers la base, où ils vont devenir des porteurs minoritaires. En effet, 
l’application d’une tension VBE positive a pour effet d’abaisser la hauteur de barrière 
de potentiel pour les électrons à la jonction émetteur/base. Ils atteignent la zone de 
charge d’espace base/collecteur (ZCE B/C) par diffusion, à condition qu’ils n’aient 
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pas la possibilité de se recombiner dans la base. Cela signifie que la largeur de la 
base WB doit être très petite devant la longueur de diffusion des électrons. Le champ 
électrique qui règne au sein de la zone de charge d’espace base/collecteur est tel 
que les électrons ayant traversé la base sont finalement happés vers le collecteur. Ils 
rejoignent ainsi le collecteur de type n où ils retrouvent un statut de porteurs 
majoritaires et font apparaître un courant IC au contact du collecteur. Il existe 
également un courant de trous injectés par la base qui diffusent à travers l’émetteur 
et qui constituent l’essentiel du courant de base IB. 

L’effet transistor provient du fait que l’on crée une source de courant entre 
l’émetteur et le collecteur contrôlable en tension (en l’occurrence par la tension VBE), 
ou en courant (IB). Certains phénomènes électriques (comme par exemple, le 
courant de recombinaison dans les zones de charge d’espace ou le courant dû à 
l’effet tunnel) peuvent venir perturber l’idéalité de fonctionnement du transistor 
bipolaire. 

V-1-2- Paramètres statiques 

V-1-2-1- Bilan des courants dans le transistor

Nous allons présenter les différentes composantes des courants du 
transistor. Rappelons que l’étude en statique du transistor npn est réalisée dans le 
mode de fonctionnement direct normal. Dans ces conditions, la jonction 
émetteur/base est polarisée en direct et la jonction base/collecteur en inverse. Les 
différents courants circulant dans le transistor npn, que nous allons identifier dans 
cette partie, sont schématisés sur la figure V-2. 

Figure V-2  : flux des particules dans un transistor bipolaire en régime direct (les courants InE

et InC sont en sens inverse du flux des électrons). 

• Le courant d’émetteur IE est constitué : 

� d’un courant d’électrons (InE) injectés de l’émetteur dans la base 
(composante du transistor idéal : courant de diffusion) 

� d’un courant de trous (IpE) qui diffusent de la base dans 
l’émetteur (composante idéal : courant de diffusion) 

� d’un courant de recombinaison (IRG) dans la zone de charge 
d’espace base/émetteur 

E B C

IE IC

IB

IpE

(InC) 

INBR = InE - InCIRG

ZCE E/B ZCE B/C 

(InE) Flux des électrons 

Flux des trous 
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Ces courants sont de même signe et sortent de l’émetteur. Le courant IpE est 
largement négligeable devant la composante InE, étant donné la dissymétrie de la 
jonction base/émetteur. Par ailleurs, nous négligerons ici les phénomènes de 
recombinaison dans la ZCE émetteur/base (ZCE E/B). 

• Le courant de base IB se décompose de la façon suivante : 

� un courant de trous (IpE) injectés de la base dans l’émetteur. En 
effet, la jonction émetteur/base étant polarisée en direct, il existe 
un courant de trous injectés de la base vers l’émetteur 

� un courant de recombinaison (IRG) dans la zone de charge 
d’espace base/émetteur. Une partie des électrons injectés dans 
la base vont se recombiner avec des trous de la base, 
constituant ainsi une partie du courant de base. 

� un courant de recombinaison en base neutre INBR fournissant les 
trous qui vont se recombiner avec les électrons en excès 
circulant dans la base (INBR = (1-B) InE si le courant IRG est 
négligeable). Pour information, ce courant est quasiment 
inexistant dans les transistors à base fine silicium (B ~1) 

Le courant de trous qui diffusent vers le collecteur est négligeable, étant 
donné que la jonction base/collecteur est polarisée en inverse. La composante 
dominante ici est le courant IpE. 

B représente le facteur de transport dans la base. Il est défini comme le 
rapport entre le courant d’électrons sortant de la base et le courant d’électrons 
entrant dans la base : 

nE

nC

I

I
B =  [V-1-1] 

L’expression (1-B) étant proportionnelle au carré de l’épaisseur de la base, le 
transport dans la base est optimum pour des bases courtes. 

• Le courant de collecteur IC comprend : 

� une composante principale correspondant à la collection des 
électrons issus de l’émetteur après leur transport dans la base 
(B.InE) et multiplication éventuelle dans la jonction 
base/collecteur (M.B.InE) 

� des composantes du courant de la jonction base/collecteur (InC, 
IpC) qui correspondent au flux des porteurs minoritaires à la 
jonction base/collecteur : elles sont généralement négligeables. 

L’idéal serait que seuls les électrons injectés dans la base constituent le 
courant d’émetteur et que tous ces électrons soient collectés au niveau du collecteur. 

On retrouve bien la relation classique existant entre les trois courants du 
transistor :  

CBE III +=  [V-1-2] 

Le fonctionnement d’un transistor pnp est identique en interchangeant le type 
des porteurs. 
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V-1-2-2- Expression des courants

V-1-2-2-1- Courant collecteur

Le courant collecteur est un courant d’électrons qui arrivent de la base. En 
admettant que les phénomènes de recombinaison dans la base sont négligeables, 
nous pouvons considérer que ce courant correspond à la quantité d’électrons 
injectés de l’émetteur dans la base. L’expression générale de la densité du courant 
collecteur de Moll-Ross [Kroemer 85], correspondant à une densité de courant 
d’électrons, s’écrit de la manière suivante : 

( )
( ) ( )∫ ⋅

⋅








 ⋅
⋅

−=
BW

nBi

BE

n

dx
xDxn

xp
kT

Vq
q

J

0 2

exp

 [V-1-3] 

L’expression du courant collecteur, dans le cas d’un profil de germanium 
constant, et d’un dopage uniforme peut s’écrire : 

SJI nC ⋅=  [V-1-4] 

soit  






 ⋅
⋅⋅=

kT

Vq

G

Sq
I BE

B
C exp  [V-1-5] 

GB est le nombre de Gummel de la base. Son expression est la suivante : 

( )
( ) ( )∫ ⋅

⋅
= BW

inB
B dx

xnxD

xp
G

0 2
 [V-1-6] 

Cette intégrale s’effectue sur la largeur de la base neutre WB, l’origine de 
l’axe des abscisses se situant du côté de la jonction émetteur/base. Dans le cas d’un 
transistor à base SiGe dopée uniformément, le nombre de Gummel s’écrit comme 
suit : 

q : charge élémentaire 

VBE : polarisation appliquée à la jonction émetteur/base 

T : température (en Kelvin) 

p(x) : concentration de trous dans la base, en fonction de la 
profondeur x dans la base 

DnB : coefficient de diffusion des électrons dans la base 

2
in  : concentration intrinsèque des porteurs dans le silicium 
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Lorsque la concentration des dopants est élevée (supérieure à 1018 cm-3), les 
dopants sont suffisamment proches pour que les fonctions d’onde de leurs électrons 
se recouvrent, entraînant ainsi une modification de la structure de bandes. Le 
matériau silicium devient dégénéré avec la création d’états entre le niveau donneur 
et la bande de conduction. Cette densité d’états crée une queue de bande de 
conduction et une réduction de la bande interdite [Ashburn 88]. La concentration 
intrinsèque des porteurs est alors modifiée, ce qui entraîne une modification de 
l’expression des courants de base et de collecteur. Dans le cas du courant 
collecteur, la concentration intrinsèque des porteurs dans la base niB dépend alors de 
la réduction de la largeur de bande interdite dans la base ∆EgB. Si nous considérons 
un matériau formé d’un profil constant de germanium et uniformément dopé, 
l’expression du courant collecteur s’écrit finalement sous la forme : 

( )
( ) 







⋅






 ∆+∆
⋅⋅

⋅
⋅⋅

=
kT

Vq

kT

EE

NN

NN

WN

DSq
I BEgBG

SiVC

SiGeVC

BaB

nB
C expexp  [V-1-8] 

V-1-2-2-2- Courant de base

Le courant de base représente le courant de trous qui transitent de la base 
vers l’émetteur. 


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 ⋅
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B exp  [V-1-9] 

où GE est le nombre de Gummel dans l’émetteur qui s’exprime de la façon 
suivante, dans le cas d’un émetteur mince et d’un dopage uniforme : 

( )02
ipE

EdE
E

nD

WN
G

⋅
⋅

=  [V-1-10] 

Le courant de base dépend donc des caractéristiques de l’émetteur, à savoir 
de son niveau de dopage et de sa largeur. 

NC : densité effective d’état de la bande de conduction 

NV : densité effective d’états de la bande de valence

∆EG : réduction de la bande interdite due à la présence de 
germanium dans la base 

∆EgB : réduction de la largeur de bande interdite dans la base 
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V-1-2-2-3- Gain en courant β

Le gain en courant β est défini comme étant le rapport du courant collecteur 
et du courant de base. Ce rapport est toujours très supérieur à 1, et en général, on a 
β ~ 100. 

A fort dopage, le gain est relié de manière exponentielle à la réduction de la 
largeur de bande interdite. Le taux de germanium va donc avoir une influence très 
importante sur le gain du transistor. Par ailleurs, les caractéristiques de la base et de 
l’émetteur sont des paramètres majeurs dans le réglage de ce facteur d’amplification. 

L’obtention d’un gain en courant statique élevé impose par conséquent des 
contraintes au niveau de la réalisation du transistor. Des compromis doivent être faits 
concernant les différents paramètres de réalisation du composant (dopages, 
dimensions…), afin d’obtenir des caractéristiques intéressantes. 

V-1-2-3- Les tensions d’avalanche

Les tensions d’avalanche, ou tensions de claquage, déterminent les tensions 
limites de fonctionnement du transistor. 

V-1-2-3-1- Tension d’avalanche de la jonction B/C BVCB0

En régime de fonctionnement normal, la jonction base/collecteur est polarisée 
en inverse. Au-delà d’une certaine valeur de la tension inverse appliquée à cette 
jonction, le courant en inverse augmente brutalement. Cette augmentation accroît 
alors l’intensité du champ électrique qui règne dans la zone de charge d’espace. A 
partir d’une valeur critique du champ électrique (notée Ecrit), les électrons traversant 
la ZCE acquièrent suffisamment d’énergie pour pouvoir arracher un électron à un 
atome fixe du réseau cristallin et créer ainsi une paire électron/trou. Ce phénomène 
est appelé ionisation par impact ou avalanche. 

La tension d’avalanche du transistor bipolaire en montage base commune est 
donnée par la relation suivante [Sze 81] : 

dC

critr
CB Nq

E
BV

2

2
0

0

⋅
=

εε
 [V-1-15] 

Ce phénomène d’avalanche entraîne une augmentation rapide du nombre de 
porteurs. En effet, les électrons et les trous générés par l’ionisation par impact vont à 
leur tour être accélérés et créer d’autres paires électrons/trous, entraînant par 
avalanche une augmentation brutale du courant collecteur et donc du courant 
inverse dans la base. 

V-1-2-3-2- Tension d’avalanche du transistor BVCE0

Une tension d’avalanche est également définie pour une polarisation du 
transistor en émetteur commun. Elle doit être la plus élevée possible et est définit par 
la relation suivante  

m

CB
CE

BV
BV

β
0

0 =  [V-1-16] 

où m est un coefficient d’ajustement compris entre 3 et 6 [Roulston 90]. 
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D’après son expression, la tension de claquage BVCE0 diminue avec un gain 
en courant du transistor élevé, ce qui n’est pas favorable pour le fonctionnement du 
transistor. Un compromis est donc indispensable pour obtenir un gain suffisamment 
élevé et une tension de claquage convenable. Une diminution de BVCE0 peut aussi 
être engendrée par un dopage du collecteur trop fort. 

V-1-2-4- Tension de Early VAF

L’effet Early en direct désigne un phénomène lié à la modulation de la largeur 
de la base neutre par variation de la frontière de la ZCE base/collecteur lorsque la 
tension entre l’émetteur et le collecteur VCE (et donc VBC) varie [Early 52]. La base 
neutre correspond à la base moins les extensions des ZCE dans la base. Lorsqu’on 
polarise de plus en plus fortement la jonction base/collecteur, la ZCE B/C va s’élargir 
principalement du coté du collecteur (qui est la région la moins dopée) et également 
dans la base neutre. Donc la largeur de cette dernière diminue. Cet effet est 
schématisé sur la figure V-3. 

Figure V-3  : Représentation 
schématique du transistor 

bipolaire pour deux 
polarisations de la jonction 

collecteur/base (VCE1>VCE2). 
La distribution des porteurs 

minoritaires (trous dans 
l’émetteur et électrons dans 
la base) est représentée par 

les lignes en pointillé.

Cette diminution de la largeur de base lorsque la tension VCE augmente a une 
double conséquence : 

• un accroissement du courant collecteur, puisque ce dernier est 
inversement proportionnel à la largeur de la base (diffusion) 

• une réduction de la charge stockée dans la base et donc une 
diminution du temps de transit dans la base 

L’accroissement du courant collecteur est quantifié par la tension d’Early, 
notée VAF. Cette tension est la valeur de la tension VCE donnée par l’intersection à 
IC=0 de la tangente à la courbe de sortie IC = f(VCE) à IB constant. Cette extrapolation 
est schématisée par la figure V-4. Pour l’application de circuits pour les applications 
analogiques, il est important que le courant collecteur soit peu sensible aux 
variations de la tension de polarisation VCE. Afin d’assurer une source de courant, la 
tension d’Early doit être la plus élevée possible, c’est-à-dire que la pente de la 
courbe IC = f(VCE) doit être la plus horizontale possible. 

E B C 

ZCE 
E/B

ZCE 
B/Cpe(0) 

p(x) 

nb(0) 

n1(x) 

n2(x) 



Chapitre V Intégration des hétérostructures Si/SiGeC sélectives  

 dans les technologies bipolaires avancées 

 111 

Figure V-4  : Extraction de la tension d’Early 
à partir de la caractéristique de sortie d’un 
transistor bipolaire montrant l’effet de la 

modulation de la largeur de base 

La tension d’Early est liée au dopage de la base. Plus le dopage de la base 
est élevé, plus la variation de la ZCE sera faible lorsque la tension de polarisation 
VCE varie. Un fort dopage de la base incite donc une augmentation de VAF. En 
revanche une base fine et/ou un collecteur trop fortement dopé font chuter la tension 
d’Early.  

Suivant le profil de germanium dans la base, la tension d’Early ne sera pas la 
même. Dans le cas d’un profil de germanium constant, la tension d’Early reste 
identique à celle du transistor tout silicium. En effet, la concentration intrinsèque ni² 
reste constante : la variation de la largeur WB par la variation de polarisation de la 
jonction base/collecteur à la même influence sur le courant que dans le cas d’un 
transistor tout silicium. La tension d’Early caractérisant la modulation de la largeur de 
la base neutre est donc faible dans ce cas. 

Par contre, lorsqu’il existe un graduel croissant de germanium dans la base, 
une nette amélioration peut être observée. Le transport des électrons s’effectue ici 
grâce au pseudo champ électrique. Il est donc moins sensible au phénomène de 
diffusion, donc au gradient de concentration. Par conséquent il est moins sensible 
aux variations de la largeur de base WB. La tension d’Early augmente donc 
considérablement lorsqu’un graduel croissant de germanium existe dans la base, de 
l’émetteur vers le collecteur. 

