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Introduction générale

Peu apres la découverte du transistor, Schokley affirme dans les années 1950, que
le carbure de silicium (SiC) remplacera d’ici peu le silicium grace a ses proprié-
tés supérieures. Il n’avait pas réalisé a quel point la complexité de ’élaboration
du carbure de silicium allait étre un frein considérable a son essor. Soixante ans
apres, le silicium reste de tres loin le matériau le plus utilisé dans I'industrie des
semiconducteurs. La croissance de monocristaux de tres grande taille (diametre de
300 mm) permet la conception de composants en grand nombre a des colts trés
faibles. Parallelement a la suprématie du silicium, les progres de la filiere SiC ont
permis la mise sur le marché de composants pour les applications hautes fréquences
et hautes puissances. Ces composants représentent un marché de niche mais leur
forte valeur ajoutée rend le carbure de silicium attractif. Cependant, les efforts
engagés ont concernés principalement la forme hexagonale du carbure de silicium.
Alors que les composants a base de SiC hexagonal sont disponibles depuis une
dizaine d’années, ceux a base de SiC cubique sont inexistants. La seule forme cu-
bique du carbure de silicium, notée 3C-SiC, possede pourtant certaines propriétés
intrinseques supérieures. La encore, le choix du matériau a été dicté par la plus
grande « facilité » d’élaborer la forme hexagonale par rapport a la forme cubique.
Actuellement, il n’existe aucun procédé capable de synthétiser des monocristaux
massifs de 3C-SiC.

L’objectif de ce travail est de proposer une méthode d’élaboration pour la crois-
sance de monocristaux massifs de carbure de silicium cubique. La technique clas-
sique d’élaboration de la forme hexagonale reposant sur la sublimation d’une
poudre source de SiC nécessite 'utilisation de tres hautes températures (supé-
rieures a 2000°C). A ces températures, le 3C-SiC est instable et tend a devenir
hexagonal. Il y a donc incompatibilité entre le matériau et son procédé d’élabora-
tion. Dans ce travail, la méthode de synthese retenue repose sur la croissance en
solution. Cette technique largement utilisée en croissance cristalline est beaucoup
plus adaptée pour la croissance de 3C-SiC grace notamment a des températures
d’élaboration inférieures. Ainsi nous nous attaquons dans ce travail d’une part au
nouveau matériau qu’est le 3C-SiC massif monocristallin et d’autre part a un nou-



veau procédé puisque la croissance en solution n’a jamais été appliquée au SiC avec
succes. Malgré de nombreux travaux antérieurs sur ces deux aspects, la littérature
existante est tres laconique et parfois contradictoire. Il s’agit donc de développer
I’ensemble des briques scientifiques et techniques nécessaires a la cristallogénese
du 3C-SiC par une méthode en solution. Le présent travail est organisé en cing
chapitres.

Le premier chapitre présente les généralités sur le carbure de silicium. Aprés un
historique sur le matériau, nous détaillerons sa structure et ses propriétés qui le
rendent si intéressant pour 1’électronique. Nous présenterons ensuite les diverses
méthodes de syntheése de monocristaux massifs. L’état de I'art sur la croissance
en solution appliquée au carbure de silicium sera notamment détaillé. La derniere
section de ce chapitre traitera du cas particulier de I’élaboration du 3C-SiC. Deux
méthodes de syntheése propres a la forme cubique seront présentées.

Le deuxieme chapitre pose les bases de la croissance en solution. Apres avoir exposé
les problemes inhérents au systeme silicium liquide-graphite, nous présenterons les
différents types de convection présents dans un liquide. Une analyse adimension-
nelle sera faite pour chaque flux convectif. La derniere section aborde le probleme
de la surfusion constitutionnelle.

Le troisieme chapitre est dédié a la présentation et a la simulation du réacteur de
croissance utilisé dans ce travail. La simulation repose sur trois modeles : le modele
électromagnétique, le modele thermique et le modele convectif. Chaque modele
sera détaillé ainsi que ses conditions aux limites. Les résultats de la simulation
numérique couplés a ’analyse adimensionnelle seront présentés.

Le quatrieme chapitre porte sur la croissance de SiC en phase liquide. Aprés avoir
présenté les procédures et les conditions de croissance, nous détaillerons les nom-
breux problemes a résoudre afin d’aboutir & un procédé stable et reproductible.
A partir des résultats expérimentaux et des modélisations du chapitre 3, nous
traiterons des différents sources d’instabilité du front de croissance.

Le cinquieme chapitre sera consacré a ’étude structurale des cristaux présentés
au chapitre 4. Apres avoir décrit les différents défauts présents dans le 3C-SiC,
nous présenterons 'ensemble des techniques utilisées lors la caractérisation multi-
échelle. Cette caractérisation porte a la fois sur I’étude des défauts structuraux
et sur le dopage (n et p) des cristaux élaborés. Nous discuterons de 'origine des
défauts constatés ainsi que de leur évolution pendant la croissance.



Chapitre 1
Généralités

Introduction

Ce chapitre pose les bases de ce travail de these. Apres un bref historique sur le
carbure de silicium, nous décrivons sa structure, ses propriétés, ses applications
nombreuses ainsi que les techniques d’élaboration du matériau massif. Nous dé-
taillons plus particulierement la forme cubique du carbure de silicium.



Chapitre I : Généralités

1 Un peu d’histoire

La premiere mention du carbure de silicium (SiC) remonte a 1824. Jons Jacob Ber-
zelius rapporte a cette époque 'existence probable de la liaison chimique Si-C [1].
La preuve expérimentale n’apparaitra cependant que 61 ans plus tard avec le déve-
loppement des fours électriques. En 1885, a la recherche d’une voie pour produire
des diamants synthétiques, Acheson est le premier a synthétiser « accidentelle-
ment » des cristaux de carbure de silicium [2]. En portant a haute température
(T>2000°C) un mélange de coke et de silice, il obtint des cristaux bleus de grande
dureté. Il nomma ces cristaux carborundum, pensant avoir obtenu un composé a
base de carbone et de corindon (alumine cristallisée). La méthode développée par
Acheson est toujours utilisée actuellement pour la production de SiC synthétique
en tant que matériau abrasif. En 1905, Ferdinand Henri Moissan découvrit des
cristaux de carbure de silicium au cceur d’'une météorite tombée dans le désert
de I’Arizona [3]. L’occurrence du SiC naturel est toutefois extrémement rare. Le
terme moissanite est des lors utilisé pour qualifier le carbure de silicium naturel et
synthétique en minéralogie et en joaillerie.

L’histoire de 1’électronique SiC débute réellement en 1907 avec la découverte du
phénomene d’électroluminescence du SiC par H.J. Round faisant ainsi de ce ma-
tériau un des tout premiers semiconducteurs connus [4]. Cependant, le manque de
procédés permettant ’obtention de monocristaux de qualité électronique a consi-
dérablement freiné le développement de I’électronique SiC. Longtemps les applica-
tions du carbure de silicium se sont confinées aux abrasifs et matériaux de structure.
En 1955, A. Lely développe une technique d’élaboration de monocristaux basée sur
la sublimation d’une charge de carbure de silicium polycristallin a tres haute tem-
pérature [5]. Méme si les cristaux sont de petite taille (inférieure & 1 cm), la qualité
de ces cristaux reste encore aujourd’hui la référence pour le matériau massif. Cette
découverte relance I'intérét pour le SiC en tant que matériau pour 1’électronique.
La premiere conférence dédiée au SiC se tint a Boston en 1959. Des techniques
alternatives de croissance cristalline basées sur 'utilisation de silicium liquide sont
aussi développées pendant cette période [6]. Cependant quelle que soit la méthode
d’élaboration et malgré les efforts entrepris dans les années 60-70, la taille des
cristaux obtenus et leur qualité restent toujours insuffisantes pour conduire a un
développement industriel de ce matériau.

A la fin des années 70, une invention importante est faite en Russie par Tairov et
Tsvetkov [7]. L'utilisation de germes monocristallins dans le procédé de croissance
a permis I’élaboration des premiers cristaux massifs de SiC. Les cristaux pouvaient
ensuite étre découpés en tranches puis polis : les premiers substrats de SiC étaient
alors disponibles. Une autre découverte importante date de 1987 avec la réalisation
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de couches monocristallines de tres haute qualité. Elle est due a I’équipe de R.
Davis [8]. Cette avancée conduisit a la création de la société Cree en 1989 qui
réalisa la premiere diode électroluminescente bleue en SiC commercialisable. Cree
est actuellement le leader mondial dans les technologies SiC, allant de la fabrication
de substrats SiC, a la fonderie de composants. Avec la disponibilité de substrats
de grande qualité, les développements du SiC ont explosé. Les LEDs a base de SiC
ont été des produits commerciaux pendant de nombreuses années avant 'arrivée
des nitrures III-N. Plus récemment, des diodes Schottky et les transistors RF-
MESFET (Radiofrequency metal semiconductor field effect transistor) ont vu leur
apparition sur le marché [9, 10]. On peut s’attendre a ce qu’elles soient rejointes
par d’autres types de composants électroniques dans un futur tres proche. Au final,
bien que découvert depuis presque deux siecles, le carbure de silicium fait encore
I'objet d’une recherche intensive aux enjeux stratégiques.

2 Structure du carbure de silicium

2.1 Le polytypisme dans le carbure de silicium

Le carbure de silicium peut cristalliser sous plusieurs formes allotropiques. Toutes
ces formes cristallines ont en commun un arrangement hexagonal compact d’atomes
de silicium (carbone) dont la moitié des sites tétraédriques est occupée de fagon
ordonnée par les atomes de carbone (silicium). Dans cette structure, chaque atome
de carbone (silicium) est lié & 4 atomes de silicium (carbone). Les liaisons Si-
C sont de type sp® formant des tétracdres réguliers comme ceux représentés en
figure 1.1. Lors de I’empilement de ces tétra¢dres selon ’axe ¢ (perpendiculaire au
plan compact), ceux-ci peuvent tourner de 60° sans que la continuité du cristal ne
soit affectée. On aura alors coexistence dans un méme empilement de tétraedres
dits « droit » et « gauche ». Précisons que cette notion de tétraedres droit et gauche
est purement arbitraire et n’est la que pour aider a la compréhension.

Si on n’empile que des tétracdres du méme type (gauche ou droit), on obtient la
structure cubique, appelée aussi 3C, et représentée a la figure 1.2. En revanche,
en alternant les tétraedres droits et gauches, on obtient la structure hexagonale
ou 2H de la figure 1.2. Entre ces deux structures limites, il existe une infinité
de structure cristalline en faisant varier la périodicité d’apparition d’un type de
tétraedre par rapport a I’autre selon I’axe c¢. Ce polymorphisme a une dimension est
encore appelé polytypisme. La grande variété de séquences d’empilement possibles
génere un nombre important de polytypes. Pour SiC, pres de 200 polytypes ont
été répertoriés. Il est d’'usage de considérer que chaque structure de SiC peut étre
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(a) (b) 4

Figure 1.1 — Tétraedres réguliers dans lesquels chaque atome de silicium (carbone) est

lié & 4 atomes de carbone (silicium). Une rotation de 60° permet de passer d’un tétraedre
droit (a) & un tétracdre gauche (b).

Axe c
(0001)

décrite comme un empilement de bicouches Si-C de symétrie hexagonale. On peut
suivre alors la périodicité suivant I'axe ¢ dans le plan (1120) comme c’est le cas sur
la figure 1.2. La notation utilisée de ce travail suit la notation de Ramsdell [11].
Dans cette notation, le nombre correspond au nombre de bicouches nécessaires pour
définir la cellule unitaire. A ce nombre, s’ajoute une lettre faisant référence au type
de réseau (C pour cubique, H pour hexagonal, R pour rhomboédrique). Cependant
cette notation ne définit pas précisement la séquence d’empilement. Pour cela, il
est d’usage de définir chaque polytype par la position des plans atomiques, a ’aide
des lettres A,B,C (voir figure 1.2 et tableau I.1). Ces trois lettres correspondent aux
trois positions possibles pour empiler des plans hexagonaux compact suivant ’axe
c. Le polytype cubique suit la séquence ABC. Cette notation, bien qu’explicite,
devient rapidement compliquée pour les polytypes a longue périodicité.

Si I'on considere maintenant ’environnement aux plus proches voisins de chaque
bicouche, c¢’est-a-dire la bicouche précédente et la bicouche suivante dans I’empile-
ment vertical, on s’apercgoit que les bicouches atomiques ne sont pas toutes équi-
valentes entre elles. Quand une bicouche est comprise entre deux autres bicouches
appartenant au méme segment de droite, le site correspondant est dit cubique (noté
k dans la figure 1.2). Le polytype 3C-SiC ne contient donc que des sites k. En re-
vanche, si les bicouches adjacentes ne font pas partie de la méme section de droite,
le site est dit hexagonal (noté h). Ainsi, le polytype 2H-SiC est le seul a contenir
uniquement des sites h. On décline ensuite ces sites h et k en hy, hy, k1 et ko
pour tenir compte également de la différence d’environnement des sites adjacents.
Il a été montré expérimentalement que ces sites ont des propriétés électroniques
légerement différentes. Ainsi, par photoluminescence a basse température, des pics
d’énergie différente ont été observés suivant le site d’accueil des atomes d’azote en
substitution [12]. La proportion relative de sites h et k& dans ’empilement selon
l'axe ¢ permet de définir I’hexagonalité H d’un polytype suivant la relation 1.1 :

H=—— (I.1)
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BCABCABC
SiC-3C SiC-2H SiC-6H SiC-4H SiC-15R

ABCABC ABCABC ABCABCA ABCABC

Figure 1.2 — Empilement des bicouches Si-C dans le plan (1120) selon 1’axe vertical
(0001) pour les 5 polytypes les plus courants. Le changement de direction droite-gauche
dans 'empilement correspond a l'intercalation de tétraedres opposés par rapport a ceux
de la bicouche inférieure. h et k dénotent respectivement un site hexagonal et un site
cubique.

avec h et k les nombres de sites respectivement hexagonaux et cubiques dans
la séquence élémentaire. L’hexagonalité est définie pour chaque polytype dans le
tableau I.1.

La phase cubique (ou 3C-SiC) est souvent dénommée [-SiC, toutes les autres
phases, hexagonales ou rhomboédriques sont regroupées sous 'appellation a-SiC.

2.2 Structure du 3C-SiC

Parmi les nombreux polytypes existants, la seule forme cubique du SiC (3C-SiC)
correspond a une structure de type zinc-blende. Il s’agit donc d’'un réseau cubique
a faces centrées d’atomes de Si avec un site tétraédrique sur deux occupé par
des atomes de C'. Les données sur la structure du 3C-SiC sont regroupées dans
le tableau 1.2. La maille élémentaire est représentée a la figure 1.3. La structure
suivant les axes [111] et [001] est représentée a la figure 1.4 car ces deux directions
seront celles utilisées pour la croissance dans ce travail.

1. Evidemment, la structure peut aussi étre définie comme un réseau cubique a faces centrées
d’atomes de C avec un site tétraédrique sur deux occupé par des atomes de Si
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Polytypes 15R 6H 4H 2H
Séquence de la ABCACBCAB
maille élémentaire ACABCB ABCACE ABAC AB
Parametres de a=3,1 a=3,1 a=3,1 a=3,1
maille (A) c= 37,700 c=15,079 | ¢= 10,050 c=5,048
Groupe d’espace R3m P6smc P6smc P6smc
,Slt.es non 5 3 9 1
équivalents
Hexagonalité (%) 40 33 50 100

Table 1.1 — Caractéristiques cristallographiques des polytypes hexagonaux et rhombo-
édriques les plus courants.

Figure 1.3 — Maille élémentaire du polytype 3C-SiC. Les liaisons d’un tétraedre sont
représentées.

Systeme cristallin Cubique
Structure Zinc-blende
Séquence de la maille élémentaire ABC
Groupe d’espace F43m (216)
Parametre de maille, Coordinence a:4,349A, 7=4
Position atomique Si(0,0,0) C(%,%,i
Compacité 0,34
Plans, directions denses {111}, <110>

Table 1.2 — Données de la maille de 3C-SiC.
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001]

[110] [1T0]

Figure I.4 — Représentation des directions de la structure 3C-SiC dans le plan [110]
suivant les directions [111] (a) et [001] (b). Le plan indiqué en gris est le plan (111).
Les liaisons Si-C sont représentées en trait noir. En surface, le plan (111) présente une

liaison pendante par atome alors que le plan (001) en présente 2. Les liaisons pendantes
ne sont pas représentées sur les figures.

{Nen equildrigm )

Refative amoJnls
{(Equilibrium )

100C

Figure 1.5 — Diagramme de stabilité des polytypes du SiC en fonction de la température
et de I’écart a I’équilibre, tiré de [13].
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2.3 Stabilité relative des polytypes

Le diagramme de Knippenberg est souvent cité comme référence pour expliquer la
stabilité des différents polytypes en fonction de la température et des conditions
de croissance. Plusieurs remarques peuvent étre tirées de la figure 1.5 :

— Le polytype cubique (3C-SiC) apparait sur une large gamme de température
allant jusqu’a a 2750°C pour des conditions étant définies par I'auteur comme
étant hors-équilibre.

— Au dela de 1800°C, un mélange de 4H et 6H apparait principalement. L’occur-
rence du polytype 6H augmente avec la température

— La fenétre d’obtention du 15R est étroite, de 2300°C a 2600°C

— Le polytype 2H se forme pour des températures inférieures a 1600°C.

Cependant, les conditions précises de 'obtention de ce diagramme ne sont pas

suffisamment décrites et il ne permet pas a lui seul d’expliquer tous les résultats

expérimentaux. D’autres parametres peuvent influencer I'occurrence d’un polytype
particulier. Il est généralement admis que les phases 4H, 6H et 15R se forment dans
les conditions « riche en C ». Le polytype 3C semble plutot se former en condi-
tions « riche en Si ». Cet effet apparent de 'atmosphere gazeuse sur la stabilité
des polytypes se retrouve dans ’écart a la steechiométrie du matériau (qui reste
trés faible). Ainsi, il a été montré que plus SiC est excédentaire en Si, plus son
hexagonalité diminue [14]. Cet exces en Si ou en C se traduit dans le matériau
par une densité plus grande en lacune ou en interstitiel d’un élément par rapport

a lautre. La nature des impuretés peut également influencer la stabilité des po-

lytypes. Par exemple, 'aluminium semble favoriser la formation du 6H alors que

I’azote stabilise plutot le 3C [13, 15]. Bien que la plupart des résultats sur la sta-

bilité des polytypes proviennent d’études basées sur la sublimation, les tendances

observées peuvent étre retrouvées quand on aborde la croissance en phase liquide,
nous y reviendrons par la suite.

2.4 Polarité

La distance qui sépare deux plans d’'un méme type d’atomes est égale a la hauteur
du tétraedre (voir figure 1.6). Si 'on prend comme motif un atome de Si entouré
de quatre atomes de C, la distance séparant ’atome de Si et le plan constitué par
les 3 atomes de base du tétraedre est plus faible que celle le séparant du quatrieme
atome qui se trouve au sommet du tétraedre. Par conséquent, le SiC se clivera
préférentiellement entre les plans de Si et de C les plus éloignés. On obtient alors
deux faces de nature chimique différentes. Par convention, la face Si terminée par
des atomes de Si, sera indexée (0001) pour le a-SiC et (111) pour le 5-SiC. La
face C terminée par des atomes de C, sera indexée (0001) pour le a-SiC et (111)
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Face Si l O Atome de Si
@ Atome de C

Figure 1.6 — Face Si(0001) et face C(0001) dans la structure SiC

pour le 8-SiC. Les directions <0001> et <111> seront respectivement les axes
polaires pour a-SiC et B-SiC. Expérimentalement, cette polarité conduit a des
différences sur le mode de croissance [16] ainsi que sur les cinétiques d’oxydation
de surface [17, 18]. Dans le cas du polytype 6H, ’énergie libre de surface est de
1,76x107* J/em? pour la face silicium et de 0,72x10~% J/cm? pour la face carbone
[19].

3 Propriétés physico-chimiques du SiC

Le carbure de silicium appartient a la famille des semiconducteurs a « grand gap »
(a large bande interdite). Pour évaluer l'intérét du SiC, il est nécessaire de le
comparer a d’autres semiconducteurs couramment utilisés comme le silicium (Si)
et Parséniure de gallium (GaAs). Les propriétés du diamant, du nitrure de gal-
lium, GaN ainsi que celles de 'oxyde de zinc, ZnO sont également données. Le
tableau 1.3 regroupe six propriétés importantes : ’énergie de bande interdite (E,),
le champ de claquage (E}), la vitesse de saturation des électrons (vg.), la conduc-
tivité thermique (), la mobilité des électrons et des trous (, et p1,,). Une premiere
analyse de ce tableau montre que le carbure de silicium possede comparativement
aux autres semiconducteurs des valeurs élevées pour E,, I, vs, and k. Détaillons
plus précisément ces caractéristiques. La concentration en porteurs intrinseques
(thermiquement générés) a l'origine de courants de fuite dans les composants élec-
troniques dépend de la valeur de E,. Plus le gap est grand, plus I’énergie thermique
a fournir aux électrons pour passer de la bande de valence a celle de conduction est
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importante. Les semiconducteurs a grand gap présentent donc des concentrations
en porteurs intrinseques faibles méme a haute température. Par exemple, le 6H-SiC
possede un niveau de porteurs intrinseques aussi bas que 10 cm™2 & 1000°C alors
que le silicium perd ses propriétés semiconductrices des 200°C en devenant conduc-
teur. Cependant, cet avantage a haute température est insuffisant si le matériau
n’a pas une bonne tenue en température. Par exemple, le diamant s’oxyde a 'air
au dela de 400°C et ZnO peut connaitre une faible variation de sa stoechiométrie.
En revanche, SiC résiste tres bien a 'oxydation en formant un oxyde protecteur
SiO5 a une vitesse 10 a 100 fois plus faible que pour Si.

La forte conductivité thermique du SiC, supérieure a celle du cuivre (4 W/cm-K),
lui permet de dissiper efficacement la chaleur générée dans un composant en fonc-
tionnement et donc de limiter son auto-échauffement. Cela est particulierement
vrai pour les composants de puissance pour lesquels SiC est tout a fait adapté en
raison de son fort champ de claquage. Toutes ces propriétés font du SiC un maté-
riau de choix pour les applications hautes températures et /ou fortes puissances. Par
ailleurs, la forte énergie de liaison Si-C (5 eV) lui donne un caractere réfractaire
et une excellente inertie chimique, lui permettant de résister aux rayonnements
énergétiques et aux environnements corrosifs.

Comme le silicium ou le diamant, SiC a un gap indirect qui limite fortement son
utilisation en optoélectronique, méme si 'une des premieres diodes émettant dans
le bleu fut fabriquée en SiC [20]. Ce matériau trouve cependant des débouchés
importants dans le secteur optoélectronique car il se révele étre un substrat tres
adapté a la croissance de GaN, semiconducteur ayant connu la plus forte progres-
sion industrielle cette derniere décennie pour la réalisation de diodes bleues ou
méme blanches [9].

Soulignons aussi que les performances théoriques du diamant et du nitrure de
gallium sont bien meilleures que celles du SiC pour les mémes applications. Ce-
pendant, le diamant est loin de voir une issue industrielle. Méme si de nombreux
aspects de la technologie diamant sont maitrisés en laboratoire [21, 22], son dé-
veloppement ne semble pas « amorcable » tant qu’il n’existe pas de procédés de
croissance massive capable d’élaborer des monocristaux centimétriques. Techno-
logiquement, SiC est a I’heure actuelle le seul matériau capable de combler les
lacunes des autres semiconducteurs dans les domaines des hautes températures,
des hautes puissances et des hautes fréquences.

La valeur de la vitesse de saturation des électrons est deux fois plus élevée que
pour le silicium et I'arséniure de gallium. Ainsi, les porteurs sont évacués deux fois
plus rapidement lorsque de forts champs électriques sont appliqués. Cette propriété
explique I'utilisation du carbure de silicium dans les composants hautes fréquences.
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Si GaAs 4H-SiC | 3C-SiC | Diamant GaN ZnO
E, eV
! 1,1 (I 1,4 (D 3,2 (I 2,4 (1 5,5 (1 3,4 (D 3,4 (D
(type) ey (D) (D (D (D (D) (D)
Ey
— ~ — ?
MV /em 0,3 0,4 3—5 1 1-10 5 /
Vsat
«<107em /s 1,1 1,0 2,0 2,5 2,7 2,5 3,0
K
W /emx K 1,5 0,5 3,7 3,6 20 1,3 1,3
Linp Lin=1500 | 11,=2850 | 11pn=950 | 1p=510 | 1,=2000| 1, =900 | 11,=200
em?/Vxs | ppy=370 | 1p=400 | 1,=98 | =18 | pp=2100 | pp=150?| p,=5-50

Table 1.3 — Propriétés physiques a température ambiante de sept semiconducteurs
différents, d’apres [23, 24, 25].

Enfin, en fonction du dopage du matériau plusieurs autres applications sont per-
mises pour le SiC. Nous présentons les possibles applications pour le 4H-SiC qui est
souvent, préféré au 6H en raison d’une mobilité électronique trois fois supérieure.

4H-SiC type n

— Tous les dispositifs de puissance de type diodes Schottky, MOSFETs (Metal
Oxide Semiconductor Field Effect Transistor), JFETs (Junction Field Effect
Transistor). Leurs principaux domaines d’utilisation sont l’alimentation élec-
trique, la commande de moteurs, les véhicules hybrides.