De la même manière, on peut définir la tension d’Early en inverse (VAR) 
traduisant la modulation de la base neutre avec la variation de la ZCE émetteur/base 
due à la polarisation VBE. En général, cette tension VAR est faible car l’émetteur est 
bien plus dopé que la base. 

V-1-2-5- Résistance d’accès

La structure planaire des transistors intégrés implique la présence de 
résistances séries. Les résistances séries de l’émetteur, de la base et du collecteur 
sont associées respectivement aux accès séparant les contacts des électrodes 
internes de l’émetteur, de la base et du collecteur. Ces résistances constituent des 
éléments parasites par rapport au fonctionnement idéal du transistor. Ces 
résistances d’accès dégradent en effet les performances du transistor, puisque les 
tensions appliquées aux jonctions sont plus faibles que celles appliquées aux 
contacts du transistor. 

La résistance de base RB peut se décomposer brièvement de la manière 
suivante : 

IB �
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• Une résistance de base extrinsèque RBext qui représente la résistance 
entre le contact de base et le bord du dispositif intrinsèque 

• Une résistance de base intrinsèque RBint qui représente la résistance 
définie sous la fenêtre émetteur. Cette résistance est également 
appelée résistance de base pincée (Rbp) 

Il existe également des résistances d’accès à l’émetteur et au collecteur, dont 
nous ne parlerons pas ici. 

V-1-3- Paramètres dynamiques 

Le fonctionnement dynamique d’un dispositif est régi par le temps de transit 
dans les différentes régions du transistor et les délais dus aux éléments résistifs et 
capacitifs. Les deux grandeurs révélatrices des performances dynamiques du 
transistor bipolaire sont la fréquence de transition et la fréquence maximale 
d’oscillation. 

V-1-3-1- Fréquence de transition fT

La fréquence de transition fT correspond à la fréquence pour laquelle le gain 
dynamique en courant du transistor en configuration émetteur commun est égal à 
l’unité. L’évolution de ce gain en courant en fonction de la fréquence est identique à 
celle d’un filtre passe-bas du premier ordre et fT est alors évalué par une 
extrapolation de la pente à -20dB par décade jusqu’à 0dB. 

Cette fréquence est reliée au temps de transit global ECτ  des porteurs entre 

les contacts émetteur et collecteur par l’équation : 

EC
Tf τπ ⋅

=
2

1
 [V-1-17] 

Le temps de transit total des porteurs ECτ  dans le transistor bipolaire 

correspond au temps que met le transistor pour changer d’état après une faible 
variation de la tension de polarisation VBE. Il est important de noter que plus ce temps 
est faible, plus la fréquence de transition est élevée. Ceci est une qualité 
évidemment recherchée dans les dispositifs actuels. Ce temps se compose : 

� Des constantes de temps introduites par les circuits RC parasites mettant en 
jeu les résistances séries émetteur RE et collecteur RC avec les capacités 
CjEB et CjBC des jonctions E/B et B/C. Ces constantes de temps expriment le 
temps de réponse nécessaire pour que les différences de potentiel VBE et 
VBC appliquées sur les électrodes parviennent au dispositif intrinsèque. 

� Le temps de charge des capacités de jonction E/B (CjEB) et B/C (CjBC) par le 
courant de charge IC. 

� Le temps de transit fτ  nécessaire pour traverser les différentes régions 

intrinsèques du transistor, en allant de l’émetteur jusqu’au collecteur. Il est 
essentiel pour évacuer les charges de porteurs libres vers l’électrode la plus 
proche. Ce temps est fonction du mode de transport des porteurs libres. Il 
correspond à la somme de plusieurs contributions [Ashburn 03] : 

CBBBEEf // τττττ +++=  [V-1-18] 
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avec : 

• Eτ  : le temps de transit des porteurs minoritaires (en l’occurrence des 
trous) dans l’émetteur Il est généralement négligeable dans le cas 
d’un TBH SiGe, où l’épaisseur de l’émetteur diminue. Il s’exprime de 
la manière suivante : 








 ∆
−⋅⋅

⋅
⋅=

kT

E

N

N

D

WW G

dE

aB

nB

BE
E exp

2

1τ  [V-1-19] 

Plus le pourcentage en germanium augmente, plus le gain en courant 
augmente et plus le temps de transit dans l’émetteur diminue, ce qui augmente la 
fréquence de transition du transistor. 

• BE /τ  : en fonctionnement normal, ce temps de transit dans la zone de 

charge d’espace émetteur/base est négligeable. 

• Bτ  : ce terme représente le temps de transit des porteurs minoritaires 
dans la base neutre. Son expression approchée est la suivante : 

nB

B
B D

W

⋅
=

η
τ

2

  [V-1-20] 

où η  est un coefficient qui rend compte du profil de germanium dans 
la base. Ce coefficient vaut 2 lorsque le dopage est uniforme et peut 
aller jusqu’à 4 lorsque le dopage est graduel et crée un pseudo champ 
électrique accélérateur à travers la base neutre. 

Dans les dispositifs actuels, Bτ  est souvent un des principaux 
facteurs limitants dans l’amélioration des performances en fréquence. 

• CB /τ  : ce temps correspond à la traversée des électrons dans la ZCE 

base/collecteur. Plus le collecteur est dopé, plus la ZCE 
base/collecteur est fine, plus le temps de transit dans cette zone est 
faible. On peut estimer ce délai par l’expression suivante : 

sat

BC
CB

W

ν
τ

2/ =   [V-1-21] 

où BCW  est la largeur de la zone de charge d’espace base/collecteur et satν
la vitesse de saturation des porteurs. Le facteur 2 traduit le fait que la modulation de 
la charge d’électrons en excès se fait à la fois à partir de la base et du contact de 
collecteur [Roulston 90]. 

Le temps de transit global peut donc se calculer selon la relation : 

( ) jBCCjBCjEB
C

fEC CRCC
Iq

kT ⋅++⋅
⋅

+= ττ  [V-1-22] 
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Le temps de transit dans la base est un facteur limitant dans l’amélioration 
des performances en fréquence. Il est bien entendu fonction de la largeur de la 
base : plus celle-ci est faible, plus le temps de transit sera faible. 

V-1-3-2- Fréquence maximale d’oscillation fMAX

La fréquence maximale d’oscillation quant à elle s’extrait par une 
extrapolation de la pente à -20dB par décade jusqu’à 0dB. La fréquence maximale 
d’oscillation fMAX est un paramètre important pour caractériser les performances de 
gain en puissance du transistor en tant qu’amplificateur. 

fMAX est reliée à fT et à des paramètres intrinsèques du transistor par la 
relation suivante : 

jBCB

T
MAX CR

f
f

⋅⋅
=

π8
 [V-1-23] 

Une amélioration de fMAX peut être effectuée en réduisant la capacité B/C 
(CjBC) et la résistance de base (RB). Pour diminuer la résistance de base, on pourra 
doper davantage cette base, mais pas trop afin de ne pas détériorer l’efficacité 
d’injection des électrons depuis l’émetteur. 

V-1-3-3- Les compromis du transistor bipolaire

Suivant l’application envisagée, il est évident que certains éléments doivent 
être optimisés au détriment d’autres paramètres. En effet, pour la réalisation de 
sources de courants ou dans le cas de circuits logiques, le gain en courant ou la 
tension d’Early doivent être privilégiés. En revanche, la conception de circuits RF 
nécessite l’optimisation du gain, de la résistance de base et de la fréquence de 
transition. Les contraintes engendrées par l’optimisation des paramètres 
technologiques tels que les niveaux de dopages ou les dimensions de la base sont 
mises en évidences dans le tableau V-1. 

Ce tableau présente l’évolution souhaitée des différents paramètres 
technologiques des transistors bipolaires nécessaire à l’obtention de performances 
intéressantes, c’est-à-dire à un fonctionnement à très haute fréquence sans dégrader 
la valeur élevée du gain en courant. On note que des compromis sont nécessaires, 
puisque certaines évolutions sont contradictoires. En particulier pour les transistors 
fonctionnant à haute très fréquence, où la fréquence de transition fT doit être la plus 
élevée possible tout en maintenant les résistances d’accès aux différentes zones du 
transistor les plus faibles possibles. Par exemple, l’obtention d’une résistance 
d’accès à la base faible et d’une fréquence de transition élevée conduit à une 
évolution différente de l’épaisseur de la base. 
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Paramètres 
électriques 

Amélioration Dégradation 

Gain 
NdE �

Base fine NaB �

τEC
Base fine 

NdC �

fT  
Base fine 

NaB �

fMAX
NaB � nécessaire pour 

compenser une base fine Base fine 

RB  
NaB � nécessaire pour 

compenser une base fine 
Base fine 

VAF  NaB �
Base fine 

NdC �

Courant tunnel  Dopages �

Tension de claquage  Dopages �

Tableau V-1  : Compromis nécessaires à l’optimisation des performances du transistor 

Si l’épaisseur de la base est trop fine, il y aura une forte résistance d’accès 
amenant à une dégradation de la fréquence maximale d’oscillation, malgré 
l’augmentation de fT induite par la réduction du temps de transit global. Cet effet peut 
être atténué en prenant une base très dopée. Cependant, si la base et l’émetteur 
sont tous les deux fortement dopés, la ZCE émetteur/base devient étroite et la 
capacité de jonction devient élevée, conduisant ainsi à une dégradation de la 
fréquence de coupure du gain dynamique en courant. On peut alors augmenter le 
dopage du collecteur. Cependant, l’augmentation des dopages va favoriser 
l’apparition de phénomènes indésirables tels que les courants tunnels, les effets de 
fortes injections ou l’abaissement des tensions de claquage. 

L’obtention de fréquences de fonctionnement élevées implique la réduction 
significative du temps de transit dans la base, et donc la diminution de l’épaisseur de 
la base.  

Dans le cas du transistor bipolaire tout silicium, on se trouve face à un 
compromis : 

• soit on se contente de réduire l’épaisseur de la base en maintenant le 
dopage de la base constant : la résistance de base va alors 
augmenter très fortement, dégradant ainsi la fréquence maximale 
d’oscillation fMAX et la tension d’Early 

• soit le dopage de la base est augmenté, afin de compenser 
l’augmentation de la résistance de la base ; mais le gain en courant va 
alors chuter. 
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V-2- Etat de l’art des technologies étudiées 

Dans ce paragraphe nous allons présenter les architectures des deux 
technologies actuellement en cours de développement chez STMicroelectronics et 
sur lesquelles nous avons pu tester le système SiH4/GeH4/MS/HCl/B2H6/H2. Les 
transistors bipolaires à hétérojonction de ces deux technologies sont de type npn et 
présentent le même type d’architecture. 

Il existe deux principaux types d’architecture pour le transistor bipolaire : une 
structure dite quasi auto-alignée ou QSA (“Quasi Self Aligned”) et une structure dite 
complètement auto-alignée ou FSA (“Fully Self Aligned”). Cette dernière architecture 
minimise certains éléments parasites tels que la résistance d’accès à la base et la 
capacité base/collecteur qui influencent de façon significative les performances en 
fréquence. Dans les transistors bipolaires à hétérojonction présentant une 
architecture émetteur/base quasi auto-alignée, la distance entre l’émetteur et la base 
extrinsèque est limitée par des tolérances d’alignement entre deux niveaux de 
masque de photolithographie. L’intérêt des structures complètement auto-alignées 
est de minimiser cette distance émetteur/base, ce qui permet d’atteindre des 
fréquences plus élevées. En effet, les équations [V-1-17] et [V-1-23] des paramètres 
dynamiques (fT & fMAX) montrent que les performances en fréquence sont influencées 
significativement par les éléments parasites que sont par exemple pour le fMAX, la 
résistance de base et la capacité base/collecteur. 

Par ailleurs, la montée en fréquence nécessite des transistors de plus en plus 
petits. Un procédé non auto-aligné est pénalisant car les contraintes sur les 
différentes étapes de photolithographie ne permettent pas la réalisation de motifs de 
très petites tailles. Le passage à un procédé complètement auto-aligné est 
nécessaire pour pouvoir diminuer les dimensions du transistor bipolaire. Le choix 
d’une structure auto-alignée impose, pour obtenir un schéma d’intégration simple, de 
passer par une épitaxie sélective de la base. Grâce à cette structure FSA, la distance 
entre l’émetteur et le contact de base est fixée par le procédé de fabrication et non 
par la superposition de deux niveaux de masquage. L’alignement émetteur/base se 
fait lors de la gravure du silicium polycristallin de l’émetteur. Finalement, l’utilisation 
d’un procédé FSA permet de réduire la distance entre la zone active du composant 
(la jonction émetteur/base) et le (ou les) contact(s) de base. L’intérêt de l’architecture 
FSA est donc double : la densité d’intégration est accrue et surtout les capacités 
parasites ainsi que les résistances séries sont réduites. 

Dans le tableau V-2, nous avons répertorié les technologies bipolaires 
actuellement en développement chez STMicroelectronics. En ce qui nous concerne, 
nous nous sommes intéressés aux technologies BipX et H9SOI SiGe, en cours de 
développement. Ces technologies possèdent une architecture complètement auto-
alignée qui met en œuvre une base épitaxiée sélectivement vis-à-vis de Si3N4, 
contrairement aux générations précédentes (BiCMOS9 et H9SiGe) où les 
architectures des transistors sont quasi auto-alignées et possèdent une base 
épitaxiée non sélectivement. 
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Technologie BiCMOS9 BipX H9SiGe H9SOI SiGe 

Nœud CMOS 0,13µm 0,13 µm 0,13µm 0,13 µm 

Collecteur Couche 
enterrée + epi 

Couche 
enterrée + epi Implanté Implanté 

Isolation STI + DTI STI + DTI STI SOI + STI 
Architecture 

E/B 
Double poly 

QSA 
Double poly 

FSA
Simple poly 

QSA 
Double poly 

FSA
Epitaxie SiGeC SiGeC SiGeC SiGeC 

Base SiGe NSEG SEG NSEG SEG 

Emetteur mono mono mono mono 

β 500 500 300 ~300 

fT (GHz) 160 230 45 >50 

fMAX (GHz) 160 230 80 >70 

BVCE0 (V) 1,8 1,6 4,0 >4,0 

VAF (V) >150 >100 >150 >150 

Tableau V-2  : Descriptif des caractéristiques et des spécificités des technologies BiCMOS9, 
BipX, H9SiGe et H9SOI SiGe. 

Une des principales difficultés de la structure FSA réside dans l’élaboration 
de l’épitaxie sélective de la base. Il est en effet beaucoup plus compliqué de déposer 
sélectivement le matériau SiGeC sur une petite zone silicium de la plaque, en 
gardant la même efficacité du carbone, et surtout d’être sélectif par rapport au nitrure 
de silicium. 

Dans le tableau V-2, sont également précisées les performances du transistor 
attendues pour les différentes technologies. Toutes ces technologies ne sont pas 
destinées aux mêmes applications. Les technologies BiCMOS sont plutôt affectées 
aux HBT à haute fréquence, alors que les technologies H9SiGe et H9SOI SiGe sont 
respectivement des HBT à faible coût et sur SOI mince, intégrés dans des 
technologies CMOS. C’est pour cette raison que les fréquences fT et fMAX sont plus 
faibles pour H9SiGe et H9SOI SiGe. 