— Les dispositifs de type capteurs hautes températures pour les moteurs de véhi-
cules automobiles ou d’avions.

— En concurrence avec 6H-SiC type n, comme substrat pour les diodes laser émet-
tant dans le proche UV pour les lecteurs HD-DVD/Blu-Ray ou pour les diodes
éléctroluminescentes blanches utilisées dans 1’éclairage public.

4H-SiC semi-isolant

— Pour les dispositifs hautes fréquences comme les MESFETs (MEtal Semiconduc-
tor Field Effect Transistor) et les HEMTs (High Electron Mobility Transistor)
demandés pour les applications civiles ou militaires comme les stations de base
mobiles de communication, WiMax et Radar.

— Pour les dispositifs de type détecteurs de rayonnement nucléaire.
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4H-SiC type p

— Pour la production de photodiodes UV utilisables pour la purification de I’eau,
la mesure de I’énergie solaire.

4 Potentialités de la forme cubique

Bien que la synthese du carbure de silicium cubique soit problématique comme
nous le verrons par la suite, il possede les propriétés suivantes :

— c’est le seul polytype qui adopte une structure cubique,

— la mobilité électronique du 3C-SiC est la plus élevée parmi tous les polytypes
du carbure de silicium,

— son gap est deux fois plus élevé que celui du silicium tout en restant inférieur
aux polytypes hexagonaux.

En raison de sa structure cubique, le 3C-SiC possede des propriétés isotropes. La
dilatation thermique est donc identique quelle que soit la direction. Les contraintes
d’origines thermomécaniques sont donc fortement réduites. Des capteurs de pres-
sion fonctionnant a hautes températures en 3C-SiC ont été réalisés [26]. Ces cap-
teurs intéressent fortement l'industrie aéronautique et automobile. Ces propriétés
isotropes ajoutées a la forte valeur de mobilité électronique permet d’envisager
le carbure de silicium cubique comme un candidat de choix pour les transistors
MOSFETSs. Actuellement le 4H-SiC est utilisé pour la fabrication de ce type de
composant. D’une part, parce que le 4H-SiC est disponible commercialement et
d’autre part parce que sa mobilité électronique est aussi trés élevée (tableau 1.3).
Cependant les résultats en terme de transport électronique sont décevants. Ces
faibles performances sont attribuées aux états d’interfaces SiC :SiOs possédant des
niveaux électroniques proches de la bande de conduction. Grace a sa largeur de
bande interdite plus faible (2,3 eV pour le 3C-SiC contre 3,2 eV pour le 4H-SiC) ces
états d’interfaces ont leurs niveaux d’énergie situés dans la bande de conduction.
Ainsi les défauts d’interface n’auraient aucun effet sur les propriétés de transport
dans les MOSFETSs basés sur 3C-SiC [27, 28]. Des MOSFETSs réalisés sur 3C-SiC
montrent des résultats prometteurs [29, 30].

Enfin, de part sa structure cubique, le 3C-SiC pourraient étre envisagé comme
substrat pour I’héteroépitaxie de nitrures III-V cubiques comme GalN ou AIN.
Ces nitrures cubiques sont tres attendus dans 'optoélectronique a courte longueur
d’onde, bleue et UV. Ils ont 'avantage de ne pas étre intrinsequement limités par
Ieffet piézo-électrique présent dans les nitrures hexagonaux, effet qui provoque un
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élargissement des raies d’émission, une limitation du rendement radiatif et une
réduction de I’énergie d’émission des lasers.

5 Elaboration du carbure de silicium

5.1 Contexte régional

L’élaboration du SiC pour les applications électroniques est un sujet démarré dans
la région Rhone-Alpes depuis plus de quinze ans. Que ce soit en couches minces
ou en cristaux massifs, par des procédés standards ou des méthodes originales, de
nombreuses theses de doctorat ont été effectuées. Elles integrent les aspects modé-
lisation, caractérisation, et expérimentation. Ces theses regroupées dans le tableau
1.4, représentent une ressource considérable, en terme de bibliographie, de don-
nées expérimentales ou théoriques. Il ne sera présenté ici qu’un tres rapide apercu
des méthodes de croissance massives, les présentations détaillées étant disponibles
dans les theses référencées dans le tableau 1.4.

5.2 Diagramme binaire Si-C

D’apres le diagramme binaire Si-C (figure 1.7), il apparait clairement que 1’élabo-
ration du carbure de silicium est délicate. Composé défini a fusion non congruente,
le carbure de silicium ne peut pas s’obtenir avec les méthodes standards de type
Czochralski basées sur 1’équilibre SiC (liquide)<> SiC(solide). Bien que le carbure
de silicium ne possede pas de phase liquide pour des gammes de températures et de
pression atteignables technologiquement, la croissance de cristaux de SiC est pos-
sible a partir de I’équilibre L+SiC. L’élaboration du carbure de silicium reposera
donc sur des équilibres vapeur-SiC ou liquide-SiC. Actuellement, les techniques
de synthese reposent principalement sur des réactions gaz-solide. Ces techniques
sont la sublimation ou PVT (Physical Vapor Transport) et le dépot chimique en
phase vapeur aussi appelé CVD (Chemical Vapor Deposition). Nous nous foca-
lisons sur les méthodes d’élaboration du matériau massif et des couches épaisses
dans la section 5 de ce chapitre. Les méthodes d’élaboration de couches minces de
SiC en phase vapeur sont amplement détaillées dans les theses de C. Jacquier et
M. Soueidan [41, 42].
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These Procédé Année

I. Garcon [31] PVT ! 1995
K. Chourou [32] PVT ! 1998
C. Moulin [33] PVT ! 2001
G. Ferro [34] CVD 2 1997

D. Chaussende [35] | CVT 3 et VLS * [ 2000
T. Chassagne [36] CVD ? 2001
C. Sartel [37] CVD 2 2003

J. Mezicre [38] CVD 2 2003
L. Charpentier [39] CF-PVT ® 2003
L. Latu-Romain [40] | CF-PVT (3C) ® | 2006
C. Jacquier [41] LPE S et VLS * | 2003
M. Soueidan [42] VLS (3C) 1 2006
J. Eid [43] SZM (3C) 7 2007

O. Kim-Hak [44] VLS (3C) 4 2009

Table I.4 — Theses soutenues en région Rhone-Alpes sur la
modélisation et I’élaboration de carbure de silicium.

Physical Vapor Transport

Chemical Vapor Deposition

Chemical Vapor Transport

Vapor Liquid Solid

Continuous Feed Physical Vapor Transport
Liquid Phase Epitaxy

Solution Zone Melting

N oW =

5.3 La sublimation

La sublimation (PVT) demeure a I’heure actuelle la voie de synthése majeure pour
élaborer des monocristaux massifs de carbure de silicium. Cette méthode est une
amélioration de la méthode de Lely proposée par Tairov et Tsvetkov a la fin des
années 1970. Le principe repose sur la sublimation d’une poudre source puis la
condensation des especes volatiles dans une enceinte fermée (figure 1.8). Le trans-
port des especes est assuré par la différence de température entre la source (77)
et la zone de dépot (T'2), la zone de dépdt étant la zone froide de 'enceinte. Un
germe monocristallin de carbure de silicium est disposé dans la zone froide de
cette enceinte. Un creuset en graphite est chauffé & des températures supérieures
a 2000°C sous une pression de gaz inerte (argon) de quelques centaines de Pa. A
ces températures, la vitesse de croissance atteint plusieurs centaines de microns
par heure. Cette technique est actuellement la principale utilisée industriellement
pour l'obtention de monocristaux de 4H-SiC et 6H-SiC. La qualité cristalline de
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Figure 1.7 — Diagramme de phase Si-C, retracé d’apres [45].

ces monocristaux est en constante amélioration grace a un meilleur controle des
gradients thermiques verticaux et radiaux [46]. L’ utilisation par exemple d’écrans
thermiques proches du cristal a permis une augmentation de la vitesse de crois-
sance ainsi qu’une diminution des contraintes générées par le polycristal environ-
nant [47]. Des « astuces » de croissance comme celle proposée par Toyota [48] ont
permis une réduction de la densité de dislocations. La méthode repose sur plusieurs
changements de direction cristalline lors de la croissance ce qui permet de limiter la
propagation des dislocations et micropipes? du germe vers le cristal naissant. Des
densités de dislocations record de l'ordre de 100 cm~2 ont ainsi pu étre obtenues
sur des dimensions réduites de ’ordre de 1 pouce.

Bien que la technique de sublimation soit la seule industriellement développée,
cette voie de syntheése n’est pas exempte d’inconvénients. Son principal défaut est
d’étre une méthode de croissance en réacteur fermé. La durée de la croissance
(et donc la taille du lingot final) est limitée par la quantité de poudre initialement
présente. De plus, durant la croissance I’environnement thermique évolue constam-
ment. La vitesse de croissance ainsi que les conditions de croissance s’en trouvent
modifiées. Bien que des efforts considérables furent portés sur la modélisation du

2. Les micropipes proviennent de la présence de dislocations vis géantes. Ces défauts appa-
raissent commes des tubes creux de section hexagonale dont le diametre varie entre 0,1 pm et 30
pm.
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procédé [49], la croissance par sublimation reste délicate a maitriser. Par ailleurs,
les températures usuelles demeurent élevées impliquant des cotits importants pour
la sécurité et le fonctionnement de ce type d’installation. Enfin, le fort écart a
I’équilibre thermodynamique, inhérent a la méthode en phase gazeuse, constitue
une réelle contrainte pour la diminution de la densité de défauts.

De nouveaux procédés de croissances basés sur la sublimation ont été proposés

pour pallier ces problemes :

— Dans le procédé Continous Feed Physical Vapour Transport (CF-PVT) présenté
ala figure 1.9, la source de SiC est créée in-situ et alimentée en continu a partir de
précurseurs gazeux du silicium et du carbone (zone 1) [50]. Les especes siliciées
et carbonées diffusent ensuite au travers d’un poreux en graphite (zone 2) pour
atteindre la cavité de croissance (zone 3). Ce procédé permet un meilleur controle
de la sursaturation proche du germe car il permet d’ajuster le rapport Si/C dans
la cavité de croissance. Cette méthode tres prometteuse, notamment pour la
croissance du 3C-SiC, est détaillée a la section 6.2 de ce chapitre.

— Le procédé Modified Physical Vapour Transport (M-PVT) montré a la figure
[.10, permet le dopage in-situ des monocristaux par l’alimentation en continu
d’un flux d’especes gazeuses a travers la chambre de sublimation [51, 52].

h
Germe

Source

Figure 1.8 — Procédé de sublimation ou PVT (Physical Vapor Transport), d’apres [53].
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A
Germe

Gaz

Figure 1.9 — Procédé CF-PVT (Continuous Feed Physical Vapor Transport), d’apres
[53]. 1) Zone d’alimentation. 2) Zone de transfert. 3) Zone de croissance.

Poudre
SiC

Arrivée
gaz

Figure 1.10 — Procédé M-PVT (Modified Physical Vapor Transport), d’apres [53].
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5.4 Dépot chimique en phase vapeur

Le dépot chimique en phase gazeuse (CVD, Chemical Vapor Deposition) est la
technique la plus utilisée et la mieux adaptée pour la croissance de couches minces
de SiC. Afin d’obtenir des vitesses de croissance compatibles avec la croissance de
matériaux massifs, deux variantes de la CVD sont utilisées. La premiere consiste en
I’addition de chlorure dans la chambre de réaction. Les especes chlorées sont géné-
ralement le chlorure d’hydrogene ou le méthyltrichlorosilane. Des couches épaisses
de 4H-SiC ont ainsi pu étre obtenues avec des vitesses de croissance supérieures
a 100 pm/h [54, 55]. L’autre méthode consiste a augmenter la température du
procédé. Cette méthode nommée HT-CVD (High Temperature CVD) permet le
contréle du rapport C/Si (figure I.11). Introduite par Kordina et al. [56], elle est
actuellement industrialisée par la société Norstel (Suede).

/ Germe
\ Clusters SiC
Source

T(K)

Figure I.11 — Procédé HT-CVD (High temperature chemical vapor deposition), d’apres
[53].

5.5 Croissance en phase liquide

Cette méthode étant celle utilisée dans ce travail, les concepts de cette technique
seront détaillés dans le chapitre 2. Nous présentons ici une revue bibliographique
des cristaux de SiC massifs élaborés en phase liquide. Les couches minces de SiC
épitaxiées en phase liquide (technique LPE) pour la fabrication de diodes bleues
et jonctions p-n sont détaillées dans la these de C. Jacquier [41]. Les tableaux 1.5
et 1.6 pages 25-26 résument ’ensemble des travaux sur la croissance de SiC massif
en solution.
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Croissance en creuset

De fagon générale, les techniques de croissance en solution nécessitent 1'utilisation
d’un creuset dont la tenue mécanique ainsi que ses propriétés (résistance en tempé-
rature, et a la corrosion) doivent étre adaptées au solvant choisi. Ici, a cause de la
trés forte réactivité du silicium liquide et de ces alliages, les creusets usuels (SiOa,
BN, Ir, Pt) ne sont pas envisageables. La seule alternative possible est 'utilisation
de creuset graphite (haute densité ou carbone vitreux) ou creuset en carbure de
silicium. Le creuset graphite sert a la fois de contenant pour le liquide et de source
de carbone. L’ensemble creuset-silicium liquide est alors porté a haute température
afin de saturer le liquide en carbone dissout. La cristallisation s’effectue ensuite soit
par un abaissement de la température de la solution (méthode « slow cooling »)
soit par 1’établissement d’un gradient thermique dans la solution. Dans ce dernier
cas, les mouvements de convection ajoutés a la diffusion dans le liquide assurent
le transport du carbone des zones chaudes (zones de dissolution du carbone) vers
les zones froides (zones de cristallisation sous forme de SiC).

Historiquement, les premieres observations sur la croissance de SiC en solution
datent du début des années 50. Antipin et Ivanson ont obtenus des cristaux de
3C-SiC lors de la production électrolytique d’un alliage Si-Al dans des creusets
en graphite a 1000°C [57]. Baumann observe aussi que la croissance de SiC dans
des alliages a bas point de fusion est possible [58]. Il obtient une poudre de 3-SiC
dans un alliage Al-Si-Zn maintenu a 525°C pendant 3 heures. La croissance de
monocristaux de carbure de silicium en solution débute réellement dans les années
60 avec les travaux de Halden et Ellis. Halden obtient des cristaux de 3C-SiC dans
du silicium liquide & 1725 °C soumis & un gradient thermique [59]. Les cristaux
apparaissent sous formes de plaquettes et d’aiguilles dont certaines atteignent une
longueur de 4 mm. Ellis élabore des cristaux de SiC par croissance spontanée dans
du silicium liquide et des alliages Fe-Si et Ni-Si [60]. Il constate que la forme cubique
apparalt toujours dans du silicium pur, alors que I'ajout d’impuretés métalliques
semble favoriser la phase «. Ivantsov, en étudiant 'effet des métaux de transition
sur la vitesse de croissance de SiC obtient des vitesses normales et latérales par
rapport a la face (0001) respectivement de 0,15 mm/h et 4 mm/h & 1850 °C. Les
cristaux sont de type 6H, 15R et 21R-SiC [61].

Lorsque un germe monocristallin est placé dans la zone froide du liquide, on parle
alors de la méthode Top-Seeded Solution Growth (TSSG). Le germe et/ou le creu-
set peuvent alors étre en rotation (généralement entre 0 et 40 tours/minutes). L’ap-
plication d'un gradient thermique entre le germe (point froid) et le point chaud
du liquide permet la croissance de cristaux. Les premiers essais sur SiC sont dus a
Halden [59]. En introduisant une pointe en graphite dans une solution de silicium
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saturé en carbone, la cristallisation apparait a 'extrémité de la pointe. Une trans-
lation de la canne a 0,2 pum/s permet de retirer du creuset une masse cristalline
de 3C-SiC et de silicium solidifié. Hofmann et al. ont obtenu un cristal de SiC
massif de diametre 2 pouces d’une épaisseur de 1 mm. La croissance s’est déroulée
a 2000°C dans Si sous une pression de 200 bars d’argon. Dans des conditions simi-
laires, Epelbaum a obtenu un lingot de 25 mm de diametre sur une épaisseur de
20 mm & partir d’un batonnet monocristallin de 6H [62]. Les vitesses de croissance
sont de l'ordre de 5-15 mm/jour. Récemment ’équipe de Kamei a démontré la
croissance d’un lingot 6H-SiC de diametre 2 pouces sur une épaisseur de 5 mm. La
croissance a été effectuée dans un alliage Si-Ti en configuration TSSG sur substrat
6H [63].

Croissance sans creuset

Les méthodes fondées sur l'utilisation d’un creuset présentent plusieurs inconvé-
nients. Le premier est I'incorporation d’impuretés issues du creuset graphite dans
le bain métallique. L’incorporation de ces impuretés dans le cristal lors de sa crois-
sance peut étre non souhaitée pour les applications recherchées, notamment en mi-
croélectronique. Par ailleurs, la haute réactivité du silicium liquide envers le creuset
peut rendre le procédé de croissance instable : perte du silicium par infiltration,
mouillage, réactions parasites Si-creuset. Pour ces raisons, plusieurs auteurs ont
proposé des configurations afin de s’affranchir de ces problemes. Griffiths [64] dans
un premier temps puis Gillessen [65] ont proposé de contenir le solvant par capil-
larité entre deux barres de SiC polycristallin. Un germe monocristallin de SiC est
collé a une des deux extrémités. Analogue a la technique de fusion de zone, cette
méthode est appellé TSM pour Travelling Solvent Method [66]. Plus récemment
ce procédé a été repris par Eid pour 1’élaboration de 3C-SiC [43]. Malheureuse-
ment, les fortes convections du liquide dues au brassage électromagnétique et aux
forces Marangoni (voir chapitre 3 pour le détail de ces forces) ne permirent pas
la stabilisation du front de croissance. Stable sur 150 um, la qualité de la couche
se dégrade avec 'apparition d’inclusions de solvant. Les problemes de mouillage
rendent aussi le procédé difficile a controler et seuls des lingots polycristallins ont
ainsi été élaborés.

Une autre variante sans creuset a été développée par Dmitriev et al [67, 68]. Appelée
CFLPE pour « Container Free Liquid Phase Epitaxy », cette méthode repose sur
la 1évitation magnétique d’une bille de silicium liquide dans un champ magnétique.
L’alimentation en carbone se fait par dissolution de germes de SiC a haute tempé-
rature. Ensuite la croissance se fait soit par refroidissement lent du liquide (bille
isotherme) soit par transport sous gradient thermique dans le cas d’une bille non
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isotherme. La mise en place d’un germe de SiC en zone froide permet la croissance
épitaxiale. Le dopage n et p des couches épitaxiales est possible en incorporant de
I’Al dans la phase liquide (dopage p) ou en introduisant de ’azote dans ’enceinte
(dopage n). La encore, les fortes vitesses du liquide ainsi que 'agitation de la bille
rendent le procédé difficilement maitrisable.

Les problemes de turbulence dans le liquide peuvent étre réglés avec la configura-
tion sandwich proposée par Yakimova et Syvéjarvi [69, 70]. Une mince couche de
liquide est confinée entre une plaque de SiC polycristallin (source pour la crois-
sance) et un substrat de SiC monocristallin. L’épaisseur de liquide varie d’'une di-
zaines de um a quelques centaines de pm. Ainsi les mouvements de convection sont
supprimés et le transport de matiere est principalement assuré par diffusion. Les
températures des zones dépot et source peuvent étre controlées indépendamment
permettant un controle assez précis de la croissance. Des vitesses de croissances
aussi importantes que 300 pm/h a 1750°C ont ainsi pu étre obtenues [71]. Cepen-
dant, il est difficile de transposer cette technique pour la croissance de SiC massif
en raison de la géométrie de la méthode.

Croissance par mécanisme Vapeur-Liquide-Solide

Dérivée de I’épitaxie en phase liquide, la croissance par mécanisme VLS repose sur
I’apport du carbone par la phase gazeuse alors que le silicium est présent dans le
bain au dessus du germe (figure 1.12). Particularité de cette technique, le germe
peut se trouver dans la partie chaude du dispositif, le gradient thermique n’étant
pas forcément le moteur de la croissance [41]. La hauteur de liquide est fixée par la
profondeur du creuset et en fin de croissance ce dernier est aspiré afin d’éviter toute
croissance parasite pendant le refroidissement. Cette technique permet d’obtenir
des couches de quelques microns avec des forts dopages (n et p). Cette technique
reprise par Soueidan et al. [72] se révele tres prometteuse pour l'obtention de
couches minces de 3C-SiC sur germes hexagonaux commerciaux. L’optimisation
du procédé permet d’obtenir des couches cubiques de haute qualité structurale sur
I'ensemble le substrat (& ’heure actuelle 10x10 mm?).

Boutarek et al. [73] ont aussi utilisé la croissance par mécanisme VLS. Dans ce cas,
une bille de silicium liquide est maintenue en lévitation dans un creuset froid, la
source de carbone étant du propane. Des vitesses de croissances aussi élevées que
1,5 mm/h dans le cas d'un dépot polycristallin et 200 pgm/h pour une croissance
épitaxiale dans Si-Ti et Si-Co ont ainsi été obtenues entre 1100°C et 1400°C.

A la vue de cette synthese bibliographie sur 1’élaboration de cristaux massifs de
SiC en solution, il apparait clairement que les techniques basées sur la phase li-
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quide ne sont a 'heure actuelle pas aussi matures que les techniques en phase
vapeur. Les premieres raisons sont d’ordre technologique : faible solubilité du car-
bone dans le silicium, haute réactivité des bains Si-Métal, stabilisation du procédé,
stabilisation du front de croissance. La deuxieme raison est d’ordre historique. En
effet, malgré les travaux importants menés sur la croissance de SiC en solution
dans les années 60, les fortes vitesses de croissance obtenues par la méthode Lely
modifiée ainsi que les travaux plutoét pessimistes de Tiller [74] sur l'intérét de la
phase liquide appliquée au SiC, ont conduit au développement de la sublimation
au détriment de la croissance en solution. Cependant, les résultats prometteurs de
ces dernieres années montrent que I’approche phase liquide n’est plus & considérer
comme une approche exotique notamment pour ’obtention de cristaux de haute
qualité structurale [75].

Silicium liquide
Creuset

Suscepteur

Figure 1.12 — Croissance par mécanisme VLS. Géométrie du creuset utilisé pour la
croissance de pseudo-substrats cubiques, d’apres [42]. Dans cette géométrie, le gradient
thermique est inversé.
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Auteur Solvant T °C | Conditions Taille - Qualité
Sip,38Nig 62 . .
Baumann (wt%) + C 1000 Bombe en Cristaux de 3C-SiC et restes de
W
(58] ¢ graphite, 1 h Ni et Si.
poudre
Sig,13Alp,27%Zno,53 Bombe en
(wt%) + C 525 . Poudre verte. Polytype cubique.
graphite, 3 h
poudre
Aiguilles, plaquettes
Halden [59] . triangulaires. Forme hexagonale
Gradient o
Nelson [76] . 1475 R pour des conditions proche
Si thermique P . P
Bartlett [77] 1550 20 K/ équilibre. Taille latérale de
cm
Yamada [78] 2 mm. Epaisseur de 5-50 pm.
Polytype cubique.
. Plaquettes transparentes de
Gradient ¢ h lo d 1
orme hexagonale de couleur
Halden [59] Sig.35Feq 65 1650 thermique . R &
’ ’ jaune a vert-bleu. Polytype
20 K/cm .
cubique.
Si-Fe et ” Slow Cooling Cristaux verts transparents.
Si-Ni ’ 100 K/h Taille=0,6 mm. Polytype?
Dans Si, cristaux jaunes,
Si et SiiA transparents, irréguliers, parfois
iet Si-As
. . Gradient creux. Quand wt% As augmente,
Ellis [60] (0,01 wt% & | 1600 . . .
thermique les cristaux deviennent verts et
10 wt% As) . .
leurs taille diminuent.
Apparition de la phase «.
Taille latérale de 7 mm
Si-Métal de 1600 Gradient (4 mm/h). Epaisseur de 0,2 mm
Ivantsov [61] transition 2000 thermique (0,15 mm/h). Cristaux 6H en
(riche Si) 25 K/cm surface, 6H+15R+21R pour les
cristaux en volume.
Taille latérale de 2-3 mm.
Lundberg Li 4+ poudre 1300 Gradient Polytype cubique. Cristaux de
[79] SiC 1500 thermique forme hexagonale. Jaune
transparent a noir.
Polytype cubique uniquement.
. Aijguilles jaunes transparentes de
Gradient e s
. . 1600 R quelques millimetres de long.
Ujihara [80] Si thermique . o
1750 23 K/ Rendement de cristallisation de
cm
2,5% et 6,4% respectivement
pour des durées de 5 et 20 h.