V-2-1- La technologie BipX 

Comme nous venons d’en discuter, la technologie BipX met en œuvre une 
structure FSA rendue possible grâce à une base épitaxiée déposée sélectivement 
par rapport au nitrure de silicium. La fabrication du bipolaire doit s’inscrire dans celle 
du transistor CMOS. C’est pour cette raison que chaque étape de sa fabrication est 
intégrée dans la fabrication du transistor CMOS. L’une des principales différences 
entre les technologies BiCMOS9 et BipX est le remplacement de l’architecture 
double poly-QSA par une architecture double poly-FSA. L’intégration d’une base 
SiGeC sélective est alors indispensable pour développer cette technologie avancée 
afin d’atteindre des hautes fréquences. 



Chapitre V Intégration des hétérostructures Si/SiGeC sélectives  

 dans les technologies bipolaires avancées 

 118 

L’architecture double poly-FSA, ainsi qu’une image MET d’un transistor 
bipolaire sont décrites par la figure V-5.  

L’ouverture de la zone bipolaire et de la fenêtre émetteur sont réalisées après 
les dépôts successifs du polysilicium de base (poly base) et d’un masque dur 
(oxyde+nitrure). A travers cette fenêtre émetteur, l’implantation du SIC (“Selectively 
Implanted Collector”) est réalisée. L’oxyde piédestal est ensuite gravé pour former 
une cavité dans cette ouverture, destinée à la base. La base est alors déposée 
sélectivement par rapport à Si3N4 et est ainsi auto-alignée avec le collecteur (SIC). 
Des espaceurs internes sont déposés et gravés pour isoler le poly base du poly 
émetteur dopé in situ à l’arsenic. Après un recuit d’activation (recuit à 1113°C), une 
siliciuration du polysilicium avec du cobalt est faite à l’endroit des contacts et 
l’ensemble est recouvert de nitrure et de verre phosphosilicaté. Les contacts sont 
finalement réalisés avec un dépôt de titane puis de tungstène. 

Le profil de base typiquement déposé dans cette technologie est schématisé 
par la figure V-6. 

Couche enterrée 

Puit 

collecteur 

TEOS TEOS SIC 

E B B C 

Poly émetteur 

Poly base 

Base SEG 

Base SiGeC:B SEG

Figure V-5  : Représentation 
schématique d’une vue en coupe 
et une image MET d’un transistor 

bipolaire npn à structure FSA. 

contact 

Espaceur nitrure interne 

Poly émetteur 

siliciuration 

Verre 

phosphosilicaté 

Poly base

TEOS
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Figure V-6  : Profil 
standard des films 

Si/SiGeC:B élaborés dans 
la technologie BipX. 

L’objectif principal de la technologie BipX est d’augmenter les fréquences de 
coupures fT et fmax du dispositif, tout en gardant des caractéristiques électriques 
statiques correctes (VAF, tension de claquage, gain en courant, etc.). L’une des 
solutions pour améliorer la fréquence fT est de réduire le temps de transit τB dans la 
base neutre. 

V-2-2- La technologie H9SOI SiGe 

La particularité de la technologie H9SOI SiGe est l’utilisation de substrats 
composés d’un empilement silicium / oxyde de silicium / silicium pour la fabrication 
des circuits intégrés. Le choix de l’architecture s’est porté sur une structure de 
transistors bipolaires verticale Si/SiGeC sur film SOI (“Silicon On Insulator”) mince 
[Avenier 05]. Cette structure symétrique se distingue par ses deux contacts 
collecteur et ses contacts de base reportés dans un autre plan. Ce décalage des 
contacts de base, réduit la distance des prises de contact collecteur. Ces deux 
caractéristiques permettent de minimiser la résistance d’accès au collecteur du 
dispositif. 

L’architecture FSA double poly a également été sélectionnée afin de 
minimiser les pertes en performance attribuées à l’utilisation des films SOI minces. 
Les performances de la technologie H9SOI SiGe sont très proches de celles de 
H9SiGe (tableau V-2). L’optimisation du profil de la base SEG est donc l’un des 
points clés du développement de cette technologie SOI. 

Pour obtenir de bonnes performances du TBH Si/SiGeC sur film SOI mince, 
l’intégration du transistor bipolaire devient plus complexe. Contrairement aux TBH 
fabriqués sur substrat silicium (comme pour la technologie BipX), la base Si/SiGeC 
SEG (appelée aussi zone active) n’est plus séparée des zones dopées n+ du 
collecteur par des isolations de type STI (“Shallow Trench Isolation”). En fait, dans la 
technologie SOI, l’émetteur, la base et le collecteur sont situés sur la même zone 
active, avec les zones dopées n+ placées latéralement (figure V-7). Il n’existe plus de 
STI entre la prise du collecteur et le collecteur intrinsèque. De plus, l’isolation 
base/collecteur se fait à l’aide d’un oxyde TEOS piédestal. 

Si 25%Ge

C

20nm à 25nm 14nm à 18nm 

B
10%Ge

4nm 
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La technologie H9SOI SiGe est donc une technologie CMOS 0,13µm 
construite sur substrat SOI avec un TBH à faible coût et un transistor à tension 
élevée. Le profil de la base ressemble fortement à celui de la technologie BipX 
(figure V-6). Cependant la base est légèrement plus épaisse : la couche de SiGe 
mesure en général 35nm et le cap Si 25nm. 

V-3- Résultats électriques 

Intéressons nous maintenant aux résultats électriques obtenus avec le 
système SiH4/GeH4/MS/HCl/B2H6/H2 pour les deux technologies bipolaires étudiées. 
Nous avons regardé principalement l’influence des paramètres matériaux sur les 
résultats électriques. 

V-3-1- Incorporation du carbone 

La première action pour tester la chimie à base de silane a été de faire varier 
la concentration de carbone dans la base Si/SiGeC:B. Avant ces travaux de thèse, la 
concentration standard de carbone total avec le système 
SiH2Cl2/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2 était de 3,5.1019 atomes/cm3. Au-delà de cette 
teneur en carbone, un courant de recombinaison a été détecté dans la base et les 
performances du TBH étaient dégradées. Nous sommes donc partis de cette valeur, 

TEOS

Poly base
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oxyde

oxyde 
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en augmentant progressivement la teneur en carbone dans la couche SiGeC:B SEG, 
à concentration en bore fixe. 

Rappelons que le carbone permet de bloquer la diffusion du bore pour obtenir 
des bases plus fines et plus fortement dopées, mais que son incorporation est 
complexe : substitutionnelle ou interstitielle. 

V-3-1-1- Mesures statiques

Quelle que soit la technologie étudiée, nous avons remarqué que le courant 
de base n’était pas dégradé, ou alors très peu, aux fortes concentrations de carbone. 
Le courant de base reste idéal quelle que soit la concentration en carbone, à forte ou 
faible injection et c’est l’un des points marquants de l’utilisation de la chimie à base 
de silane. En effet, comme nous l’avons défini précédemment dans ce chapitre, le 
courant de base est composé en partie d’un courant de recombinaison qui a lieu 
dans la zone de charge d’espace base/émetteur. Si la base neutre est étroite et peu 
dopée, le nombre d’électrons injectés dans la base, capables de se recombiner avec 
les trous, va diminuer. Le courant de recombinaison est donc réduit, ce qui évite 
l’augmentation du courant de base. 

Sur la figure V-8 sont reportés les courants collecteur et de base d’un lot BipX 
et d’un lot H9SOI SiGe. Pour ces deux lots, nous avons fait varier la concentration 
totale en carbone. La concentration en bore est fixée, et est égale à 5.1019 at./cm3

pour le lot BipX, et à 7.1019 at./cm3 pour l’autre technologie. Sur cette figure V-8, on 
note que pour la technologie SOI, la hausse de la concentration en carbone 
n’influence pas la valeur du courant IB. Avec la technologie BipX, le courant IB

augmente légèrement (de 3nA soit 6%) entre 0,16% et 0,28% de CT. A titre 
comparatif, dans le même domaine de teneur en CT mais avec le système 
DCS/GeH4/MS/HCl/H2, IB augmente de 230nA. On peut donc considérer que la 
dégradation de IB dans la technologie BipX est négligeable. 

L’absence de dégradation du courant de base avec l’augmentation de la 
teneur en carbone total, rencontrée jusqu’à maintenant avec le système à base de 
dichlorosilane, est dû à l’absence de centres recombinants dans la base ou à la 
jonction émetteur/base. Le fait que le courant de base soit constant jusqu’à 0,34% de 
carbone total suggère que le carbone contient mieux le bore dans la couche 
SiGeC:B SEG en diminuant sa diffusion hors de la base. Dans le chapitre précédent 
nous avions effectivement montré qu’avec la chimie à base de silane, tous les 
atomes de carbone étaient incorporés en site substitutionnel en-dessous de 0,3% de 
CT. Au-dessus de cette teneur, les atomes de carbone non substitutionnels 
commençaient à apparaître. 

À faible injection, IB restant constant, la dispersion est de plus en plus 
importante au fur et à mesure que la concentration en carbone augmente. En effet, à 
faible injection, la concentration de 0,3% de carbone total semble donner un courant 
de base plus dispersé. 

Le courant collecteur IC permet également de confirmer l’efficacité des 
atomes de carbone sur la diffusion du bore, en utilisant la chimie à base de silane. 
Sur la figure V-8, nous pouvons remarquer que le courant collecteur augmente avec 
la teneur en carbone. Cette augmentation est plus flagrante avec la technologie 
BipX. Le courant collecteur (équation [V-1-8]) est inversement proportionnel à la 
largeur de la base neutre WB. Par conséquent, si la largeur de la base est fine, la 
valeur de IC sera plus élevée. 
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L’augmentation de IC et la constance de IB entraînent l’augmentation du gain 
en courant avec la hausse de la teneur en carbone. Dans le tableau V-1, nous avions 
déjà émis l’hypothèse que l’amélioration du gain en courant serait engendrée en 
partie par une base fine. Par conséquent, la diffusion du bore est mieux bloquée. 

La figure V-9 représente l’évolution de la tension BVCE0 pour un lot H9SOI 
SiGe. La représentation des résultats est donnée sous forme de “boxplot”. Cette 
représentation permet de visualiser rapidement la valeur moyenne des paramètres 
électriques, ainsi que leurs dispersions, après un test statistique. Le descriptif d’un 
“boxplot” est illustré dans l’annexe A6. On remarque que la hausse de la teneur en 
CT engendre la diminution de la tension de claquage BVCE0. Par conséquent, 
l’augmentation de la concentration en carbone dans la base SiGeC:B ne semble pas 
favoriser le fonctionnement du transistor. Un compromis sera sans doute envisagé. 

Par ailleurs, nous avons observé que la résistance d’accès à la base ne varie 
pas significativement avec l’augmentation de la concentration en carbone. RB

augmente de 7% quant la concentration en carbone est multipliée par 2. 

Figure V-9  : Tension de claquage 
entre le collecteur et l’émetteur en 
fonction de la teneur en carbone, 
en injection moyenne, dans des 

transistors NPN dont 
 Ae = 0,28x1,42 µm²  

(H9SOI SiGe). 

BipX H9SOI SiGe 

IB ▲ �

IC � �

Ge=10-25% 
B=5e19 at./cm 3

C=0,12% 

C=0,16% 

C=0,24% 

Numéro de plaque 

BVCE0

(V) 

BVCE0 (V)

Figure V -8 : Courant 
collecteur et de base 

en fonction de la 
composition en 

carbone des bases 
SiGeC:B, dans le cas 

d’une technologie BipX 
([B]=5.1019at./cm3) et 

H9SOI SiGe 
([B]=7.1019at./cm3). Le 

système utilisé est 
SiH4/GeH4/MS/HCl/ 

B2H6/H2.
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De manière générale, l’augmentation de la teneur en carbone entre 0,07% et 
0,16% entraîne un IB constant et l’augmentation de IC. Des tensions d’avalanche 
constantes (ou très légèrement diminuées dans le cas de BVCE0) sont également 
observées. 

V-3-1-2- Photoluminescence à température ambiante

Nous avons vu précédemment que le courant de recombinaison des porteurs 
dans la base pouvait influencer le courant de base. Or ces mécanismes de 
recombinaison sont similaires à ceux que l’on peut retrouver dans la méthode de 
photoluminescence. Nous avons donc recherché si une éventuelle corrélation entre 
le courant IB et l’intensité du signal de photoluminescence pouvait être mise en 
évidence. 

La figure V-10 montre la photoluminescence et le courant de base des films 
Si/SiGeC:B en fonction de la teneur en carbone total. Les mesures de l’intensité de 
PL ont été réalisées après le dépôt d’épitaxie, dans des boîtes de dimension 
70x100µm², pour les deux technologies. Nous avons également rajouté les valeurs 
de PL et de IB obtenues avec une base de TBH BipX élaborée à l’aide de la chimie à 
base de dichlorosilane à titre comparatif. 

Figure V-10  : Intensité du signal de photoluminescence et courant de base en fonction de la 
teneur en carbone dans les bases SiGeC:B des technologies BipX et H9SOI SiGe. Les points 
pleins signifient que la base a été élaborée avec le système SiH4, alors que les points vides 

concernent la chimie à base de DCS. 

IB PL 
BipX SiH4 ▲ �

H9SOI SiGe SiH4 ▲ �

BipX DCS � �
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Dans le cas des bases conçues à l’aide du système 
DCS/GeH4/MS/HCl/B2H6/H2, on note que la hausse de la concentration en carbone 
total provoque l’augmentation du courant IB et la diminution du signal de PL. En fait, 
ces deux phénomènes débutent à la même teneur en CT : 0,07%. La dégradation du 
courant de base peut donc être corrélée à la chute de l’intensité du signal de 
photoluminescence. 

Cette corrélation entre IB et PL est également présente dans le cas des bases 
des transistors de la technologie BipX déposées avec la chimie à base de silane. La 
faible augmentation de la valeur du courant IB, dont nous avons discuté 
précédemment, est accompagnée d’une légère diminution de la PL (de 0,3mV). Par 
contre, en ce qui concerne la technologie H9SOI SiGe, le courant IB reste constant 
lors de la hausse de la concentration en CT alors que la photoluminescence chute 
très faiblement (3,3mV). Ces valeurs de IB ont été mesurées pour une injection 
moyenne (Ve = 0,75V). En nous intéressant à ces courants IB mesurées à très faible 
injection, grâce aux courbes de Gummel (figure V-11), nous avons observé une 
dégradation de l’idéalité de IB au fur et à mesure que la concentration en carbone 
total augmentait. 

Figure V-11  : Courbes de Gummel de base de lot H9SOI SiGe avec une teneur de carbone 
total de a) 0,16%, b) 0,24% et c) 0,30% (L. Boissonnet). 

A partir de 0,24% de CT, on distingue une faible fuite pour le courant IB de la 
jonction émetteur/base. Avec l’augmentation de la teneur en carbone, cette fuite 
devient plus importante. Aux très faibles injections, cette faible fuite pourrait expliquer 
la diminution de photoluminescence que nous avons observée sur la  
figure V-10. 

V-3-1-3- Résultats dynamiques

En diminuant la largeur de la base, c’est-à-dire en réduisant la diffusion du 
bore, τB est diminué et par conséquent la fréquence de transition fT est augmentée.
D’après l’expression [V-1-23], la fréquence fmax augmente avec fT. Cependant cette 
fréquence est également inversement proportionnelle à la résistance de base. RB doit 
donc être minimisée. Or nous avons vu dans le tableau V-1, qu’une base fine 
augmentait la valeur de la résistance d’accès à la base, et ainsi désavantageait la 
fréquence maximale d’oscillation. Un compromis sera donc nécessaire. 

La figure V-12 montre la fréquence de transition en fonction du courant 
collecteur de transistors BipX élaborés à différents niveaux de carbone. 

a) b) c) 
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Figure V-12  : Fréquence 
de transition fT en 

fonction du courant 
collecteur, pour 

différentes concentration 
en carbone total. 