Table 1.5 — Synthese bibliographique sur la croissance de SiC massif en solution. Crois-
sance spontanée.
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Auteur Solvant | T °C Conditions Taille - Qualité
Couche de 0,1 mm sur germe,
Hall [6] Si 1600 TSSG nature inconnue. Couche
cubique
TS5G Lingot 1 pouce sur une épaisseur
Epelb . haut
pe[622]1um Si 2000 preasl;i(?n de 2 cm. Germe : batonnet
120 bars monocristallin 6H PVT
. R 1600 TSSG Lingot 6H 2 pouces sur une
K -T
amei [63] ST 1760 20 K/cm épaisseur de 5 mm. 25 pum/h
Fortes vitesses de croissance :
J— L
Boutarck [73] Si-Ti 1100 \C/relslsgcl 1,5 mm/h pour polycristal
Si-Co 1400 froid cubique, 200 pm/h pour couche
épitaxiée sur 6H (0001) PVT.
Croissance sur faces {111} de
.. . TSSG cristaux spontanés cubiques.
h 1
Ujihara [S0] Si 700 18 K/cm Couche 6H sur face Si, couche
3C+6H sur face C.
TSSG
Hofmann [81] S 2000 hau‘.ce ) L.ingot 1,4 pouces sur une
pression épaisseur de 1 mm. Polytype ?
200 bars
Couche 3C épitaxiée sur germe
Eid [82] Si 2000 SZM 6H PVT sur une épaisseur de
150 pm. Polycristal ensuite

Table 1.6 — Synthese bibliographique sur la croissance de SiC massif en solution. Crois-
sance sur germes.
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6 Cas particulier de I’élaboration du 3C-SiC

La sublimation est la méthode de choix pour 'obtention de monocristaux massifs
de carbure de silicium de grande taille et de haute pureté. Face aux progres réalisés
ces dernieres années sur le procédé de sublimation, plusieurs groupes ont étudié la
croissance du polytype 3C par PVT [83, 84, 85]. Cependant, plusieurs problemes
sont liés a I'emploi de la méthode classique. Premierement, la phase cubique est
thermiquement instable vers 2000°C et se transforme en polytypes hexagonaux
[86, 87]. De ce fait, les cristaux élaborés a ces températures comportent systémati-
quement des inclusions de polytypes hexagonaux [83, 88]. Baisser la température
n’est pas envisageable car cela conduirait a des vitesses de croissance trop faibles,
incompatibles avec la croissance de matériau massif. Deuxiemement, la phase cu-
bique est stabilisée dans un environnement riche Si. Un tel environnement peut
difficilement étre maintenu dans le procédé de sublimation classique en raison
des nombreuses pieces en graphite qui tendent a imposer un environnement riche

C. Ainsi, la fenétre d’obtention du 3C-SiC par sublimation classique semble tres

étroite. Nous voyons donc que le probleme du 3C-SiC est double :

— Le premier est la disponibilité d’un procédé de croissance adapté au 3C-SiC. La
méthode de sublimation est la technique de choix pour la croissance des formes
a-SiC. Les hautes températures requises (>2000°C) rendent la stabilisation de
la forme cubique difficile.

— Le second est la disponibilité de germes cubiques.

A Theure actuelle, seules deux approches semblent suffisamment matures pour

ouvrir la voie a une filiere 3C-SiC massif.

6.1 3C-SiC sur Si-ondulant

La croissance de 3C sur silicium a été initiée par Nishino [89]. L’envoi de silane
et de propane sur un substrat de silicium permet 'obtention de couches de 3C-
SiC a des températures proches de 1300°C. L’optimisation complexe de ce procédé
d’apparence simple est détaillée dans les theses de M. Soueidan et G. Ferro [34, 42].
Le principal inconvénient de cette technique repose dans le systeme Si-SiC. En
raison d’un désaccord de maille de pres de 20 % et d’une différence de dilatation
thermique de 8 %, les défauts structuraux sont présents en trés grand nombre.
Les défauts sont principalement des dislocations et des fautes d’empilements se
propageant dans les plans {111}. La densité de défauts de l'ordre de 102cm~—2 &
linterface atteint une valeur de 10%cm =2 apreés quelques microns. L’annihilation des
défauts deux a deux est donc tres efficace lors des premiers stades de la croissance
mais devient plus rare quand 1’épaisseur augmente, leur probabilité de rencontre
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étant plus faible. Par ailleurs, du fait de I'hétéroépitaxie d’un systeme binaire
sur un systeme élementaire, il apparait des défauts spécifiques nommés parois
d’inversion de domaine (voir la section 1.4 du chapitre 5) qui dégradent la qualité
cristalline de la couche élaborée. Ces dernieres années, la société Japonaise HAST
(Hoya Advanced Semiconductors Technology) a été la seule compagnie a fournir
un matériau 3C-SiC massif commercial. L’emploi de la technique Si-ondulant a
permis une réduction de la densité de fautes d’empilement jusqu’a 10°cm~2. Les
ondulations sur le substrat permettent une élimination rapide d’un maximum de
dislocations et de fautes d’empilements (figure 1.13). Ces ondulations sont crées
par abrasion avec une solution diamantée et sont alignées dans la direction (110).
Lors de la croissance, les macles issues de chaque pente des ondulations s’auto-
annihilent en rencontrant les macles présentes sur la pente opposée. Le substrat
Si est ensuite éliminé par attaque chimique. Un substrat de 3C-SiC auto-porté
est alors obtenu [90]. Dernierement, ’amélioration de la technique Si-ondulant, a
permis de diminuer la densité de fautes d’empilement d’un ordre de grandeur [91].
Précisons que la société HAST a arrété de commercialiser des substrats cubiques
en 2005.

(©
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Figure 1.13 — Croissance de 3C-SiC sur Si ondulant, d’aprés [90]. Les parois d’inversion
de domaine sont notés TB sur le schéma.
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Cas particulier de 1’élaboration du 3C-SiC

6.2 Approche couplée VLS/CF-PVT

Afin de répondre au double probleme du 3C-SiC, 'approche VLS/CF-PVT a été
proposée [92]. Encore au stade du laboratoire, cette méthode repose d’une part, sur
I'obtention de pseudo-germes cubiques par la méthode VLS puis par 'homoépitaxie
de 3C-SiC a haute température par CF-PVT.

Mécanisme VLS

L’optimisation du procédé, précédemment décrit a la section 5.5, permet la sup-
pression des défauts appelés parois de double positionnement(DPB, pour Double
Positionning Boundaries, voir section 1.4 du chapitre 5). Ces défauts sont le siege
de nombreuses fautes d’empilement et leur élimination permet une amélioration si-
gnificative de la qualité du 3C-SiC [93]. Les pseudo-substrats cubiques sont ensuite
utilisés pour la croissance massive de 3C-SiC par le procédé CF-PVT.

CF-PVT

La méthode CF-PVT (Continous Feed Physical Vapor Transport) se révele étre une
approche prometteuse pour l'obtention du polytype cubique & haute température.
Le controéle de la sursaturation proche du cristal grace au contréle du flux d’especes
gazeuses permet la croissance épitaxiale de 3C-SiC a fortes vitesses. L’utilisation
de germe cubique élaboré par VLS a permis la croissance d’une couche de SiC cu-
bique avec une densité de défauts de 2,2x10%cm=2 & 4x10%cm ™2 [92]. Les vitesses
de croissance sont supérieures a 150 pym/h et donc tout a fait comparables a celles
utilisées en sublimation classique pour la croissance des formes hexagonales 4H et
6H-SiC. Quelques années auparavant la méthode CF-PVT avait déja été utilisée
pour la croissance d’'une plaquette auto-portée de 3C-SiC sans DPB directement
sur germe hexagonal, et ce, sur un diametre de 30 mm [94]. Enfin, il est impor-
tant de préciser que les raisons de ’obtention du polytype cubique dans de telles
conditions (T>2000°C, environnement riche C, conditions proches de I’équilibre)
ne sont pas encore totalement expliquées et apparaissent en contradiction avec les
notions de stabilité du 3C présentes dans la littérature.
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Conclusion

Pour plusieurs applications spécifiques de 1’électronique de puissance, le carbure de
silicium cubique (3C-SiC) présente des atouts indéniables comparé aux polytypes
hexagonaux 4H-SiC et 6H-SiC. A ce jour, les formes hexagonales sont des produits
commerciaux (plaquettes jusqu’a 4 pouces de diametre) et les procédés de cristal-
logénese associés ont une maturité industrielle. Cependant, malgré les nombreuses
tentatives, personne n’a obtenu de cristaux massifs de 3C-SiC de taille et/ou de
qualité compatible avec la microélectronique. Ceci tient principalement a ’absence
d’un procédé d’élaboration adapté. La croissance de cristaux de 3C-SiC représente
ainsi un double défi, scientifique et technique. Scientifique, car il s’agit de faire
croitre une forme métastable, longtemps considérée comme parasite dans la crois-
sance de cristaux hexagonaux. Technique, car la cristallogénese du SiC fait appel a
des procédés lourds, de mise en ceuvre tres complexe. Le développement d’un pro-
cédé adapté au 3C-SiC s’accompagnera nécessairement de problemes techniques a
résoudre. Ce travail a pour but d’étudier un ensemble de briques scientifiques et
techniques afin de proposer des solutions au défi du 3C-SiC.
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Chapitre 11

Si1C et croissance en solution

Introduction

Dans la croissance en solution a haute température, les constituants du matériau
a cristalliser sont dissous dans un solvant adéquat et la cristallisation s’effectue
des lors qu’il y a sursaturation. Le principal avantage de 'utilisation d’un solvant
est de pouvoir élaborer le cristal a des températures beaucoup plus basses que
celles requises pour la croissance a partir du bain (cas du procédé Czockralski
par exemple). Les méthodes de cristallisation en solution sont les plus adaptées
lorsque le composé a cristalliser est a fusion non congruente (cas du SiC). Les autres
avantages de la croissance en solution reposent sur le fait que le cristal est libre de
croitre sans contraintes dans un environnement ou les gradients thermiques sont
faibles. Ceci ajouté a la plus faible température d’élaboration conduit généralement
a des cristaux de meilleure qualité cristalline (densité de dislocations inférieure).
Les principaux inconvénients restent des vitesses de croissance faibles comparées
aux techniques en bain fondu. De plus, I'incorporation possible de solvant dans le
cristal peut conduire a une réduction de la qualité cristalline ou a des propriétés
mal controlées.

Apres un exposé sur les concepts de base de la croissance en solution concernant le
choix du solvant et le choix de la méthode de cristallisation, nous présenterons les
problemes inhérents au systeme Sijiguige-C. Dans la derniére partie, nous détaille-
rons les différents flux convectifs présents dans un liquide pour une configuration
TSSG. Une analyse adimensionnelle de ces flux nous servira dans le chapitre 3 a
définir les limites de validité de notre modele numérique.
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Chapitre II : SiC et croissance en solution

1 Concepts de base

1.1 Choix du solvant

Dans toute technique de croissance, le choix du solvant est essentiel. Pour cela, il
est nécessaire de connaltre ses propriétés physiques et en particulier sa réactivité
avec le matériau a cristalliser. En pratique, le solvant peut étre un élément pur, un
composé ou une combinaison de composés. Dans le cas d’un élément pur, celui-ci
peut étre (ou non) un constituant du composé a cristalliser. Le solvant possede un
point de fusion inférieur a celui du soluté. Pour faciliter le choix du solvant, Elwell
et Scheel ont proposé plusieurs criteres définissant le solvant idéal. Ceux-ci sont
présentés dans le tableau I1.1.

Propriétés

Bonne solubilité pour le soluté

Le composé a cristalliser est la seule phase stable

Variation de solubilité notable avec la température
Faible viscosité < 1072 Pa- s

Bas point de fusion

Faible volatilité & la température de croissance

Faible réactivité avec le creuset

Absence d’éléments parasites incorporables dans le cristal

OO0 ||| T k| W|IN|

Grande pureté a bas cout

—
@]

Séparation du cristal par attaque chimique ou moyen mécanique

—
—

Faible toxicité

Table I1.1 — Propriétés d’un solvant idéal, d’apres [95].

La principale caractéristique d’un solvant est de pouvoir dissoudre le soluté en
quantité relativement suffisante. Elwell et Scheel donnent une valeur limite de
lordre de 1%. Généralement, il est admis que la croissance de cristaux en solu-
tion a haute température est facilitée pour des hautes concentrations en soluté,
une température de travail peu élevée et une faible viscosité (entre 1072 Pa - s et
1 Pa-s). Le solvant ne doit pas former avec le soluté de composés solides (autre que
le composé recherché) ou alors ces composés parasites ne doivent pas étre stables
dans la gamme de température de travail. Evidemment, aucun solvant ne rem-
plit toutes les conditions du tableau II.1 et des compromis sont alors nécessaires.
Les trois premieres propriétés doivent étre cependant satisfaites pour espérer at-
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Concepts de base

teindre un rendement de cristallisation suffisant avec les techniques habituelles.
Une faible viscosité est désirée pour diminuer les variations de température dans
le bain, ainsi que pour augmenter la limite de vitesse de croissance stable. Un
point de fusion bas pour le solvant implique une croissance a des températures
relativement « basses » (typiquement T<1800-2000°C) afin de limiter d’une part
I’évaporation du solvant (ou du soluté) et d’autre part la réactivité avec le creuset.
De plus, 'augmentation de la température n’est pas toujours compatible avec le
four de croissance et la source de puissance existante. Les autres critéres du ta-
bleau II.1 sont souvent désirés mais rarement satisfaits. Par exemple, la plupart
des solvants pour la croissance d’oxyde contiennent du plomb et du fluor et des
précautions doivent étre prises lors de leur manipulation. C’est le cas par exemple
de la croissance de cristaux de YIG (Yttrium iron garnet, Y3Fe5012) dans un flux

de PbO/PbF, [15].

1.2 Diagramme de phase et sursaturation

Le carbure de silicium ne posséde pas de phase liquide, les méthodes de type Bridg-
man ou Czochralski ne sont donc pas applicables a ce matériau. SiC comme tous
les autres composés a fusion non congruente devra donc cristalliser a partir d’une
solution sursaturée en soluté. Comme le diagramme de phase permet d’estimer la
composition (solubilité) d’une espece donnée a une température donnée, il permet
de définir les conditions de sursaturation nécessaire.

Un exemple de diagramme de phase utilisé pour la croissance en solution haute
température est représenté schématiquement a la figure II.1. La zone entre la
courbe du liquidus et la ligne en pointillé est appelé zone métastable ou zone
d’ Ostwald-Miers. Dans cette zone la solution est sursaturée sans qu’il y ait ger-
mination spontanée. En effet, la taille du germe critique doit étre atteinte pour
que le composé puisse cristalliser. La largeur de cette zone dépend du systeme
solvant-soluté ainsi que de parametres techniques comme le volume de la solution
ou 'agitation de la solution. Par exemple la zone d’Ostwald-Miers sera large pour
un faible volume de solution, une viscosité élevée et une faible solubilité. Ensuite,
la cristallisation est possible en suivant trois voies (figure I1.2). Ces méthodes sont
valables sans insertion de germes monocristallins dans le liquide. On parle dans
ce cas de croissance spontanée. Lorsqu’un germe monocristallin est introduit dans
le liquide (généralement dans la position haute du liquide), on parle alors de la
méthode TSSG (Top-Seeded Solution Growth, voir figure 11.3). Précisons que la
méthode TSSG est généralement fondée sur les techniques de transport par gra-
dient mais qu’elle est dans son principe tout a fait applicable aux autres voies.
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TEMPERATURE

Metastable
supersaturated
solution

LIQuUID
(undersaturated solution)

TeuT. - ,
| __\/____ _ISOLUTE+SOLIDIFIED SOLVENT
. Nc Np
_SOLVENT COMPOSITION SOLUTE

Figure II.1 — Diagramme de phase et sursaturation. Se référer au texte page 35 pour
I'explication des symboles et fleches

Solvant

Evaporation
du solvant

u u

] Refroidissement
Solution de la solution
saturée
en soluté I I

Transport par
gradient

T

Figure II.2 — Les trois méthodes classiques de cristallisation en solution.
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—- T

Figure I1.3 — Représentation schématique de la méthode TSSG. Le gradient thermique
dans le liquide permet de diriger le flux de matiere (fleches courbes) vers le cristal. La
source de soluté en zone de dissolution n’est pas représentée.

1.3 Etablissement de la sursaturation
Refroidissement lent

Une solution de composition ny a la température T 4 est refroidie jusqu’a une tem-
pérature Ty (trajet A—DB de la figure 11.1). Le refroidissement varie généralement
entre 0.2°C/h & 10°C/h. La vitesse de croissance du cristal est reliée a la vitesse
de refroidissement suivant la relation :

-5 () (5)

Avec V le volume de la solution (cm?), A la surface du cristal qui croit (cm?), p
la densité du cristal (g-cm™3), dn./dT la pente du liquidus (ici en grem 3K ~1) et
dT'/dt la vitesse de refroidissement (K/h). D’'une maniere générale, une vitesse de
refroidissement faible conduit a des cristaux de meilleure qualité et de plus grande
taille. Ainsi, un compromis doit étre trouvé entre une vitesse de refroidissement
faible et une durée raisonnable pour la croissance.

Evaporation lente du solvant

Dans cette technique, la solution reste a température fixe, la sursaturation étant
produite par I’évaporation du solvant (trajet A—D de la figure I1.1). Technique de
base pour la production de sel commun, elle est fréquemment utilisée en croissance
en solution haute température. Dans ce cas, la vitesse de croissance du cristal est

donnée par la relation :
ne [ dV
= — 1.2
T A ( dt ) (112)
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Avec les symboles correspondant a ceux de 1'équation II.1 et dV/dt la vitesse
d’évaporation du solvant. En principe, la vitesse d’évaporation est constante quand
la température du liquide est constante (loi d’Arrhénius). La vitesse d’évaporation
peut donc étre controlée par la température du liquide mais aussi par un flux de
gaz en surface du liquide. Un chauffage local de la surface permet de maintenir
une température constante dans le liquide. Ainsi, la cristallisation en surface est
limitée ce qui ne modifie pas la taille de la surface libre d’évaporation.

Croissance par transport

En principe toutes les méthodes de croissance reposent sur le transport de soluté
vers le cristal, que la sursaturation provienne du refroidissement ou de I’évaporation
du solvant. L’expression « Croissance par transport » est utilisée dans les cas ou
la sursaturation provient exclusivement du transport du soluté non initialement
dissout dans la solution (trajet A—C de la figure I1.1). Le soluté peut étre soit
sous forme solide (graduellement dissout et transporté vers le cristal) soit sous
phase vapeur. Plusieurs techniques de transport peuvent alors étre distinguées :

— Transport par gradient de température entre la zone source et le cristal

— Croissance a travers une zone de solvant : Travelling Solvent Method (TSM),
Travelling Heater Method (THM)

— Technique de réaction du flux

— Mécanisme Vapour-Liquid-Solid (VLS).

Nous renvoyons a la section 5.5 du chapitre 1, ainsi qu’aux theses de D. Chaussende
[35], C. Jacquier [41], M.Soueidan [42] et O. Kim-Hak [44] pour la description du
mécanisme VLS, a 'ouvrage de Elwell et Scheel [95] ainsi qu’a la these de J. Eid
[43] pour la description des méthodes TSM et TZM.

Lorsque le transport est assuré par gradient thermique (trajet A—C figure I1.1),
la source en soluté est maintenue a une température T dans la solution a une
composition moyenne ne. Ajoutés aux mouvements diffusifs, les mouvements de
convection naturelle et/ou forcée (voir section 3.1 de ce chapitre) assurent ensuite
le transport du soluté vers une région de température Tr (Tp<T¢c). Au point E,
la solution devient sursaturée et la cristallisation a lieu au point froid du liquide.
Généralement, les méthodes de transport par gradient thermique se font dans
des creusets inertes chimiquement, ou des ampoules pour limiter 1’évaporation du
solvant (figure 11.4).

En dehors du cas standard de transport par gradient représenté a la figure 11.4,
I’apport du composé a cristalliser (ou un des constituants du composé) peut pro-
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Ampoule
Si0, T —
T,=870 K ZnS polycristallin
d=4,1 g.cm™
PbCl,
d=5,85 g.cm™
T,=850 K

7ZnS monocristallin

Figure II.4 — Croissance de sulfure de zinc (ZnS) par la méthode du transport par
gradient thermique, d’apres [98].

venir du solvant et/ou du creuset. On parle alors dans ce cas de Technique de
réaction du flux. C’est le cas par exemple de la cristallisation du mélange Y,O3-
Fe,O3 dans un flux de PbO-B2O3 [96] ou de la croissance de la solution solide
PbAlySisOs-KAISizOg dans un creuset de sillimanite (AlySiO5) avec un flux de
PbO-PbF, [97]. Tous les essais de croissances de SiC massif en creuset présentés
aux tableaux 1.5 et 1.6 appartiennent a cette catégorie. L’expression « Reactive
TSSG » est aussi utilisée [62].

2 Problemes inhérents au systeme Si-C

2.1 Solubilité du carbone

Comme mentionné dans la partie 1.2, la connaissance du diagramme de phase C-
Si est primordial pour envisager son élaboration. La solubilité du carbone dans le
silicium liquide est faible. La mesure de cette solubilité a fait ’objet de plusieurs
travaux depuis 1958. Les résultats sont résumés dans la publication de Durand [99].
Ce dernier propose pour I’équation de la courbe du liquidus la relation suivante :

—10623

log X¢ = T

+2,714 (I1.3)
Avec X¢, la fraction molaire de carbone et T la température en Kelvin (/). Nous
voyons alors que la solubilité varie de 3x 1072 at% pour 1410°C & 1 at% & 2000°C
(figure I1.5). Pour des températures de travail raisonnables (inférieures a 1900°C),

la solubilité reste inférieure a 1 at%, valeur minimale proposée par Scheel et Elwell
(tableau II.1).
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Pour pallier ce probleme de faible solubilité, plusieurs auteurs ont proposé ’ajout
de composés permettant ’augmentation de la solubilité en carbone, principalement
des métaux de transition. Les premiers essais de Baumann dans Si-Al-Zn [58],
de Halden et Ellis dans Si-Fe [59] ainsi que ceux de Knippenberg [100] dans Cr
attestent de la faisabilité de cette approche pour la croissance de SiC dans des bains
Si-Métal. Par la suite, les travaux de Pellegrini [101] ont permis de considérer les
alliages & base de Ti, Zr et Cr (TiSiy,ZrSiy, CrSiy) car ils permettent d’atteindre
une solubilité en carbone de 1 at% a 1800°C. Par ailleurs, Pellegrini observe un
bon mouillage entre ces alliages et SiC. TiSi, apparait comme le meilleur solvant
grace a une plus grande solubilité ainsi qu’'une pression de vapeur deux ordres de
grandeur plus faible que les autres siliciures. L’alliage le plus étudié est le Sc-Si qui
a permis 1’élaboration de couches épitaxiales avec des vitesses de croissance aussi
élevées que 150 pm/h a 1850°C en configuration sandwich [69, 70]. Les travaux
d’Ivantsov sur 1’étude de l'ajout de métaux de transition pour la croissance de
cristaux spontanés de SiC révele que la solubilité en carbone est d’autant plus
élevée que le nombre d’électrons d du métal est faible [61]. Ainsi le scandium
et le titane apparaissent comme les métaux d’ajout les plus intéressants. Il n’est
pas surprenant de constater que les vrais premiers cristaux massif de SiC par
phase liquide (2 pouces de diametre sur 5 mm d’épaisseur) aient été obtenus dans
le systéme Si-Ti [63]. Précisons que la qualité cristalline des couches et cristaux
élaborés dans ces alliages Si-Métal est souvent médiocre (inclusions de solvant,
front de croissance non stable) et que I'ajout de métal tend a favoriser la transition
B — «. Nous ne traiterons pas ici des travaux réalisés sur I'ajout de métal en vue
de diminuer la température d’élaboration. La bibliographie sur les solvants pour
les applications basses températures(T<1400°C), dont 1'objectif est la croissance
de couches épitaxiales minces, est amplement décrite dans la these de C. Jacquier
[41].

Une autre voie pour augmenter la vitesse de croissance consiste a travailler en
régime de convection forcée. Les fortes vitesses de déplacement du fluide contre-
balancent alors la faible solubilité du carbone. Malheureusement dans les confi-
gurations adoptées les phénomenes a l'origine de la convection, principalement
les forces électromagnétiques et forces Marangoni (voir sectio 3.1 de ce chapitre
pour le détail de ces forces) conduisent a une déstabilisation du front de croissance
[43, 65, 73].

2.2 Reéactivité creuset-liquide

Nous avons vu que le carbone était le seul matériau en tant que creuset compa-
tible avec le silicium liquide. Cependant, le silicium liquide réagit des les premiers
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instants de contact avec le graphite pour former une couche de SiC. Cette réac-
tivité bien connue est mise a profit pour le revétement de carbure de silicium sur
carbone grace a linfiltration de silicium liquide dans des préformes poreuses en
carbone [102, 103]

2.3 Evaporation du silicium liquide

La connaissance de ’évaporation du solvant dans les procédés de croissance en
solution est primordiale, que ce soit pour contréler le flux d’évaporation (méthode
de I’évaporation du solvant) ou au contraire pour le limiter (méthode par refroi-
dissement ou par transport par gradient).