Technologie BipX. 

D’après la figure V-12, la fréquence de transition augmente bien avec la 
concentration en carbone total. L’amélioration de la fréquence fT laisse supposer que 
la largeur de la base neutre est effectivement plus fine lorsque la concentration de 
carbone augmente. On peut noter aussi que l’amélioration entre 0,18% et 0,22% est 
beaucoup plus importante qu’entre 0,22% et 0,28%. 

Par contre, en ce qui concerne la fréquence maximale d’oscillation, aucune 
tendance ne se détache de la figure V-13. 

Figure V-13  : Fréquence 
maximale d’oscillation 

fMAX en fonction du 
courant collecteur, pour 
différentes concentration 

en carbone total. 
Technologie BipX. 

Entre 0,16% et 0,22%, la fréquence maximale d’oscillation augmente et 
diminue, jusqu’à devenir plus faible à 0,28%. Il faut également noter que les valeurs 
de fMAX sont plus faibles que celle de fT. Or, d’après le cahier des charges de la 
technologie BipX, la fréquence fMAX doit être supérieure à la fréquence fT. 
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V-3-1-4- Améliorations apportées par le changement du
précurseur de silicium

La figure V-14 permet de comparer les courants de base et de collecteur en 
fonction de la teneur en carbone total pour des bases SiGeC:B élaborées à l’aide 
des chimies à base de silane et de DCS. L’augmentation de la pression partielle de 
MS dans le système DCS/GeH4/MS/HCl/B2H6/H2 provoque rapidement la 
dégradation du courant de base, contrairement au système à base de silane. 
Comme nous en avons discuté auparavant, cette augmentation du courant de base 
est due à la présence d’un courant de recombinaison. Les valeurs du courant 
collecteur sont plus importantes avec le silane comme précurseur de silicium. De 
plus, IC augmente plus fortement avec la concentration totale en carbone. Le point 
négatif pour l’utilisation du silane, est la forte dispersion du courant collecteur qui se 
répercute sur les mesures du gain. 

Figure V-14  : Courants 
IB et IC en fonction de la 

concentration en 
carbone total pour les 

systèmes 
SiH4/GeH4/MS/HCl/B2H6

/H2 et 
DCS/GeH4/MS/HCl/B2H6

/H2. Technologie BipX 

Dans la technologie BipX, les tensions d’Early sont légèrement plus élevées 
que celles obtenues avec comme précurseur de silicium le DCS. Elles sont toutes 
supérieures à la valeur limite basse (100 V). Les TBH de la technologie H9SOI SiGe 
donnent des VAF largement supérieures à 150 V. La diminution de VAF lors du 
changement du précurseur de silicium est peut-être due à la plus forte concentration 
totale en carbone. La tension d’Early chute également avec la concentration en bore.  

A partir de la figure V-15, on remarque que la fréquence de transition est 
légèrement supérieure avec le silane (jusqu’à 12 GHz de plus), et la fréquence 
maximale d’oscillation fMAX est plus faible avec la chimie à base de silane 
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Figure V-15  : Fréquences fT, 
fMAX et résistance de base en 
fonction de la teneur en CT, 

pour les systèmes contenant 
du SiH4 (points pleins) et du 

DCS (points vides). 
Technologie BipX. 

V-3-2- Le dopage en bore 

Maintenant que nous savons que l’utilisation du silane comme précurseur de 
silicium permet de mieux bloquer la diffusion du bore dans la couche SiGeC:B, nous 
pouvons augmenter la concentration en bore. Nous avons testé deux concentrations 
en bore pour les deux technologies : 5.1019 at./cm3 et 7.1019 at./cm3. Le tableau V-3 
présente les résultats des paramètres statiques et dynamiques des deux 
technologies. 

Technologie BipX H9SOI SiGe 

Teneur en CT (%) 0,16 0,16 0,16 0,16 

[B] (1019 at./cm3) 5 7 5 7 

Paramètres statiques
AE = 0,26x3,66µm² AE = 0,28x1,42µm²

β 1164 442 432 206 

IC (µA) 54 20 7,75 3,75 

IB (nA) 47 47 18 18,5 

Raccès base (Ohm) 203 127 180 121 

BVCE0 (V) 1,51 1,66 5 5,4 

Paramètres dynamiques 

AE = 0,26x5,70µm² AE = 0,28x1,42µm²

fT (GHz) 239 218 36 32 

fMAX (GHz) 222 228 143 134 

Tableau V-3  : Paramètres statiques et dynamiques lors de la variation de la dose de bore 
pour les technologies bipolaire. 
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Bien que les valeurs soient différentes, l’évolution des différents paramètres 
statiques est identique pour les deux technologies étudiées. Lorsque la concentration 
en bore est réduite, IC augmente fortement, alors que IB reste constant. Par 
conséquent, le gain augmente fortement. La réduction en bore entraîne également la 
diminution de BVCE0 et l’augmentation de BVEB0. Notons également que la 
concentration à 5.1019 at./cm3 de bore donne des valeurs de IB plus dispersées à 
faible injection.

D’après le tableau V-3, la fréquence de transition diminue lorsque la 
concentration en bore augmente. Lorsque le dopage augmente, la résistance 
d’accès à la base diminue. Par exemple pour la technologie BipX, Raccès base est réduit 
d’environ 40%. La hausse du dopage de la base n’est pas assez forte pour 
compenser la finesse de la base et ainsi augmenter la fréquence fMAX. Dans le cas de 
la technologie SOI, la fréquence maximale d’oscillation diminue même de 10 GHz. 

V-3-3- L’épaisseur du “cap” silicium 

La couche appelée “cap Si” permet d’ajuster la distance entre l’arsenic de 
l’émetteur et le bore de la base. L’épaisseur du cap modifie la position de la jonction 
émetteur/base qui correspond à l’endroit où le champ électrique est le plus fort. Pour 
une même largeur de base, plusieurs épaisseurs de la couche silicium ont été 
réalisées pour un même niveau de dopage de bore et de carbone ([B]=5.1019 at./cm3

et 0,12% de CT). Dans ce paragraphe, nous allons montrer l’effet de la variation de la 
couche de silicium dans le cas de la technologie H9SOI SiGe. 

La figure V-16 montre les courants IB et IC en fonction de l’épaisseur du cap 
silicium. Une augmentation de l’épaisseur de la couche de silicium sélectif provoque 
une diminution du courant collecteur et une augmentation du courant de base. Le 
gain est donc plus faible aux fortes épaisseurs. 

Figure V-16  : 
Courant IB et IC
en fonction de 

l’épaisseur de la 
couche de 
silicium. 

Technologie 
H9SOI SiGe. 

Un cap Si plus fin entraîne également une diminution de la tension de 
claquage BVCE0 et de la tension d’Early. Un cap Si épais est donc indispensable pour 
obtenir des tensions BVCE0 nettement supérieures à 5V (ce qui avait également été 
observé avec les bases conçues à l’aide de la chimie à base de DCS). En effet, 
lorsque le cap Si est moins épais, la résistance d’accès à la base a tendance à 
augmenter. 
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Figure V-19  : Image 
MET d’un TBH 
H9SOI SiGe. 

Lien 

Poly base 

TEOS 

Base intrinsèque 

Nous avons remarqué aussi que plus le cap Si était fin, plus le courant IC et le 
gain étaient dispersés (figure V-18). A faible injection, le courant IB est moins idéal et 
est également plus dispersé aux faibles épaisseurs de cap Si. 

Figure V-18  : Boxplot a) du gain, b) du courant de base et c) du courant collecteur pour 
différentes épaisseurs de cap Si (25nm, 20nm et 17nm) (L. Boissonnet). 

V-3-4- Problèmes rencontrés 

V-3-4-1- Le lien base intrinsèque/base extrinsèque

La base extrinsèque et la base intrinsèque sont reliées lors de la croissance 
de la base intrinsèque par une croissance de polysilicium à partir du polysilicium de 
la base. L’épaisseur du TEOS et sa désoxydation juste avant le dépôt épitaxié vont 
influencer cette liaison, qui elle-même va avoir un impact sur la résistance de base 
RB. Nous avons remarqué que dès que l’épaisseur du cap Si est inférieure à 15nm, 
le risque de ne plus avoir de lien entre la base extrinsèque et la base intrinsèque est 
accentué, surtout dans le cas de la technologie BipX où la base Si/SiGeC:B est plus 
fine. 

Sur la figure V-19, on aperçoit la connexion entre les deux bases. Sur cette 
image TEM, la couche SiGeC:B est épaisse de 35nm et l’épaisseur du cap Si est 
égale à 25nm. 

a) b) c) 
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Lorsque nous avons étudié l’influence de l’épaisseur du cap Si sur les 
paramètres électriques, nous avons diminué cette épaisseur afin d’améliorer les 
performances du TBH. Cependant, en réduisant la dimension de cette couche de 
silicium, nous avons été confrontés à une dégradation des résultats électriques. Les 
images MET de la figure V-20 nous permettent de distinguer le problème rencontré 
lorsque l’épaisseur du cap Si est trop fine. Sur ces images, le cap Si mesure 10nm et 
la couche SiGeC:B SEG possède une épaisseur de 24nm. La croissance à partir du 
poly base n’est pas assez importante pour que la connexion puisse se faire entre les 
deux bases. 

L’épaisseur du cap Si n’étant pas assez épaisse, le dépôt d’oxyde TEOS 
ayant lieu après le dépôt d’épitaxie Si/SiGeC:B, a comblé l’espace libre entre la 
couche poly base et la base Si/SiGeC:B. Sur la figure V-20, le lien (morphologique et 
électrique) entre la base extrinsèque et la base intrinsèque n’est pas réalisé. Cette 
coupe MET permet de visualiser la composition en titane (Ti symbolisé en rouge), 
oxygène (O, symbolisé en vert) et azote (N, symbolisé en bleu) des différentes 
couches constituant le transistor bipolaire. Au niveau des connexions entre la base 
extrinsèque et la base intrinsèque (matérialisées par des cercles sur la figure V-20), 
on distingue bien la présence d’oxygène qui est due au remplissage par le TEOS 
après le dépôt épitaxié. 

Figure V-20  : Images MET (a) d’un transistor bipolaire de la technologie BipX, (b) donnant la 
composition des couches (photos de R. Pantel). 

Il est donc indispensable d’avoir une épaisseur de cap Si supérieure à 10nm 
pour assurer le lien entre la base intrinsèque et la base extrinsèque et éviter ainsi 
une dégradation des performances du transistor bipolaire. On peut également ajuster 
le dépôt de TEOS, mais une optimisation de l’intégration sera alors requise. 

V-3-4-2- Dispersion des paramètres électriques

Un moyen de juger l’homogénéité d’un procédé, est d’évaluer la dispersion 
des résultats électriques du dispositif. Les caractéristiques de l’épitaxie SiGeC:B 
SEG (épaisseurs des couches, concentration en bore, teneur en germanium et en 

Remplissage par de l’oxyde 

Poly 

émetteur 

Poly  
base 

nitrure 

TEOS 

50nm

Absence de connexion 

a) 

b) 
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carbone) sont des paramètres majeurs pour la bonne fonctionnalité des dispositifs. 
Afin d’évaluer le contrôle du procédé d’épitaxie de la base (sensibilité aux 
fluctuations des caractéristiques de la base), nous avons analysé les résultats 
statistiques du courant collecteur IC. L’uniformité des films, qui est un des paramètres 
majeurs définissant la fiabilité d’un procédé, a été évaluée en utilisant des mesures 
physiques et électriques. 

La figure V-21 montre la cartographie du courant IC sur les différentes puces 
de la plaque d’un lot H9SOI SiGe. En fait, la surface analysée ne représente pas 
toute la plaque. Elle est décentrée vers le sud-ouest de la plaque (le sud de la plaque 
étant représenté par le "notch"). Sur une puce, le courant IC est mesuré dans le coin 
en bas à gauche de la puce. La valeur du courant collecteur est reportée sur chaque 
puce de la cartographie de la surface analysée et est symbolisée par un cercle 
rouge. Plus ce cercle est gros, plus la valeur de IC est élevée. La valeur moyenne de 
IC est de 0,537µA (avec une déviation standard de 0,146µA), mesurée pour une 
tension de 0,7V. Les valeurs les plus élevées de IC se situent au bord de la partie 
sud, sud-ouest de la surface analysée. 

Figure V-21  : Cartographie complète de IC d’un lot H9SOI SiGe, avec un profil 10%-25% Ge 
(mesures de M. Ruat). 

D’après l’expression du courant collecteur (équation [V-1-8]), IC dépend de la 
largeur de la base ainsi que de son dopage. Or d’après les observations sur les 
résultats électriques décrites précédemment, la dispersion sur le courant collecteur a 
été principalement détectée lors de la variation de l’épaisseur de la base et plus 
précisément de l’épaisseur du cap Si. Nous avons donc mesuré les épaisseurs de la 
couche Si/SiGeC:B du même lot H9SOI SiGe, avec le même profil de germanium. 
Les épaisseurs de silicium et de SiGe sont mesurées sur deux diagonales (AA’ et 
BB’) décrites sur la figure V-22. 
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Figure V-22  : Epaisseur de Si et SiGe sur deux diamètres. 

On note sur la figure V-22 que les épaisseurs des films Si ou SiGe sont 
constantes dans la partie centrale de la plaque. Dès qu’on se rapproche du bord de 
la plaque, les épaisseurs deviennent plus fines pour les deux types de couches. 
Dans le cas du cap Si, suivant l’endroit au bord de la plaque où est réalisée la 
mesure, l’épaisseur est différente. En effet, entre l’ouest et l’est de la plaque 
(diagonale AA’), il existe une différente de 25Å. Le cap Si est également plus épais 
au sud de la plaque d’environ 70Å par rapport au nord de la plaque (diagonale BB’). 

Or nous venons de voir avec la figure V-21 que le courant collecteur était 
justement plus important dans la partie sud-ouest de la plaque. La dispersion du 
courant collecteur dépend donc du problème d’uniformité de l’épaisseur de la couche 
silicium de la base Si/SiGeC:B. 

V-4- Conclusion sur l’industrialisation des 
hétéroépitaxies Si/SiGeC:B sélectives 

Finalement, l’essai du nouveau mélange à base de silane dans les 
technologies bipolaires en cours de développement (BipX et H9SOI SiGe) a donné 
des résultats électriques statiques très prometteurs. Grâce aux résultats électriques 
statiques, nous avons pu nous rendre compte de l’influence de la chimie à base de 
silane lors de son utilisation pour élaborer la base Si/SiGeC:B SEG des TBH. Le 
résultat le plus marquant est l’augmentation de la concentration en carbone total 
dans la base d’un facteur 4, grâce à cette chimie. En effet, aucune dégradation du 
courant IB n’a été détecté jusqu’à environ 0,3% avec le système contenant du silane, 
alors que la chimie à base de DCS ne permet pas d’incorporer plus de 0,07% de 
carbone dans la base, sans risquer de dégrader le courant de base. 

La hausse du courant collecteur IC avec la teneur en carbone total nous 
indique que la jonction émetteur/base se fait à plus forte teneur en germanium et par 
conséquent que la diffusion du bore hors de la base Si/SiGeC:B est plus faible. La 
fréquence en transition fT augmente aussi avec la concentration en carbone, ce qui 
suggère également que la base neutre est plus fine et donc que le bore est mieux 
contenu dans la base grâce à la plus forte concentration en carbone. 