Pression de vapeur au dessus du silicium liquide

Calculons dans un premier temps la pression de vapeur du silicium en équilibre
avec le silicium liquide. A partir de la formule de Clapeyron entre deux phases
notées a et b, nous avons :

d Ah
R L (I1.4)
dT ab TAUab

et en appliquant les hypotheéses suivantes a I’équilibre liquide-vapeur :

— Ahygp est constante sur la gamme de température étudiée

— le volume molaire du liquide est négligeable devant celui de la vapeur

— la vapeur est considérée comme un gaz parfait, v, = %,
nous obtenons la formule de Clausius-Clapeyron :

P)l”u Ahlv 1 1
in <PR€f> = — R (T — W) (IIE))

lv

Avec TFef et Plfef , respectivement la température (K) et la pression de vapeur
saturante d’un point référence sur la courbe d’équilibre Liq < Gaz. T et P, sont
respectivement la température (K) et la pression de vapeur saturante en un autre
point de la courbe d’équilibre Liq < Gaz. Ahy, est 'enthalpie de changement
d’état en J/mol. R est la constante des gaz parfaits : R = 8,314 J - mol™! - K~1.

Dans le cas de I’équilibre Si; < Si, avec le point d’ébulition comme point référence,
PlRef =1 atm a TF = 3530 K et Ahy, = 450 x 10®.J/mol, ce qui conduit a la

v
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relation :

54100
T(K)

A partir de la valeur de P, nous pouvons calculer la vitesse d’évaporation (J, en
mol - s71 - m~2) & I'aide de la formule de Hertz-Knudsen :

InPy,(atm) = 15,33 — (I1.6)

Py
J = — 1.7
V2mRTs; (IL7)

Avec P, la pression d’équilibre en Pa, M la masse molaire du constituant évaporé
(ici 28 g/mol), Ts; la température de la source évaporée en K. Nous résumons dans
le tableau I1.2 la vitesse d’évaporation ainsi que les valeurs de perte de masse sur
une durée de 10 heures pour une température de 1923 K, 2073 K, 2173 K dans le
cas d’une surface libre de silicium liquide de 3 cm de diametre. Il apparait que la
perte de masse par évaporation devient non négligeable des 1650°C.

Température (°C) Vitesse d’évaporation Perte de masse sur 10 heures
P (mol - s~ - m™2) pour un diameétre de 3 cm (g)
1650 8,7x10~4 0,6
1700 1,7x1073 1,2
1800 6,4x1073 4,5
1900 2,0x1072 14,8

Table I1.2 — Vitesse d’évaporation et perte de masse pour le silicium liquide a haute
température sans pression de gaz inerte.

Influence d’un gaz inerte sur la pression de vapeur d’un composé

Nous étudions ici 'effet de la pression d’un gaz inerte sur la pression de vapeur
du silicium. Soit une phase condensée (dans notre cas le silicium liquide) placée
dans une enceinte représentée a la figure I1.6. En supposant que la température T
soit maintenue constante lors de l'introduction d’un gaz inerte a une pression P,
regardons comment évolue la pression de vapeur de la phase condensée B (notée
pgp) lorsqu’une pression externe P est appliquée au systeme.

Etant donnée que B dans la phase vapeur est en équilibre avec B dans la phase
condensée, nous avons pour B :

dgcond = dggaz (118)
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Figure I1.6 — Effet d’une pression externe sur la pression de vapeur d’une phase conden-
sée

En changeant la pression externe de dP de maniere réversible, nous pouvons utiliser
I’équation :
dg = vdP — sdT (I1.9)

T étant constant, nous avons alors
dgcond = Veonad P (IIlO)

La variation dP du gaz inerte induit une variation de pression dp dans la pression
de vapeur de B :
dgga> = Vga-dp (IT.11)

Avec les équations I1.8, 11.10, I1.11, nous obtenons :

@ _ Ucond
dP Vgaz

(IL.12)

De I’équation I1.12 nous voyons que le rapport dp/dP est petit étant donné que
Veond <K Vgaz- Un ratio typique de veond/Vga- €st 10 em?/10° ecm? soit 107*. Alinsi,
un changement de la pression externe de 1 atm induit une variation de pression de
vapeur de l'ordre de 10™* atm.

L’application de hautes pressions permet bien entendu une réduction significa-
tive de I’évaporation. Dans le cas du silicium, I'application d’une pression de gaz
inerte (argon) aussi haute que 200 bars a montré une réduction significative de
Iévaporation du silicium [81]. La dépendance de la pression partielle de silicium,
psi aux hautes températures (1800°C-2300°C), a été étudiée par plusieurs groupes
[104, 105] mais il existe une divergence dans la littérature. Nous retiendrons la
valeur pg; < 0,25 bar pour T < 2300°C..

La croissance cristalline a partir d’'un bain liquide a hautes pressions est un pro-
cédé industriel pour 'obtention de cristaux de semiconducteurs I11-V comme GaAs,
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GaP et InP. Dans ce cas, un encapsulant (B2O3) agit comme un couvercle liquide
par I’application d’une contrepression de quelques dizaines de bars d’argon. Cepen-
dant, le systeme SiC-Sijiquide Présente l'inconvénient de ne pas avoir d’encapsulant
disponible. Par conséquent, la limitation de I'évaporation du silicium liquide ne
peut se faire que par 'utilisation de trés hautes pressions. La pression appliquée
agit sur le transfert de matiere par diffusion a travers la couche limite en réduisant
le coefficient de diffusion D. A I'opposé, le transfert par convection augmente avec
la pression appliquée [106]. Le flux de matiere J (vitesse d’évaporation) peut étre

exprimé par :
Cs — Cy
l

Avec Cy, la concentration en Si dans le volume du gaz et C}, la concentration en
Si a la surface du liquide. Le nombre de Sherwood est relié au nombre de Rayleigh,
Rapression - suivant la relation :

J=Sh-D ( (I1.13)

Sh=C- Ra?’ressian (1114)

Avec C une constante. Rapyession €St un nombre sans dimension caractérisant le
transfert de matiere au sein du gaz :
AT gd? P?

Rapression - Tffol/() (1115)
Avec kg et 1 respectivement la diffusivité thermique (m?/s) et la viscosité ciné-
matique (m?/s) du gaz & P=1 bar. T est la température moyenne du procédé, AT
est la différence de température (force motrice), d est une longueur caractéristique
fonction de la géométrie du réacteur (m). Suivant I'intensité de la convection, le
terme exponentiel n varie entre 0,25 et 0,5. Ainsi, la vitesse d’évaporation est reliée
a la pression appliquée suivant les relations [106] :

e J ~ P! dans le cas diffusif pur (Sh = 1)
e J ~ P79 pour une convection modérée
e J indépendant de P dans le cas d’une convection turbulente

La figure I1.7 représente schématiquement la dépendance en pression de 1’éva-
poration du silicium liquide. L’augmentation de la pression de gaz inerte réduit
significativement 1’évaporation du silicium. Cependant, cette réduction nécessite
des pressions de 'ordre d’une centaine de bars. Précisons qu’a plus haute pression,
les échanges convectifs entre le liquide et le gaz sont favorisés par 'augmentation
du transfert de matieére. L’apparition de ce phénomene opposé (augmentation du
transport de matiere) compense la réduction de I’évaporation a tres haute pression.

1. L’indice « Pression » est présent pour le distinguer du nombre de Rayleigh classique que
nous utiliserons a partir de la section 3.1 pour la description de la convection naturelle dans le
liquide.
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Figure II.7 — Dépendance en pression de la vitesse d’évaporation du silicium liquide
en atmosphere de gaz neutre, d’apres [81].

3 Les phénomeénes de convection dans le liquide

3.1 Les différents types de convection

Le transport de matiere joue un role essentiel dans la croissance en solution. En
effet, c’est le transport de soluté qui est toujours a l'origine de la croissance. En ’ab-
sence de mouvements du liquide, ce transport est assuré par diffusion. En pratique,
les mouvements de convection présents au sein du liquide contribuent généralement
a ce transport. Nous présentons dans ce paragraphe les différents phénomenes de
convection et leurs effets relatifs. Nous nous sommes restreints a la présentation
et a ’étude de quatre types de convection : convection naturelle, convection for-
cée, convection liée aux forces électromagnétiques et convection thermocapillaire.
En effet, comme le résume tres bien Hurle dans son article sur la convection dans
le procédé Czochralski [107] : « The flow in a Czochralski crucible is dauntingly
complicated » 2.

Dans un liquide, les courants de convection sont classés selon la nature des mé-
canismes physiques (ou des forces) qui les produisent. Ceci comprend les convec-
tions d’origine thermique, avec d’une part la convection dite naturelle (buoyancy
convection) et d’autre part la convection thermocapillaire (appelée aussi convection
Marangoni). Le procédé de croissance joue aussi sur les forces appliquées, notam-
ment dans le cas de la convection forcée (rotation du cristal et/ou du liquide). La
convection d’origine électromagnétique est présente lorsque un champ magnétique
est appliqué au liquide (conducteur électrique dans ce cas). Enfin, les convections

2. « les écoulements dans un liquide sont si compliqués qu’ils en sont effrayants! ».
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d’origine solutale sont aussi a considérer lorsque les différences de concentration en
soluté deviennent élevées (convection thermosolutale ou Effet Soret et convection
Marangoni solutale). Pour évaluer chaque convection, plusieurs nombres adimen-
sionnels sont proposés, nous utiliserons le nombre de Rayleigh Ra caractéristique
de la convection naturelle, le nombre de Marangoni M a pour la convection thermo-
capillaire et le nombre de Reynolds Re pour définir la convection forcée. Par une
approche adimensionnelle, nous détaillons chaque type de convection en précisant
leurs domaines de stabilité. Les équations régissant les différents types de convec-
tion seront données dans le chapitre 3 pour la description des modeles utilisés lors
de la simulation du procédé.

Convection naturelle

A Tl'exception des essais de croissance en microgravité , les mouvements de convec-
tion naturelle apparaissent dans toutes les configurations de croissance en phase li-
quide. Les forces provoquées par les différences de températures et de concentration
(constituants, dopants) induisent des variations de densité dans le bain conduisant
a la création de rouleaux de convection. Dans la suite de ce travail, nous négli-
gerons les variations de composition, et le terme « convection naturelle » ne sera
utilisé que pour parler des variations de température. En effet, la concentration en
carbone restant inférieure a 1 at%, cette hypothese est raisonnable. La convection
naturelle a été beaucoup étudiée expérimentalement dans des liquides transparents
car elle peut étre visualisée [108, 109]. Par ailleurs, la convection naturelle est aussi
étudiée d’un point de vue théorique lors de ’analyse des instabilités dans les cel-
lules dites de Rayleigh-Bénard [110]. Il est connu que la zone de chauffage d'un
liquide influence la direction des rouleaux de convection [108, 111, 112]. Quand
le chauffage latéral prévaut, la direction du fluide est descendante au centre du
liquide et ascendante en périphérie. Cette direction est inversée quand le chauffage
s’effectue par le bas (figure I1.8).

Afin d’étudier de facon plus précise 'hydrodynamique associée a la convection
naturelle dans le liquide, trois nombres adimensionnels sont définis : le nombre
de Rayleigh Ra, le nombre de Prandtl Pr et le facteur de forme A = hg;/D. Le
nombre adimensionel de Prandtl, Pr est défini comme le rapport entre la viscosité
cinématique (v en m?/s) et la diffusivité thermique (k en m?/s) :

Pr=— I1.16

- (11.16)
Ce nombre caractérise I'importance relative des effets thermiques et visqueux. Pour
les liquides a faible nombre de Prandtl (cas de tous les métaux liquides), le transfert
de chaleur par conduction est dominant par rapport a la convection : la diffusivité
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Zone de ,
chauffage

Figure I1.8 — Effet de la zone de chauffage sur les rouleaux de convection développés
dans le liquide. Gauche, chauffage par le bas. Droite, chauffage en périphérie, d’apres
[111, 112].

thermique I'emporte. En d’autres termes, les mouvements du fluide n’ont aucun
effet sur le transfert de chaleur si Pr<1. Les modélisations et nos expériences ont
été réalisées avec un nombre de Prandtl de 0,013. Notons que le nombre de Prandtl
est une propriété du fluide, par conséquent sa valeur ne peut pas étre ajustée.

Le facteur de forme A est un nombre adimensionel fonction de la géométrie du
liquide. Il est défini par le rapport entre la hauteur de liquide hg; et le diametre de
la zone de liquide D. Ce parametre ajustable permet de définir les conditions de
stabilité du fluide ainsi que les criteres de symétrie des mouvements de convection.