Bien que des améliorations soient encore à apporter, la réduction de la 
diffusion du bore par l’ajout d’une forte concentration en carbone autorise l’utilisation 
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d’une dose de bore plus élevée dans le film SiGe, ainsi qu’une diminution de 
l’épaisseur de la base. Ces deux possibilités peuvent améliorer significativement les 
performances du TBH. 

La cartographie de photoluminescence à température ambiante nous a 
permis, d’une manière simple et non destructive, de déterminer la dégradation des 
paramètres électroniques qui contrôlent les caractéristiques importantes des 
dispositifs. En effet, nous avons pu mettre en évidence la corrélation entre 
l’augmentation du courant IB et la chute de l’intensité du signal de 
photoluminescence. Cette relation entre courant de base et PL va nous permettre de 
développer plus rapidement nos études matériaux. 
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Conclusion 

Pour répondre aux exigences des hautes performances, le transistor tout 
silicium a été remplacé par un Transistor Bipolaire à Hétérojonction (ou TBH), à base 
Si1-x-yGexCy. De plus, différentes recherches sur l’architecture du TBH ont conclu que 
l’utilisation d’une architecture complètement auto alignée améliorait les performances 
du dispositif en diminuant la plupart des éléments parasites. Or la fabrication d’une 
telle architecture n’est possible que par l’utilisation d’une épitaxie sélective pour 
élaborer la base du TBH. Cette thèse a donc été orientée principalement autour du 
développement de couches épitaxiées SiGeC sélectives, destinées à former la base 
des prochaines générations de transistors bipolaires à hétérojonctions et à structure 
complètement auto alignée. 

L’un des phénomènes ralentissant l’avancée de ces transistors nouvelle 
génération est la diffusion du dopant hors de la base. La maîtrise des profils de 
dopants, et notamment du bore dans les transistors npn, reste un des points clés de 
l’utilisation des alliages Si1-xGex. L’incorporation de carbone dans l’alliage binaire 
SiGe réduit la diffusion du bore. Elle induit une plus grande stabilité thermique des 
hétérostructures, permettant une plus grande flexibilité technologique pour le 
développement de nouveaux dispositifs bipolaires possédant une base SiGeC. Or, 
seuls les atomes de carbone occupant les sites substitutionnels de la maille SiGeC 
sont susceptibles de bloquer les atomes de bore diffusant à travers la base. Dans 
toute notre étude, notre objectif a donc été d’incorporer le maximum de carbone 
substitutionnel, en minimisant le nombre d’atomes de carbone non substitutionnels 
présents dans la couche SiGeC. 

Dans la première partie de cette thèse, nos recherches bibliographiques nous 
ont amenés à découvrir le domaine de la technologie SiGe(C) et de ses applications. 
Les propriétés cristallines et physiques des matériaux SiGe et SiGeC ont été 
rappelées dans ce premier chapitre. Nous avons discuté de l’application des 
caractéristiques physiques des alliages SiGe et SiGeC qui a permis de véritables 
bonds technologiques. L’incorporation d’atomes de germanium dans le réseau de 
silicium permet d’accéder à des TBH plus performants. La présence des atomes de 
germanium et de carbone permet entre autre de ralentir la diffusion de bore hors de 
la base, qui pourrait dégrader les performances du dispositif. Nous avons également 
décrit dans ce chapitre, la méthode de dépôt chimique en phase vapeur à pression 
réduite ayant servi à élaborer nos différentes épitaxies sélectives. 

Afin de mieux incorporer les atomes de carbone dans les sites 
substitutionnels, nous avons cherché à optimiser le dépôt de la base. En effet, de 
précédentes études sur l’épitaxie SiGeC ont montré qu’une diminution de la 
température de dépôt et/ou une augmentation de la vitesse de croissance 
permettaient d’obtenir un rapport Csub/Cint (carbone substitutionnel sur carbone 
interstitiel) plus élevé. De plus, dans les technologies bipolaires possédant des 
architectures complètement auto alignées, les bases Si/SiGeC:B doivent être 
sélectives par rapport au nitrure de silicium. La recherche d’optimisation du procédé 
sélectif nous a conduits à nous intéresser au système 
SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2. Avant le début de ces travaux, le système standard 
servant à concevoir les bases des TBH était le système 
SiH2Cl2/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2. Cette thèse a donc été l’occasion d’étudier et de 
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développer pour la première fois la sélectivité de la chimie à base de silane vis-à-vis 
du nitrure de silicium. 

Le deuxième chapitre est consacré à l’épitaxie de silicium sélective, élaboré à 
l’aide du système SiH4/HCl/H2. Nous avons découvert que la vitesse de croissance 
de l’épitaxie Si SEG dépend fortement de la pression partielle de HCl présente dans 
la phase gazeuse initiale. Nous supposons que l’occupation des sites de croissance 
par les atomes de chlore adsorbés à la surface, contrôle la cinétique de croissance 
du silicium. Nous avons observé une croissance non linéaire lors de la diminution de 
la pression partielle de HCl. Nous avons également remarqué que plus la 
température était faible, plus la pression partielle de HCl du seuil de sélectivité était 
faible. Nous avons démontré que la vitesse de croissance était nettement 
augmentée, comparée à celle du système SiH2Cl2/HCl/H2 habituellement employé en 
épitaxie sélective. A une température donnée, une couche de silicium sélectif par 
rapport au nitrure de silicium est déposée cinq fois plus vite avec la chimie à base de 
silane qu’avec le système SiH2Cl2/HCl/H2. Un autre avantage de la chimie à base de 
silane est la réduction de l’effet de charge local.

Dans le chapitre III, nous avons confirmé les avantages rencontrés lors du 
changement de précurseur de silicium (du dichlorosilane en silane) mais cette fois-ci 
dans le cas de films épitaxiés SiGe SEG. Le système SiH4/GeH4/HCl/H2 autorise une 
vitesse de croissance plus importante, ainsi qu’un plus faible effet de charge local. 
Nous avons également noté que contrairement à la chimie à base de dichlorosilane, 
le taux de croissance dépend faiblement de la pression partielle de HCl. La chimie à 
base de silane permet donc d’avoir une meilleure productivité, en multipliant le taux 
de croissance jusqu’à un facteur huit dans certaines conditions de dépôt. 

Le chapitre IV traite de l’adjonction du carbone dans le réseau SiGe. Grâce 
aux outils de caractérisation standard (SIMS et diffraction de rayons X), nous avons 
trouvé que le rapport Csub/CT devenait inférieur à 1 lorsque la teneur en CT dépassait 
les 0,34%. Cela signifie que les atomes de carbone total se placent à la fois dans les 
sites substitutionnels et non substitutionnels. En fait, l’essentiel n’est pas d’introduire 
le plus possible de carbone substitutionnel, mais surtout de mieux l’incorporer, c’est-
à-dire d’avoir le moins possible d‘atome de carbone non substitutionnel. Avec le 
système SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/H2, la teneur en carbone substitutionnel est plus 
élevée : elle est multipliée par quatre par rapport à la concentration que l’on obtient 
avec la chimie à base de dichlorosilane.  

Une nouvelle technique de caractérisation, la photoluminescence à 
température ambiante, a été utilisée dans un premier temps pour détecter la 
présence de défauts ou de dislocations dans les couches SiGeC. Cependant, la 
méthode de photoluminescence à température ambiante a rapidement été employée 
pour une autre application. En effet, lorsqu’un centre recombinant (comme un 
carbone non substitutionnel) est présent dans la bande interdite du matériau analysé, 
l’intensité de la photoluminescence est alors diminuée. Nous avons trouvé lors de 
nos études que la technique de photoluminescence était plus sensible que les 
méthodes standards pour déceler la présence d’atomes de carbone non 
substitutionnel dans le réseau cristallin. En effet, au-delà de 0,25% de CT, le signal 
de photoluminescence commencer à chuter, ce qui signale le début de 
l’incorporation des atomes de carbone dans des sites non substitutionnels. 

Remarquant la similitude des mécanismes de recombinaison des porteurs 
dans la base et dans la technique de la photoluminescence, nous avons supposé 
qu’il existait une corrélation entre le courant IB et l’intensité du signal de 
photoluminescence. C’est en effet ce que nous avons pu observer dans le dernier 
chapitre de ce mémoire. Nous avons montré qu’aux fortes concentrations de carbone 
total, le courant de base IB n’était pas dégradé et restait constant jusqu’à environ 
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0,3%. Cette absence de dégradation suggère qu’il n’y a pas de centre recombinant 
dans la base. Ceci a été confirmé par des mesures de photoluminescence à 
température ambiante : le signal de photoluminescence ne diminuait pas en 
intensité. La hausse de la valeur de IB est bien corrélée à la chute de l’intensité du 
signal de photoluminescence dans les bases SiGeC:B. La technique de 
photoluminescence à température ambiante permet donc une évaluation de la 
qualité cristalline des couches SiGeC et une compréhension de l’impact des défauts 
du matériau sur les caractéristiques des dispositifs. 

L’augmentation du courant collecteur IC et de la fréquence en transit fT avec la 
concentration en carbone nous indique que la largeur de la base neutre est plus fine 
aux fortes teneurs de carbone et par conséquent que le bore est mieux contenu dans 
la base SiGeC:B. 

Tout au long de cette thèse, nous avons montré les nombreux avantages de 
la chimie à base de silane. L’utilisation de cette chimie nous a permis entre autre, 
d’obtenir des concentrations en atomes de carbone substitutionnels élevées. 
L’optimisation future de la chimie à base de silane pourra permettre une 
augmentation plus importante de la concentration en carbone substitutionnels, tout 
en minimisant l’incorporation des atomes de carbone en sites interstitiels. La chimie 
silane préservera alors un profil plus abrupt du dopant de la base, ce qui permettra 
d’améliorer les performances du transistor. 
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Annexe A1 

- Nettoyage pré-épitaxique - 

Avec, l’intégration de plus en plus poussée en microélectronique, les étapes 
de préparation des substrats doivent répondre à des exigences en termes de 
propreté et de consommation de matières de plus en plus sévères. Par conséquent, 
la préparation de la surface de la plaque avant le dépôt d’épitaxie est primordiale. Le 
but du nettoyage pré-épitaxique est d’obtenir une surface présentant une passivation 
hydrogène. Il doit donc graver entièrement l’oxyde natif puis désoxyder la surface de 
silicium. En effet, chaque liaison Si – O peut entraîner une dislocation ou un défaut 
de croissance dans la couche épitaxiée. 

Dans le cadre des nettoyages “Front-End”, l’acide fluorhydrique (HF) permet 
d’éliminer les oxydes, d’enlever les particules par mécanisme de gravure et d’obtenir 
une surface terminale sans oxyde, présentant une passivation hydrogène. 

HF est un acide faible, présent en solution sous les formes HF, HF2
- et le 

dimère H2F2 selon les équilibres suivants : 

−+ +↔+ FOHOHHF 32

−− ↔+ 2HFFHF

222 FHHF ↔

Le HF est disponible de façon industrielle à une concentration de 50% 
massique. Le mélange HF / H2O est alors défini en pourcentage de HF ou par son 
ratio volumique HF:eau. Ainsi un mélange HF 1:50 correspond à une solution HF 
1%. 

Les solutions de HF pour les nettoyages “Front-End” (généralement solution 
à 0.1%) sont utilisées à température ambiante et relativement diluées car les 
épaisseurs d’oxydes à enlever sont faibles. L’ajout d’un acide fort, généralement HCl, 
est utilisé pour favoriser le retrait particulaire et pour limiter la rugosité. 

En fait, actuellement la préparation de la surface pour l’épitaxie, se découpe 
en deux types de nettoyage : un nettoyage par voir humide appelé nettoyage ex-situ 
et un nettoyage par voie thermique appelé nettoyage in-situ. 

A1-1- Nettoyage ex-situ 

Cette méthode de nettoyage comporte deux opérations successives : un 
premier nettoyage appelé “BClean” et un second appelé “HFlast”. 

A1-1-1- Nettoyage “BClean” 

Le nettoyage “BClean” est une désoxydation chimique très utilisée dans les 
technologies actuelles notamment avant l’étape d’épitaxie lorsqu’une couche d’oxyde 
SiO2 recouvre les zones de silicium à épitaxier. Ce nettoyage consiste à immerger 
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les plaques dans plusieurs bains successifs espacés par des rinçages et listés ci-
après : 

• Le bain CARO : mélange de H2SO4 et H2O ayant pour but d’éliminer le 
carbone et les espèces organiques 

• Le bain HF : permet de graver l’oxyde SiO2 thermique d’une épaisseur 
déterminée à l’avance avec une très grande précision. Les oxydes déposés 
ou dopés peuvent être gravés jusqu’à 10 fois plus vite que les oxydes 
thermiques 

• Le bain alcalin appelé “Standard Clean 1” ou SC1 : mélange de NH4OH, H2O2

et H2O ayant pour but de retirer les particules tout en oxydant chimiquement 
le silicium 

• Le bain acide appelé “Standard Clean 2” ou SC2 : mélange de HCl, H2O2 et 
H2O ayant pour but de retirer les métaux alcalins tout en oxydant le silicium 

Suite au “BClean”, la surface de silicium se retrouve donc recouverte d’une 
couche de passivation d’oxyde chimique dont l’épaisseur est de l’ordre d’une dizaine 
d’angstroem. Cette couche de passivation permet un temps d’attente relativement 
long entre le “BClean” et les étapes suivantes. Des épitaxies de bonne qualité ont été 
réalisées en éliminant cette couche de passivation sur des plaques à motifs avec 
uniquement un recuit in-situ sous H2 à des températures comprises entre 950°C et 
1050°C dont nous parlerons plus tard. Cependant, da ns un souci d’intégration de 
l’épitaxie dans les technologies nouvelles, le recuit avant épitaxie doit être effectué à 
moins de 950°C et il devient nécessaire de retirer l’oxyde de passivation par voie 
chimique à l’aide du nettoyage “HFlast”. 

A1-1-2- Nettoyage “HFlast” 

Le nettoyage “HFlast” prépare la surface pour l’épitaxie. On nomme ce 
nettoyage “HFlast” car la dernière étape de la recette avant le séchage est l’étape de 
HF. Il consiste en un bain SC1 suivi d’un bain HF. Le SC1 est utilisé pour le retrait 
particulaire par mécanisme de gravure. Le milieu alcalin attaque l’oxyde chimique de 
silicium, oxyde chimique constamment renouvelé par l’oxydant et qui protège ainsi le 
silicium du phénomène de rugosité dû aux ions OH-. Le mélange SC1 est défini par 
les quantités volumiques constituant la solution [NH4OH ; H2O2 ; H2O]. Le nettoyage 
SC1 est souvent utilisé avec des mégasons pour accroître son efficacité. 

Vient ensuite le bain de HF qui retire l’oxyde de la surface de la plaque et 
passive les surfaces de silicium avec de l’hydrogène (figure A1-1). 

Figure A1-1  : Description schématique des deux étapes du nettoyage “HFlast”. 

Substrat Si 

Particule 

Oxyde 

SC1 HF dilué 

H H 

Substrat Si Substrat Si 

H H H H 
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Les liaisons Si – O étant particulièrement stables, la seule façon d’attaquer 
l’oxyde de silicium consiste alors à réaliser une attaque nucléophile sur le silicium et 
une attaque électrophile sur l’oxygène. Seules les molécules très polaires, comme le 
HF, sont capables de réagir sur SiO2. 

Le mécanisme de réaction est le suivant : 

OHSiFHFSiO 242 63123 +↔+
+− ++↔+ OHSiFSiOOHSiF 3

2
6224 4263  (1) 

+− +↔+ OHSiFHFSiO 3
2

62 26

On remarque dans l’équation (1) la formation de SiO2 qui peut alors précipiter 
et se redéposer sous forme particulaire, principalement lorsque la concentration en 
HF est élevée. La gravure de l’oxyde se poursuit jusqu’à la surface du silicium et sa 
passivation hydrogène. 

Les solutions de HF laissent de une à trois terminaisons hydrogène par 
atome de Si selon le plan cristallographique de la surface. Il y a théoriquement une 
terminaison hydrogène par atome de Si pour une surface <111>. En réalité, d’autres 
types de liaisons peuvent être présentes à cause de la rugosité de la surface.  

La liaison Si–H étant peu polarisée, la surface obtenue est hydrophobe. Cette 
passivation hydrogène ralentit la ré-oxydation de la surface par l’oxygène de l’air. 
Cette ré-oxydation débute par la formation d’îlots d’oxyde et conduit à un oxyde natif. 
Dans l’eau, la cinétique de croissance est de quelques heures alors qu’elle est de 
quelques jours dans l’air. La surface est ensuite rincée dans l’eau puis séchée. 

La faible quantité d’oxygène présente à la surface suite au rinçage à l’eau et 
au transport entre les équipements de nettoyage et d’épitaxie est ensuite retirée par 
le recuit sous hydrogène à température modérée (<950°C). 

A1-2- Nettoyage in-situ 

Ce type de nettoyage consiste à provoquer la désorption des particules 
contaminantes ainsi que de l’oxyde de silicium natif. La plaque à nettoyer est 
chauffée à une température supérieure à 1000°C sous  atmosphère d’hydrogène 
pendant une minute à pression réduite (P < 100 Torrs) dans le réacteur. Ces 
conditions permettent l’élimination de l’oxyde natif présent en surface selon la 
réaction suivante : 

OHSiOSiOH 222
+→+

 SiO est volatil 

Une fois ce nettoyage effectué, les plaques subissent immédiatement le 
dépôt sans être exposées à l’air ambiant. Cette procédure de nettoyage donne 
d’excellents résultats sur des plaques pleines de Si monocristallin [Fellous 02], mais 
également sur les plaques à motifs de nitrure de silicium utilisées pour réaliser nos 
films épitaxiés. 

Ce traitement thermique in-situ est également utiliser sur les plaques de lot. 
La température du recuit est suffisamment faible pour ne pas détériorer les 
transistors MOS, en partie fabriqués. 
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Annexe A2 

- Mécanismes réactionnels - 

A2-1- Systèmes SiH 4/H2 et SiH 4/HCl/H2

La succession de réaction menant à la formation d’un film Si peut se résumer 
de la manière suivante : 

où  représente un site de surface vacant et HM  une espèce MH liée à un 

site de surface par l’atome M. Le symbole “ ( )g ” désigne une molécule à l’état 
gazeux 

A2-1-1- Adsorption 

( ) ( )gHHHSigSiH 24 2 ++→+

HH ←
→+22

1

( ) HHSigSiH +→+ 34 2

( ) ( )gHSigSiH 24 2+←→+

( ) ( )gHClgHCl 22

1+←
→+

La chimisorption du silane nécessite deux sites vacants. De cette réaction 
découlent une succession de réaction des espèces adsorbées qui peuvent réagir 
elles aussi avec des sites vacants. Ensuite les espèces adsorbées peuvent elles-
mêmes réagir avec des sites vacants. 

A2-1-2- Réactions de surface 

23 HSiHHSi +→+

• Dose élevée de silane : ( ) HSigHHSi 22 22 +→

• Faible dose de silane : HHSiHSi +→+2

( ) SigHHSi 22 2 +→
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( ) ( )gHClSigHClSi 222 +←→+

( ) +←→ gSiClClSi 22

( ) ( ) +←→+ gSiHClgHClClSi 32

( ) 2+ ←
 →+ gHClClH

( ) 22 2 + ←
 → gHH

L’espèce 3HSi  est rapidement décomposée entraînant l’addition d’espèces 

HSi  ou H  à la surface. La création de ces espèces se fait par l’intermédiaire de 

l’espèce 2HSi . A haute température, la décomposition de 2HSi  peut se faire de 
deux manières différentes. Cette décomposition dépend de la dose initiale du silane. 
L’espèce HSi  est plus stable et l’hydrogène est libéré de la surface sous forme du 
gaz H2. L’étape finale est la décomposition du monohydrure.  

A2-1-3- Incorporation des atomes de Si dans le cris tal 

Suivant les conditions de dépôt, l’incorporation des adatomes de Si est 
assurée par la diffusion en surface des espèces Si et SiCl2. Dès que l’atome adsorbé 
Si trouve un site de surface libre, il adhère au réseau cristallin, entraînant la 
croissance d’un film Si. 

( )crSiSi ←→

La croissance Si à partir de l’espèce SiCl2 se fait par le biais de la réaction 
suivante : 

( ) ( )gHClSigHClSi 222 +←→+

La température de croissance est un des paramètres de dépôt pouvant 
influencer les réactions de surface. Par exemple, la présence de l’espèce 3HSi
diminue avec l’augmentation de la température. Gates et al. [Gates 90] ont en effet 
remarquer que pour une température supérieure à 500°C, les taux de décomposition 
de SiH3 et SiH2 sont rapides et la cinétique de ces étapes n’est pas déterminante 
pour la vitesse de croissance du film épitaxiée. Hirose et al [Hirose 91] ont proposé 
une réaction initiale alternative : ( ) HHSigSiH 344 +→+ . 
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Les réactions (III-2-3) et (III-2-4) sont supposées être rapide en accord avec 
l’adsorption (réaction (III-2-1)) à haute température. Cependant aux basses 
températures, la désorption d’hydrogène (réaction (III-2-5)) devient l’étape limitante. 
Dans le cas d’une faible couverture de la surface, il est probable que l’étape (III-2-4) 
est insignifiante et que SiH2 se décompose rapidement en SiH [Russel 93]. 

Dans la réaction (III-2-2), deux liaisons pendantes adjacentes sont 
nécessaires à la surface du silicium pour l’adsorption dissociative du silane. L’ordre 
des réactions peut dépendre de la couverture de la surface pour les espèces de 
décomposition, de la fraction de sites vacants et d’autres facteurs [Gates 90]. Les 
espèces prédominantes à la surface sont donc en général SiH et SiH3. 

Les mécanismes réactionnels des système SiH4/H2 et SiH4/HCl/H2 est 
résumé dans la figure A2-1. 

Figure A2-1  : Schéma des mécanismes réactionnels des systèmes SiH4/H2 et SiH4/HCl/H2

sur un substrat de silicium (100). 

A2-2- Systèmes DCS/H 2 et DCS/HCl/H 2 

Le mécanisme réactionnel du DCS proposé par Hierlemann et al  
[Hierlemann 95] est basé sur deux chemins de réactions initiales possibles  
(figure A2-2) : 

1. la molécule de DCS est adsorbée directement sur la surface Si et se 
décompose pour former les espèces H2, HCl et SiCl2

2. si la température de dépôt est supérieure à 800°C, l’activation 
thermique est assez élevée pour permettre la décomposition de DCS 
en SiCl2 et H2 dans la phase gazeuse. La molécule de SiCl2 générée 
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réagit avec la surface Si, donnant ainsi le deuxième chemin 
réactionnel possible. 

Figure A2-2  : Schéma des mécanismes réactionnels des systèmes SiH2Cl2/H2 et 
SiH2Cl2/HCl/H2 sur un substrat de silicium. 

Le mécanisme réactionnel des systèmes DCS/H2 et DCS/HCl/H2 peuvent se 
résumer de la manière suivante : 

A2-2-1- Réactions en phase gazeuse 

( ) ( ) ( )gHgSiClgClSiH 2222 +←
→

( ) ( ) ( )gSiHClgHClgSiCl k
32

2→+

A2-2-2- Adsorption 

( ) 2222
22 CliHSgClSiH ClSiHs  →+

( ) 22 ClSigSiCl ←→+

( ) HClgHCl +←→+ 2
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HH 222 ←→+

A2-2-3- Réactions de surface 

( )gHClSiClHSi 222 +←
→

( )gHClSiClHSi 2222 +←
→

ClHSiClHSi 22322 ++→+

( ) ( )gHClSigHClSi 222 +←→+

( ) ( )gSiHClgHClClSi 32 →+

( ) 32 2 +←
→+ gSiClClSi
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Annexe A3 

- Description d’une puce - 

200x200µm² 
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Annexe A4 

- Conditions de dépôt de l’épitaxie Si/SiGe(C) 

par RTCVD - 

A4-1- Le bâti d’épitaxie 

Cet équipement conçu par la société Applied-Materials est destiné au 
traitement de plaques de 200mm de diamètre et se caractérisent par les différentes 
parties schématisées sur la figure A4-1 et listées ci-après : 

• Deux sas de chargement des plaques (1) 

• Une chambre de transfert par laquelle un robot fait transiter les  
plaques (4) 

• Une chambre de procédé utilisée pour les épitaxies de silicium et SiGe 
éventuellement dopées de type p ou n (2) 

• Une chambre de procédé utilisée pour les dépôts de silicium, SiGe et 
SiGeC polycristallins éventuellement dopées de type p ou n (2) 

• Une chambre de refroidissement des plaques après dépôt (3) 

Ce système dispose de plusieurs systèmes de pompage qui permettent de 
maintenir une pression réduite (inférieure à 100 Torrs) dans les différentes chambres 
ainsi que dans les sas lors du transfert des plaques garantissant ainsi un bon niveau 
de propreté. 

Les chambres de procédé (figure A4-1) sont identiques et sont constituées 
par deux dômes de quartz (supérieur et inférieur) à l’intérieur desquels la plaque est 
introduite. La plaque repose sur un suscepteur de graphite recouvert de SiC en 
rotation pendant les dépôts. Les gaz sont injectés latéralement, traversent la 
chambre et sont évacués sur le coté opposé. Toutes les pièces internes à la 
chambre sont en quartz afin d’éviter toute contamination métallique. 
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Figure A4-1  : Schémas du réacteur et de la chambre de dépôt du bâti d'épitaxie HTF 
Centura, avec les sas de chargement/déchargement (1), les deux chambres de dépôt (2), la 

chambre de refroidissement (3) et la chambre de transfert (4). 

Le chauffage est assuré par vingt lampes halogènes situées au-dessus du 
suscepteur et par vingt lampes situées en-dessous. Le contrôle de la température est 
réalisé par deux pyromètres, placé au-dessus de la plaque et en-dessous du 
suscepteur. La régulation de la température peut-être commandée par l’un ou l’autre 
des pyromètres dans une gamme de température variant de 400°c à 1200°C. 
Pendant les procédés, c’est le pyromètre du bas qui régule la température car la 
mesure optique du pyromètre du haut est modifiée par l’émissivité des matériaux 
autres que le silicium présents sur les plaques. Enfin, le refroidissement des 
chambres de procédé est assuré par une circulation d’eau et d’air. 

Le contrôle en température du substrat dans le réacteur se fait de manière 
indirecte au moyen d’un pyromètre. Celui-ci vise la face inférieure du suscepteur sur 
lequel est posée la plaque (figure A4-2). La température de consigne correspond 
finalement à la température du suscepteur. Mais la cinétique de croissance est régie 
par la température de la plaque. Dans la plupart des cas, ces deux températures 
sont différentes. 

Figure A4-2  : Schéma 
simplifié des échanges 

thermiques dans la 
chambre de dépôt. 

Dutartre [Dutartre 01] a effectué un bilan des différents échanges thermiques 
présents au sein de la chambre de dépôt : échanges radiatifs dus au chauffage des 
lampes et à l’émission de la plaque, échanges conductifs entre la plaque et la 
chambre, échanges radiatifs et conductifs entre la plaque et le suscepteur. A partir 
de tous ces échanges répertoriés, Dutartre en a déduit une expression de l’écart de 
la température entre la plaque et le suscepteur. Cet écart dépend de la répartition de 
puissance des lampes, des termes de conduction thermique et de l’émissivité des 
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plaques. Une faible variation de l’émissivité de la plaque, donc du type de plaque 
utilisé, change l’écart de température entre la plaque et le suscepteur. Donc pour une 
température de suscepteur donnée, la température de la plaque est modifiée, ce qui 
implique un changement direct des cinétiques de croissance. 

L’état de propreté des chambres est également déterminant car tout le dépôt 
y est fait et des impuretés endommageraient le procédé d’épitaxie. En particulier, il 
faut éliminer toute trace d’oxygène (et donc d’eau) car cet élément détériore l’épitaxie 
et entraîne plutôt un dépôt polycristallin. C’est pourquoi, la chambre est 
complètement isolée de l’extérieur et est soumise à un flux constant d’azote ou 
d’hydrogène et est maintenue le plus souvent possible, à basse pression. 

De plus les chambres de dépôt ont une procédure de nettoyage “in-situ” qui 
permet de graver les dépôts accumulés sur les parties en quartz, notamment sur le 
dôme supérieur et sur le bord inférieur du coté de l’évacuation des gaz. Ainsi toute 
contamination plaque à plaque par les dopants qui seraient susceptibles de 
s’adsorber sur le quartz est évitée. Ce nettoyage est réalisé en utilisant les propriétés 
de gravure du silicium et des ses alliages par l’acide chlorhydrique (HCl) à 
température élevée. Il nécessite l’introduction massive de HCl à une pression élevée 
et à très haute température (1100°C-1200°C) pendant  quelques minutes. 

A4-2- Conditions de dépôt de l’épitaxie en RTCVD 

Les conditions du procédé RTCVD doivent permettre d’obtenir un dépôt 
monocristallin, avec une défectivité minimale, une épaisseur donnée et uniforme, et 
un profil de dopage très précis. Pour réaliser un dépôt à basse pression, on agit sur 
les paramètres suivants : 

• La température et la répartition des puissances des lampes entre les 
différents  modules de chauffe 

• La durée du dépôt 

• la pression dans la chambre de dépôt 

• les débits de gaz actif (et leur dilution dans l’hydrogène le cas échéant) 

• le choix du gaz porteur (l’hydrogène est généralement) et son débit 

• la rotation éventuelle de la plaque lors de l’épitaxie 

Après chaque dépôt, on utilise une recette de nettoyage pour éliminer les 
résidus de composés actifs restant dans la chambre après le dépôt. 

Afin de désorber des particules de tout type, en particulier dans le cas où la 
plaque a subit un nettoyage humide “ex-situ” préalable, la plaque subit un pré-recuit 
thermique à 900°C pendant 1 minute sous flux d’hydr ogène. Ce recuit permet ainsi 
d’obtenir une épitaxie de bonne qualité. Cette température a été optimisée par 
Fellous lors de ces travaux de thèse [Fellous 02]. 

Avant tout dépôt de film, les plaques à épitaxier doivent subir un nettoyage 
afin de rendre la surface la plus propre possible. Ce nettoyage pré-épitaxique sera 
décrit à la fin de ce chapitre. 

Les différents dépôts réalisés pendant ce stage, ont été élaborés 
principalement sur des plaques de silicium sur les quelles sont présents des motifs 
de diélectriques. La surface des motifs est généralement constituée de nitrure de 
silicium (Si3N4) et recouvre plus ou moins la surface de la plaque. Avant chaque 
partie synthétisant les résultats expérimentaux obtenus, les conditions de dépôt, et 
en particulier le type de plaque utilisé, seront décrites. 
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A4-3- Gaz utilisés 

Les gaz disponibles sur le panneau des gaz sont listés ci-après : 

• Le gaz porteur : l’hydrogène (H2) 

• Les précurseurs du silicium : le silane (SiH4) et le dichlorosilane 
(SiH2Cl2 ou DCS) 

• Le précurseur du germanium : le germane (GeH4) dilué entre 1 et 10% 
dans l’hydrogène 

• Le précurseur du carbone : le méthylsilane (SiH3CH3 ou MS) 

• Les dopants : le diborane (B2H6) pour le type p, la phosphine (PH3) et 
l’arsine (AsH3) pour le type n, tous dilués entre 1 et 2000 ppm dans 
l’hydrogène 

• L’acide chlorhydrique (HCl) utilisé à des faibles débits pour les 
procédés d’épitaxies sélectives et utilisé à forts débits pour le nettoyage 
des chambres de procédé. 
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Annexe A5 

- Les techniques de caractérisation physique 

utilisées - 

A5-1- Analyses microscopiques 

A5-1-1- Microscope optique 

L’observation par microscopie optique permet de déceler une éventuelle 
rugosité des films déposés, la présence de défauts cristallographiques lors de dépôts 
épais ou encore une perte de sélectivité par rapport au diélectrique dans le cas d’une 
épitaxie sélective. Elle permet également de caractériser les dislocations de 
relaxation des films SiGe après révélation chimique d’échantillons. 

A5-1-2- Microscope Electronique à Balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage permet d’obtenir des images de la 
surface d’un échantillon. Outre la large gamme de grossissement, la MEB a la 
particularité d’offrir une très grande profondeur de champ. En revanche, la mesure 
absolue des dimensions dans le sens de la hauteur n’est pas possible. Le principe 
de cette technique est l’analyse des particules émises (électrons secondaires, 
rétrodiffusés) lors du balayage de la surface de l’échantillon par un faisceau focalisé 
d’électrons monocinétiques (accélérés à une tension de 10 à 30 kV). Ces électrons 
vont interagir avec la matière, laissant la place à différents phénomènes résultant de 
cette interaction (figure A5-1) : 

• Rétrodiffusion des électrons incidents (diffusion sans perte d’énergie) 

• Emission d’électrons secondaires (électrons ayant perdu une grande 
partie de leur énergie initiale, suite à une succession de chocs. Ces 
électrons ont une énergie cinétique faible, essentiellement comprise 
entre 5 et 20 eV) 

• Emission de photons X et d’électrons Auger 
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Faisceau primaire d’électrons 

Surface 
Zone d’émission des e-- Auger

Zone d’émission des e-- secondaires

Zone d’émission  
des rayons X caractéristiques 

Zone d’émission des e--

de fluorescence 

Zone d’émission du fond continu 
des rayons X

Zone d’émission des e-- rétrodiffusés

10-2 µm 

10-1 µm 

1 µm 

Figure A5-1  : Poire d’interaction d’un faisceau d’électrons avec un matériau. 

Les électrons secondaires et/ou rétrodiffusés sont recueillis, en synchronisant 
la détection (mesure d’une intensité) au balayage du faisceau incident. On obtient 
ainsi une image de la surface. 

Le contraste dépend du type d’électrons sélectionnés, de la tension 
d’accélération choisie, de la nature des atomes présents… On distingue les 
contrastes suivants : 

• Contraste topographique lié au taux d’électrons secondaires ou 
rétrodiffusés et à leur accès au détecteur, en fonction de la 
topographie. On parle de contraste d’angle, d’ombrage, de pointe…

• Contraste chimique lié au facteur de diffusion de l’atome donc au 
numéro atomique. Plus l’atome est lourd (i.e. plus le numéro atomique 
croît), plus le nombre d’électrons rétrodiffusés augmente, plus la zone 
correspondante sera brillante. 

A5-2- Analyses physico-chimiques 

A5-2-1- Ellipsométrie spectroscopique 

L’ellipsomètrie est une technique de caractérisation optique non destructive 
qui exploite les variations de l’état de polarisation de la lumière après réflexion à 
l’interface de deux milieux homogènes. Elle permet de déterminer les indices 
optiques et les épaisseurs des couches minces. Nous avons utilisé un ellipsomètre 
spectroscopique qui réunit la réflectométrie dite DBS (Dual Beam Spectroscopy) et 
l’ellipsométrie spectroscopique dite SE (Spectroscopic Ellipsometry). La 
réflectométrie et l’ellipsométrie sont complémentaires et permettent de caractériser 
des couches plus épaisses. 
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A5-2-1-1- Principe de l’ellipsométrie

La lumière est une onde électromagnétique plane qui peut être décrite par 
son vecteur champ électrique E, perpendiculaire à la direction de propagation. E se 
décompose en deux vecteurs perpendiculaires : 

• EP = AP.ejϕp  

• EN = AS.ejϕn

EP et EN sont respectivement parallèle et normal au plan d’incidence. Le plan 
d’incidence est défini par la normale à la surface observée et l’onde incidente  
(figure A5-2). 

L’ellipsomètrie exploite les variations de l’état de polarisation de la lumière 
après réflexion à l’interface de deux milieux homogènes. Elle est constituée d’une 
source de lumière donnant un faisceau bien collimaté. Ce faisceau passe à travers 
un polariseur : sa polarisation est alors connue. 

Après réflexion il y a atténuation de l’amplitude et déphasage de l’onde de 
polarisation caractérisée par les paramètres angulaires Ψ et θ. La modification de la 
polarisation est donnée par les deux coefficients de réflexion rP et rN agissant sur 
chacune des composantes du champ. En pratique l’ellipsomètre mesure le rapport ρ
des deux coefficients de réflexion : 

( )θρ j
r
r

N

P exptan ⋅Ψ==

rP et rN dépendent des indices optiques et des épaisseurs des couches 
constitutives de l’échantillon. 

Figure A5-2  : État de la polarisation 
avant et après la réflexion sur 

l’échantillon.

Pour une structure multicouche les équations mises en jeu sont beaucoup 
plus complexes. Le nombre d’inconnues étant souvent supérieur au nombre 
d’équations, il est nécessaire d’effectuer des mesures à plusieurs angles d’incidence 
et/ou plusieurs longueurs d’onde. L’analyse des données expérimentales se fait donc 
par comparaison des courbes expérimentales avec des courbes théoriques, 
calculées pour des modèles mathématiques physiquement acceptables, dépendant 
d’un certain nombre de paramètres ajustables. Cette analyse consiste à minimiser 
une fonction d’erreur après le choix du modèle. 
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A5-2-1-2- Le dispositif optique

La source lumineuse et le système optique permettent d’exploiter des 
longueurs d’onde du proche UV au visible (220 à 830nm), le domaine ultraviolet 
étant particulièrement intéressant pour les couches très minces. 

La lumière est focalisée sur l’échantillon avec un spot de 28µm. Les miroirs 
de focalisation et de collection sont orientés de telle façon que la lumière frappe 
l’échantillon avec un angle fixé par l’équipementier et égal à 76°12. Cet angle est 
proche de l’angle de Brewster pour le silicium. Ceci résulte en une forte sensibilité 
aux variations des couches sur un substrat silicium. 

L’angle de Brewster est l’angle d’incidence pour lequel rP est nul, c’est à dire 
que toute la lumière réfléchie est parallèle à la surface. Pour cet angle d’incidence, 
les variations de tanΨ et cosθ avec l’épaisseur sont les plus importantes, donc la 
sensibilité est meilleure. 

A5-2-2- Diffraction de rayon X 

La diffraction de rayons X ou XRD (“X Ray Diffraction”) est une technique de 
caractérisation non destructive qui nous a permis de mesurer le paramètre de maille 
des couches minces de Ge sur Si(001). Cette méthode de caractérisation consiste à 
envoyer un faisceau de rayons X de longueur d’onde fixée à λ = 0,154059 nm sur la 
surface d’un échantillon, monté sur un goniomètre avec six degrés de liberté. 

Les paramètres expérimentaux sont déterminés par la relation de Bragg : 

λθ ndhkl =sin2   

Pour un cristal ayant une structure diamant et ayant subi une déformation 
quadratique, cette distance s’écrit : 

2/1

²

²

²

²

²

²

1








 ++
=

a

l

a

k

a

h
dhkl   

Dans cette étude, les profils de diffraction ont été acquis en configuration  
θ-2θ pour la réflexion de symétrie (004). 

Nous avons utilisé la diffraction de rayon X pour l’analyse de l’orientation 
cristallographique des couches de silicium épitaxiées. Les mesures ont été 
effectuées dans une orientation θ/2θ en utilisant la longueur d’onde de la raie Kα du 
cuivre, λKα = 1,541 Å. L’angle d’incidence θ varie de 0 à 35° par pas de 0,020°. 

L’échantillon analysé est animé d’un mouvement de rotation et effectue une 
rotation par seconde. Durant cette rotation, on procède à l’acquisition de deux points 
de mesure. Les pics de diffraction apparaissent lorsque la relation de Bragg est 
satisfaite, c’est-à-dire lorsque le faisceau X incident et un plan de l’échantillon 
forment un angle de Bragg. 

n : ordre de diffraction 

λ : longueur d’onde 

θ : angle de diffraction de Bragg 

dhkl : distance réticulaire entre 
deux plans d’indice (hkl) 
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Figure A5-3  : Schéma simplifié du 
processus de diffraction de rayons X 

sur une couche. 

La diffraction X permet de déterminer, dans le cas d’un film SiGe 
monocristallin, la concentration de germanium à partir de spectres de diffraction de 
rayons X en fonction de l'angle du faisceau incident. Chaque fois que le plan de la 
surface de la plaque fait un angle de Bragg avec la direction incidente, il y a 
diffraction et un pic d'intensité est relevé à l’aide d’un détecteur. La position des pics 
de diffraction des spectres obtenus permet d’obtenir l’orientation cristallographique 
des plans (hkl) parallèles au substrat. On vérifie ainsi que les couches épitaxiées 
présentent bien un caractère monocristallin. 

Une analyse complète du digramme de diffraction X permet d'accéder au 
désaccord de maille entre le film et le substrat dans la direction perpendiculaire au 
plan du film. Sur le digramme XRD de film Si/SiGe (figure A5-4) apparaît deux pics : 
un pic correspondant au substrat Si et un pic correspondant à la couche SiGe. C’est 
l’écart entre ces deux pics, ainsi que des calculs qui nous permettront ensuite de 
remonter à la concentration en germanium du SiGe. 

Sur la figure A5-4, des franges d’interférence sont également visibles. Ces 
franges d’interférence permettent de déterminer les épaisseurs des couches 
analysées. 

Cette technique ne peut être appliquée que sur des plaques vierges ou des 
plaques avec des zones actives de l’ordre de 1mm2 ou plus petites mais alors très 
denses. Cependant elle se révèle être très efficace pour les mesures de 
concentration de films SiGe contraints. Des développements sont en cours afin 
d’améliorer les méthodes de calcul et de diminuer la taille du faisceau. 

Faisceau 
diffracté 

Faisceau incident 
de rayons X 

Angle diffracté 

Angle incident Plans cristallographiques 

Faisceau transmis 



Annexes 

 174 

Figure A5-4  : Diagramme de Diffraction X d’une couche Si/SiGe (12nm/52nm)  
à 20,8% de germanium. 

A5-2-3- Photoluminescence à température ambiante 

La photoluminescence à température ambiante est une technique d’analyse 
optique très performante permettant de caractériser rapidement et de façon non 
destructive des matériaux tels que les semiconduceurs. Elle peut fournir des 
renseignements sur les propriétés du matériau, les défauts superficiels et les 
impuretés. Cette technique peut donc être utilisée pour qualifier la qualité des 
semiconducteurs par l’étude des défauts et des impuretés pouvant exister dans la 
bande interdite. 

Son principe de fonctionnement est relativement simple : en excitant un 
échantillon avec un faisceau laser continu dont les photons ont une énergie 
supérieure à celle de la bande interdite du matériau étudié (hν > EG), des paires 
électron-trou sont générées. Cette adsorption de photon par le matériau fait transiter 
un électron de la bande de valence vers la bande de conduction, avec création d’un 
trou dans la bande de valence. Les porteurs de charge perdent une partie de leur 
énergie (représentant approximativement l’excès de hν par rapport à EG) par création 
de phonons, qui ramènent l’électron vers le bas de la bande de conduction et le trou 
vers le haut de la bande de valence. 

Pour revenir à l’équilibre thermodynamique, la recombinaison de la paire 
électron-trou peut alors suivre deux voies différentes : radiative ou non radiative. 
Lorsque les électrons de la bande de conduction se recombinent avec les trous de la 
bande de valence, on parle alors de processus radiatif (figure A5-5). La conséquence 
de cette recombinaison radiative est l’émission du signal de photoluminescence  
(ou PL) par la surface. 
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Figure A5-5  : Schéma de la recombinaison radiatif et de l’émission de la photoluminescence. 

Cependant, ces processus radiatifs sont en concurrence avec les processus 
de recombinaisons non radiatives qui limitent le flux de photoluminescence émis. Ce 
processus non radiatif est induit par la présence de défauts de toute nature qui 
piègent l’un des porteurs. Certains défauts par contre, peuvent jouer un rôle de 
centres recombinants radiatifs et empêchent ainsi la désexcitation totale des 
porteurs. Il y a alors absence de photoluminescence (figure A5-6). L’énergie du 
photon émis est inférieure à celle du photon qui est à l’origine de l’excitation. 

Figure A5-6  : Schéma de l’absence d’émission de photoluminescence. 

L’intensité de la lumière émise par les différents processus de recombinaison 
dépend de la concentration des porteurs et des défauts dans le réseau. La 
photoluminescence consiste par conséquent en l’observation et l’étude de ces 
recombinaisons radiatives. 

L’équipement de photoluminescence à température ambiante utilisé 
récemment chez STMicroelectronics de Crolles, permet d’obtenir une imagerie de la 
PL à température ambiante du matériau étudié. Les défauts analysés sont situés à la 
surface du matériau. La présence de ces éventuels défauts à la surface fait chuter 
l’intensité du signal de PL et sont ainsi détectés (figure A5-7). 
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Figure A5-7  : Cartographie de PL d’une 
zone épitaxiée contenant des défauts 

(points et lignes plus sombres). 

Dans les films épitaxiés SiGe et SiGeC, les défauts resurgissent à la surface 
sous forme de point ou de ligne. En effet, les défauts de croissance induits par la 
présence initiale de particules à l’interface Si/SiGe(C) sont observés comme des 
points. Les dislocations d’adaptation sont quant à elles visibles sous forme de ligne 
ou sous forme de point dans le cas des dislocations émergentes (figure A5-8). 

Figure A5-8  : Exemple de défauts pouvant 
être présents à la surface. 

L’excitation du matériau analysé est obtenue à l’aide des deux lasers 
disponible, dont les longueurs d’onde sont 532nm et 830nm. Le faisceau laser est 
focalisé à travers un objectif de microscope sur l’échantillon. L’objectif du microscope 
permet de diminuer la taille du faisceau excitateur (de 1mm à 1µm) et d’obtenir une 
résolution spatiale élevée (résolution minimum : 0,5µm). La photoluminescence 
émise par l’échantillon excité est collectée par le même objectif et est guidée par une 
des lames dichroïques, puis est focalisée à l’entrée d’un détecteur (figure A5-9). 

Le faisceau récolté par le détecteur, est converti en signal électrique par un 
photodétecteur adapté à la gamme de longueur d’onde étudiée. La surface, 
sélectionnée au préalable à l’aide d’une caméra CCD, est alors scannée par 
mouvement de la plaque. Suivant la longueur d’onde λ choisie, la profondeur de la 
surface analysée sera plus ou moins grande : 

• 1µm à 2µm de profondeur si λ = 532nm 

• 10µm de profondeur si λ = 830nm 

Particule 

Dislocation 
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Grâce à ce système, nous avons accès à deux sortes d’imagerie : 

• La cartographie de l’intensité de PL (figure A5-7)

• La cartographie de la surface scannée (obtenue grâce au faisceau 
réfléchi) 

Figure A5-9 : Dispositif du SiPHER

Du point de vue de sa mise en œuvre, cette technique présente l’avantage de 
ne nécessiter aucune préparation des échantillons et d’être non destructive. La 
photoluminescence peut de ce fait, être utilisée comme technique de caractérisation 
in-situ, afin de contrôler la qualité et les propriétés des matériaux durant leur 
élaboration. Cette technique nous permettrait donc de détecter plus rapidement 
d’éventuel défaut, pouvant entraîner le dysfonctionnement des transistors. L’idéal 
serait de mettre en relation la présence de défaut dans la couche d’épitaxie et le 
rendement de transistors opérationnels. 

A5-2-4- Spectroscopie de Masse d’Ions Secondaires ( SIMS) 

L’analyse par spectroscopie de masse d’ions secondaires ou SIMS 
(“Secondary Ion Mass Spectroscopy”) consiste à bombarder la surface d’un 
échantillon avec un faisceau d’ions, appelés ions primaires, de quelques 
kiloélectronvolts (keV) et à analyser les ions secondaires arrachés à l’échantillon 
(figure A5-10). 

La densité des ions primaires est variable, permettant d’obtenir une large 
gamme en profondeur d’analyse (de 1nm à 20µm). Le SIMS est donc une technique 
d’analyse de surface. 
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Figure A5-10 : Schéma de  
la technique SIMS

Sous l’effet du bombardement ionique, il y a une pulvérisation de la matière 
(érosion ionique). Diverses particules secondaires sont émises de la surface : 
électrons, photons, atomes et molécules neutres, atomes et molécules excités, ions. 
La technique SIMS analyse donc les ions secondaires issus de la pulvérisation par 
un spectromètre de masse. Le mode de détection des ions conditionne le type 
d’analyse : 

• Analyse élémentaire : spectre de masse 

• Profil de répartition en profondeur : évolution de l’intensité d’un ion en 
fonction du temps d’abrasion 

• Linescan : évolution de l’intensité d’un ion le long d’une ligne de 
balayage 

• Image ionique : cartographie chimique 

Dans notre cas, seul le profil en profondeur est étudié. La connaissance ou la 
mesure de la vitesse d’érosion permet de déterminer le profil en concentration d’un 
élément. Cette méthode permet donc de connaître la composition de la couche 
épitaxiée en fonction de la profondeur. 

Tous les profils de dopants présentés dans ce manuscrit ont été déterminés à 
partir d’échantillons de plaque envoyés à des prestataires extérieurs. 

Primary 
ion beam

Cluster

Electron

Ion

Mass 
Filter

Detector

Faisceau  
d’ions primaires 

Atome 

Ion 

Electron 

Détecteur 

Spectromètre de 
masse 

Ion primaire 

Particules éjectées 

Collision en 
cascade 

Surface de 
l’échantillon 



Annexes 

 179 

Annexe A6 

- Boxplot - 

25% 

25% 

25% 

25% 

moustache 

quantile : valeur qui divise une 

distribution en quatre parties 

d’effectifs égaux. 

médiane : valeur qui divise une 

distribution en deux parties 

d’effectifs égaux. 

valeur extrême : valeur éloignée 

du quantile de plus de 1,5 fois la 

taille de la boîte (la boîte 

représente 50% des mesures). 
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Annexe A7 

- Mécanismes de recombinaison - 

A7-1- Recombinaison radiative 

Un électron de la bande de conduction se recombine avec un trou de la 
bande de valence en émettant un photon (figure A7-1-a) [Galeckas 97]. Le taux de 
recombinaison radiative est donnée par : 

( )( )pPnNBR rr ∆+∆+⋅=  [A7-1-1] 

rB  est le coefficient de recombinaison radiative (cm-3.s-1). Ce coefficient est 
spécifique pour chaque semiconducteur et exprime la probabilité d’une 
recombinaison radiative. N et P sont respectivement les concentrations de dopage 
type n et type p et donc les densités des électrons et des trous en équilibre 
thermodynamique à température ambiante (cm-3). ∆n et ∆p sont les concentrations 
respectives des électrons et des trous excédentaires (cm-3). 

En tenant compte de la relation d’électro-neutralité (∆n = ∆p) et en négligeant 
le terme N.P, qui est égale à ni², devant les autres termes, le taux de recombinaison 
radiative peut s’écrire sous la forme réduite suivante : 

( )nPNnBR rr ∆++∆⋅=  [A7-1-2] 

Le taux de recombinaison radiative peut aussi être exprimé par la relation 
suivante : 

r
r

n
R

τ
∆= [A7-1-3]

Où rτ est la durée de vie de recombinaison radiative. 

D’après les relations [A7-1-2] et [A7-1-3], la durée de vie radiative est 
inversement proportionnelle à la densité totale des porteurs : 

( )nPNBr
r ∆++

= 1τ [A7-1-4] 
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A7-2- Recombinaison Shockley-Read-Hall (SRH) dans 
le volume 

Divers défauts dans le semiconducteur sont à l’origine de la présence de 
niveaux profonds dans la bande interdite. Selon le modèle de Shoskley-Read  
[Sze 81], les défauts agissent comme des pièges pour les porteurs ou comme des 
centres de recombinaison non radiative (figure A7-1-b). Le taux de recombinaison 
SRH des porteurs dans le volume s’écrit : 
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 [A7-2-1] 

A partir de cette relation, on peut montrer que les défauts les plus efficaces 
sont proches du milieu de la bande interdite (cas d’un centre de recombinaison non-
radiative). Dans ce cas, en tenant compte de la relation d’électro-neutralité et pour un 
matériau de type n, l’équation [A7-2-1] se simplifie : 

( )
( ) n
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nNNV
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D’après la relation 
SRH
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n
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∆= , l’expression de la durée de vie τSRH

s’écrit : 
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La durée de vie Shockley-Read-Hall dans le volume (τSRH) est inversement 
proportionnelle à la densité des centres de recombinaison non-radiative (NT). Le 
mécanisme de recombinaison non-radiative SRH dans le volume est dominant dans 

thV  : Vitesse thermique des porteurs (cm.s-1) 

nσ  : Section efficace de capture pour les électrons (cm²) 

pσ  : Section efficace de capture pour les trous (cm²)

TN  : Densité des centres recombinants (cm-3) 

in  : Densité intrinsèque des porteurs dans le matériau (cm-3) 

TE  : Niveau d’énergie introduit par le défaut (eV) 

iE  : Niveau de Fermi intrinsèque (eV) 
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la plupart des semiconducteurs et est particulièrement important dans le cas des 
semiconducteurs à gap indirect comme le matériau SiGe. 

A7-3- Recombinaison Auger 

Le mécanisme de recombinaison Auger est un processus de recombinaison 
bande à bande impliquant trois particules. Dans ce processus, l’énergie libérée par la 
recombinaison d’un électron avec un trou n’est pas émise sous forme de photon 
comme dans le cas de la recombinaison radiative, mais elle est transmise à un autre 
porteur (électron ou trou) qui de cette façon est transféré à un niveau énergétique 
plus élevé de la bande de conduction (figure IV-10-c). Le taux total de la 
recombinaison Auger est donné par Takeshima [Takeshima 85] : 

22 pnCnpCR pnA ⋅⋅+⋅⋅= [A7-3-1] 

D’après la relation 
A

A

n
R

τ
∆= , l’expression de la durée de vie Auger Aτ

s’écrit : 

22 pnCnpC

n

pn

A ⋅⋅+⋅⋅
∆=τ [A7-3-2] 

Le mécanisme de recombinaison Auger est prépondérant dans le cas des 
matériaux fortement dopés ou lorsque la densité des porteurs excédentaires est très 
élevée (régime en forte injection). Du fait que ce processus est en compétition avec 
les autres processus de recombinaison, il peut réduire l’intensité de la 
photoluminescence dans le cas où le taux de recombinaison Auger est du même 
ordre de grandeur que les taux des autres processus de recombinaison. 

Le processus Auger reste négligeable dans le cas des matériaux non 
fortement dopés. Il devient prépondérant dans les matériaux fortement dopés. Dans 
ce cas, la durée de vie non-radiative Auger peut être considérée indépendante de la 
concentration des porteurs excédentaires. 

Cn : coefficient de recombinaison Auger des électrons (cm6.s-1) 

Cp : coefficient de recombinaison Auger des trous (cm6.s-1) 

n : densité totale des électrons (cm-3) 

nNn ∆+=

p : densité totale des trous (cm-3) 

pPp ∆+=
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Figure A7-1  : Représentation schématique des mécanismes de recombinaison. 

A7-4- Recombinaison en surface 

La discontinuité des liaisons atomiques et l’adsorption d’atomes étrangers 
entraînent l’apparition d’un grand nombre d’état d’énergie localisés et donc de 
centres de recombinaisons non radiatives à la surface. Cette recombinaison en 
surface est un paramètre important puisque la majorité des porteurs excédentaires 
est générée près de la surface. Les centres recombinants les plus actifs se situant au 
milieu de la bande interdite, le taux de recombinaison à la surface pour un type de 
centre de recombinaison non radiative s’écrit selon le modèle de Shockley-Read, de 
la manière suivante (pour un matériau de type n) : 

n
np

NV
NR

snsp

pnth
stS ∆⋅
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σσ

σσ
 [A7-4-1] 

Le taux de recombinaison à la surface SR  s’écrit en fonction de la vitesse de 

recombinaison à la surface S : 

SnRS ⋅∆=  [A7-4-2] 

snsp

pnth
st np

NV
NS

⋅+⋅
⋅⋅⋅

⋅=
σσ

σσ
 [A7-4-3] 

sn : concentration des électrons proches de la surface (cm-3) 

sp : concentration des trous proches de la surface (cm-3) 

stN : densité des centre de recombinaison par unité de surface (cm-2) 

électron 
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La recombinaison à la surface entraîne l’apparition d’un gradient de 
concentration de porteurs excédentaires à proximité de la surface. 

A7-5- Recombinaison total 

Le taux de recombinaison total prend en compte tous les processus de 
recombinaison. La durée de vie effective dépend à la fois de la durée de vie radiative 
et de la durée de vie non-radiative : 

nrrSRHAreff ττττττ
111111 +=++=  [A7-5-1] 

D’après l’équation [A7-5-1], plus le rapport 
r

nr

τ
τ

est faible, plus la valeur de 

effτ  est proche de celle de nrτ . La valeur de rτ  est généralement très grande par 

rapport à celle de nrτ  et, par conséquent, l’influence de rτ  sur effτ  peut être 

négligée. La durée de vie effective dans le matériau tend à être contrôlée par la 
durée de vie non-radiative [Gfroerer 00]. 

L’expression de l’intensité de PL dépend de l’intensité d’excitation suivant la 
relation : 

2
00 IBIAI PL ⋅+⋅=  [A7-5-2] 

La partie linéaire de cette expression [A7-5-2] de l’intensité de PL (coefficient 
A) d’une couche épitaxiée dépend des quatre paramètres N (ou P), nrτ  et de la 

vitesse de recombinaison des porteurs à l’interface et en surface. La partie 
quadratique (coefficient B) dépend de nrτ  et de la vitesse de recombinaison des 

porteurs à l’interface et en surface. Notons aussi que l’épaisseur de la couche 
épitaxiée intervient dans les expressions des deux coefficients A et B. 

effτ  : durée de vie effective 

rτ  : durée de vie radiative 

nrτ  : durée de vie non-radiative 
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Epitaxies Si/SiGe(C) pour transistors bipolaires avancés 

L’objectif de cette thèse est d’étudier les épitaxies SiGeC sélectives par 
rapport au nitrure de silicium afin d’améliorer les performances en fréquence des 
transistors bipolaires à hétérojonction à structure complètement auto alignée. Pour 
répondre à cette attente, le système SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2 est utilisé pour 
élaborer nos épitaxies sélectives. 

Cette chimie à base de silane permet d’augmenter significativement la vitesse 
de croissance par rapport au système SiCl2H2/GeH4/HCl/H2 utilisé classiquement, 
aussi bien pour un dépôt silicium sélectif que pour un film SiGe sélectif. Par exemple, 
pour un film Si0,75Ge0,25 la vitesse de croissance est multipliée par un facteur 8. 

L’incorporation des atomes de carbone dans les sites substitutionnels est 
facilitée par cette hausse du taux de croissance. En effet, la teneur en carbone 
substitutionnel est plus élevée en utilisant le silane comme précurseur de silicium 
(jusqu’à un facteur 4). L’effet bloquant du carbone sur la diffusion du bore est alors 
meilleur et le dopant est mieux contenu dans la base Si/SiGeC:B. Cette meilleure 
incorporation du carbone se reflète dans les résultats électriques. Le courant IB

n’augmente pas aux fortes concentrations de carbone, ce qui signifie qu’il n’y a pas 
de centres recombinants dans la base. Le courant IC et la fréquence fT augmentent 
aussi, ce qui suggère que la largeur de la base neutre est plus fine et donc que la 
diffusion du bore est ralentie. 

Nous avons également mis en évidence l’existence d’une corrélation entre le 
courant IB et l’intensité du signal de photoluminescence à température ambiante. En 
effet, considérant que leurs mécanismes de recombinaison sont similaires, nous 
avons noté que la hausse de IB correspond à la chute de la photoluminescence. 

Mots clés  : Transistor bipolaire à hétérojonction, épitaxie sélective, SiGe, carbone, 
nitrure de silicium, photoluminescence à température ambiante. 

Si/SiGe(C) epitaxial growth for advanced bipolar transistors 

The objective of this thesis is to study SiGe(C) epitaxial growth selective 
towards silicon nitride. Selective Epitaxial Growth (SEG) allows to improve frequence 
performances of heterojunction bipolar transistors, with fully self aligned structure. 
With this purpose, the SiH4/GeH4/SiH3CH3/HCl/B2H6/H2 system is used to elaborate 
selective epitaxial growth layer. 

Si SEG and SiGe SEG growth rates are significantly increased with silane-
based chemistry, as compared to the standard SiCl2H2/GeH4/HCl/H2 one. For 
instance, Si0,75Ge0,25 layer growth rate can be increased by a factor 8. 

Carbon incorporation in substitutional sites is also improved by this growth 
rate increase. Indeed, using silane, the substitutional carbon content hugely 
increased (up to a factor 4). We found better carbon blocking effect on boron 
diffusion. Better carbon atoms incorporation improves electrical results. There is no IB

current degradation with higher carbon concentrations, which means that there is no 
recombination centers in base electrode. IC current and fT frequence increase too, 
which suggest neutral base width is narrower and boron out-diffusion is lower. 

We noted that recombination mechanisms of IB current and 
photoluminescence at room temperature are similar and that base current can be 
correlated with photoluminescence intensity. Indeed, we show that IB current 
increases when photoluminescence signal decreases. 

Key words : Heterojunction bipolar transistor, selective epitaxial growth, SiGe, 
carbon, silicon nitride, photoluminescence at room temperature.