Le nombre adimensionel de Rayleigh est défini de la fagon suivante :

_ gﬁATh?éi

VK

Ra (IL.17)
Avec g la constante de gravité, 3 le coefficient de dilatation thermique (K1), AT
la différence de température verticale dans le liquide, hg; la hauteur de liquide
(m), v la viscosité cinématique (m?/s) et x la diffusivité thermique (m?/s). Le
nombre de Rayleigh est défini comme le rapport entre la force d’Archimede et les
forces visqueuses. Deux nombres de Rayleigh critiques peuvent alors étre définis.
Le premier, Ra.; correspond aux conditions suffisantes pour la mise en place des
premiers rouleaux de convection. En dessous de cette valeur, la convection naturelle
n’a pas lieu (figure I1.9). Ra.; n’est pas fonction du nombre de Prandlt (et donc
de la nature du fluide) mais varie avec le facteur de forme A comme une fonction
croissante. C’est a dire que Ra.; = 3700 pour A = 1, Ra.; = 2250 pour A = 0,5
et décroit de facon asymptotique vers la valeur Ra.; = 1707 pour le cas limite
A = 0 [113, 114]. Au dela de ce premier nombre critique, il existe une deuxieme
nombre de Rayleigh critique, Ra.s, a partir duquel apparait le régime turbulent.
Ra.y est fonction du fluide considéré. Dans le cas des métaux liquides (Pr oc 1072),
Rae a été obtenu expérimentalement dans différents métaux liquides, Ga [115]
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Figure IL.9 — Diagramme de stabilité de la convection naturelle. Convection entre 2
plaques horizontales chauffées, tiré de [118].

ou Hg [116] mais aussi théoriquement [113]. Nous retiendrons la valeur moyenne
Rae = 4 x 10* pour un facteur de forme A = 0,5. Nous remarquons que cette
valeur de Rag est bien supérieure a celle indiquée sur la figure I1.9 (de l'ordre
de 3000). La figure I1.9 a été obtenue dans une configuration composée de deux
plaques horizontales (A ~ 0 d’apres [117]). Le facteur de forme est alors nettement
inférieur a la valeur A = 0,5. Or, les parois latérales permettent une stabilisation
des mouvements convectifs (tant qu’elles n’induisent pas de gradient thermiques
horizontaux) [118], ceci conduit a un décalage vers les valeurs élevées de Ra. quand
A augmente.

Ainsi, lorsque Ra est compris entre Ra., et Rags, la convection naturelle dans le
fluide sera de type laminaire. Ces considérations nous conduiront & dimensionner
notre zone de liquide afin de respecter ce critere de stabilité du liquide (voir cha-
pitre 3). Précisons qu’il existe un troisietme nombre de Rayleigh critique dans le
cas des fluides avec Pr > 1 (cas des liquides transparents), Ra.s, la transition
laminaire -turbulent passant par une étape transitoire (fluctuations périodiques
de la température). Ra. et Ra.3 sont quasiment identiques pour les métaux li-
quides [119]. Précisons également que la zone « No flow » est rarement observée
en pratique. L’existence d’'un gradient thermique radial en est a 'origine (moteur
de I'apparition de la convection). Nous discutons ce point a la section 3.3 page 77.

Outre le critere de stabilité du liquide, se pose aussi la question du caractere
axisymétrique-assymétrique du liquide. Soumis a un gradient de température ver-
tical lors d’un chauffage a partir du fond du liquide, les mouvements de convection
sont symétriques avec un flux ascendant au centre et un flux descendant en péri-
phérie. Le sens des rouleaux s’inverse quand le transfert de chaleur se fait a partir
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Figure I1.10 — Schéma de la zone liquide avec un profil de température parabolique.
Définition de Ty, utilisé dans ’équation I1.18.

des parois latérales ou de la paroi supérieure, nous 1’avons vu avec la figure 11.8.
C’est le cas notamment dans les procédés de Bridgman Vertical et de VGF (ver-
tical gradient freeze). Cette symétrie axiale est perdue (sans pour autant que le
fluide deviennent turbulent) lorsque le facteur de forme augmente. La valeur limite
du facteur de forme varie dans la littérature. Carruthers donne une valeur limite
de A = 0,5 au dessus de laquelle les mouvements de convection deviennent assy-
métriques [114], Lappa propose la valeur A = 0,72 [120] et Muller dans les mémes
conditions de fluide indique A = 1 comme valeur limite.

De plus, la présence d’un profil de température parabolique dans le liquide peut
également conduire a la brisure de symétrie axiale. La prise en compte de ce phé-
nomene se fait par 'introduction d’un nouveau nombre adimensionnel, le nombre
de Rayleigh de paroi, Ra,q-

298hs;(Tw — Tin)
Dvk

T, + T,
2

Rawen = , avec T,, = (I1.18)

D et hg; étant respectivement le diametre et la hauteur de la zone liquide (figure
I1.10). La différence avec le nombre de Rayleigh classique vient de la définition de
AT employé. Dans le cas d’un profil de température parabolique dans le liquide
(cas du procédé Czochralski), Muller et al. ont proposé I'utilisation de trois tempé-
ratures : la température basse (T}), la température haute (T,) et la température a
mi-hauteur (T,,) (figure I1.10 et équation I1.18). Baumgartl et al. ont présenté un
modele basé sur le nombre de Rayleigh classique et le nombre de Rayleigh de paroi
pour classer les différentes configurations de croissance existantes. Appliqué a la
croissance de GaAs par la méthode « vertical zone melting », le modele proposé
correle 'expérience en attribuant 'origine des stries observées dans le cristal a un
mouvement de convection turbulent non axisymétrique [121].
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Figure II.11 — Mouvements de convection observés dans une cellule test simulant la
configuration Czochralski. a) convection naturelle seule, chauffage par les parois latérales.
b) avec ajout de la convection forcée par la rotation du cristal. Les photographies sont
tirées de [108].

Convection forcée

Nous avons vu précédemment que selon la zone de chauffage la direction du fluide
au centre du liquide pouvait s’inverser (figure I1.8). Cet effet est a prendre en
considération pour connaitre la direction du flux de matiéere au voisinage du cristal.
Il est évident qu’en configuration TSSG, un flux de matiere dirigé vers le haut est
souhaité (apport de matiere vers le cristal). Afin de s’affranchir de ce probleme, la
mise en rotation du cristal est généralement utilisée. Ce dernier, en tournant, agit
comme une pompe et quelle que soit la zone de chauffage, le fluide est toujours
dirigé en direction du cristal. Les travaux les plus aboutis sont ceux de Nikolov et
Peshev qui ont défini les criteres de prédominance de chaque type de convection
suivant les parametres géométriques et les propriétés du fluide dans le cas du liquide
modele : glycol-eau [108, 111, 112]. Les deux mouvements convectifs peuvent étre
vus indépendamment sur la figure I1.11.

En plus de la rotation du cristal, il faut aussi considérer 'influence de la rotation
du creuset. Leur effet combiné varie suivant que le cristal et le creuset sont en iso-
rotation ou non. L’ensemble des configurations possibles est résumé sur la figure
I1.12. Dans le cas d’une isorotation (avec un différentiel de vitesse), il apparait
sous le cristal une zone appelée cellule de Taylor-Proudman (voir figure I1.13 et
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cas II de la figure I1.12). Taylor a montré expérimentalement que lorsqu’un colo-
rant est ajouté a un liquide en rotation, il se disperse sous la forme d’un cylindre
dont 'axe de rotation est I'axe de symétrie. Le mouvement du cylindre est alors
en deux dimensions [122, 123]. Pour un observateur immobile, ce mouvement ap-
parait comme un ensemble de lignes de courant montantes et descendantes le long
des surfaces cylindriques. Autour de cette cellule se développe une couche de ci-
saillement la séparant du reste du liquide qui tourne approximativement comme
un corps solide. La contrerotation conduit & un écoulement plus complexe dans le
liquide avec ’apparition d’une nouvelle cellule sous le cristal. La rotation du cristal
controle la cellule supérieure.

Afin d’estimer la nature turbulente ou laminaire du fluide, le nombre de Reynolds

est défini :
vkt

v

Re = (I1.19)

Avec v la vitesse du fluide (m/s), R une grandeur caractéristique du systeme (m)
et v la viscosité cinématique (m?.s). Dans le cas de la rotation, la vitesse v dépend
du rayon R (m) et de la vitesse angulaire w (rad/s) :

v=wR (I1.20)

La transition laminaire-turbulent apparait pour des valeurs de Re de l'ordre de
8 x 107 [124].

La convection forcée apparait aussi avec la technique ACRT (Accelerated Crucible
Rotation Technique) introduite pour la premiere fois par Scheel et Schulz-Dubois
[125] (voir figure I1.14). Dans cette technique, principalement utilisée en croissance
en solution, le creuset contenant le liquide est soumis a une accélération et décélé-
ration constante. Les mouvements de convection sont alors dus a l'inertie du fluide.
Le principal inconvénient de cette technique est I’apparition d’oscillations de tem-
pérature causées par les changements hydrodynamiques. La technique ACRT a
déja été appliquée a la croissance de SiC en solution mais n’a jamais conduit a
des résultats probants en raison d’un facettage important de la couche en cours de
croissance [63].
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Figure I1.12 — Evolution des mouvements de convection forcée suivant I’amplitude et
la direction de la rotation du cristal et du creuset, tiré de [126]
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Figure I1.13 — Forme schématique des cellules de Taylor-Proudman. Gauche, isorota-
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Figure I1.14 — Technique ACRT appliquée a la croissance d’oxyde. Les fleches indiquent
le flux de chaleur, d’apres [127].
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Figure I1.15 — Principe de la convection Marangoni. Forces de tension a la surface libre
d’un liquide dirigeant 1’écoulement des zones chaudes vers les zones froides

Convection capillaire

La convection capillaire ou convection Marangoni s’observe quand une surface libre
existe. En effet, la tension de surface d’un liquide dépend de la température et de
la concentration pour la plupart des liquides. Plus la température de la surface
du liquide est élevée plus sa tension de surface est faible. Ainsi, I'existence d’un
gradient de température (ou gradient de concentration) le long de la surface libre
induit un gradient de tension de surface. Le liquide tend & minimiser son énergie de
surface en étirant (prolongeant) la zone ayant la tension de surface la plus faible. 11
en résulte un écoulement des zones chaudes vers les zones froides (figure I1.15). Bien
qu’étant un phénomene de surface, I’ensemble du volume de liquide sous-jacent est
mis en mouvement. La convection capillaire est annulée quand la frontiere liquide-
gaz est supprimée (utilisation d’un encapsulant par exemple). L’effet Marangoni
a été étudié expérimentalement par Schwabe [128] dans un liquide transparent
de NaNOsj;. A Taide de traceurs, il a comparé la vitesse du fluide avec et sans
convection capillaire. Lorsque la convection Marangoni est supprimée par le dépot
d’une couche d’huile en surface du liquide, la vitesse moyenne du fluide est divisée
par 3 (figure 11.16).

Le nombre de Maragoni, M a est un nombre adimensionel qui caractérise la convec-
tion thermocapillaire. Il représente le rapport entre les forces de surface et les forces
visqueuses :

— AT
Ma = >—9T —— (I1.21)
nk 1
Avec —% le coefficient Marangoni (N-m~!- K1), AT la différence de température

(K) sur la surface libre de longueur [ (m), n la viscosité dynamique (Pa - s), k
la diffusivité thermique (m?/s). Comme pour la convection naturelle, la transition
vers un régime instable apparait lorsque Ma > Ma., avec Ma. le nombre de
Marangoni critique . L’équation 11.22 proposée par Rupp permet une estimation
de Ma. (équation valable pour Pr<1) [129, 130] :

Ma. = 6,9 x 10* - Pr'36 (I1.22)
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Figure I1.16 — Contribution de 'effet Marangoni sur la vitesse moyenne du fluide dans
le volume de liquide. L’effet Marangoni est supprimé sur la figure de droite par I'ajout
d’un film d’huile, d’apres [128].

Nous verrons dans le chapitre 3 que le régime instable est atteint pour des valeurs
tres faibles de gradient thermique radial. De nombreuses études expérimentales
couplées a des simulations numériques montrent que l'effet Marangoni dans des
liquides & faible nombre de Prandtl est non souhaité car difficilement contrélable
ce qui conduit généralement a des régimes turbulents proche de la surface du liquide
[128, 129, 131, 132].

Convection électromagnétique

Lorsqu’un fluide conducteur de courant électrique est soumis a un champ électro-
magnétique, il subit des forces de Laplace qui provoquent la mise en mouvement
du liquide. Par exemple, 'application de champs magnétiques est la méthode la
plus couramment utilisée pour stabiliser les mouvements de convection dans des
bains métalliques [133, 134]. Cependant, le champ magnétique appliqué doit étre
suffisamment fort pour éviter les instabilités de convection. Miiller et al. ont montré
par exemple que I’application d’un champ magnétique de 500 mT lors de la crois-
sance de InSb permet la réduction des oscillations de température ce qui conduit
a une suppression des stries de croissance [109]. Précisons qu’en raison des mou-
vements complexes générés dans le liquide, les effets du champ magnétique sur les
mouvements de convection ne sont pas totalement compris. Les mémes auteurs
montrent lors de la solidification de I’eutectique InSb-NiSb que ’application d’un
champ magnétique de 450 mT induit des effets opposés a ceux cités précédemment :
les fluctuations de température apparaissent lorsque le champ magnétique externe
est appliqué. Les auteurs attribuent cet effet au développement d’un écoulement
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asymétrique qui devient alors instable pour ces conditions de température [135].

Dans le cas de champs alternatifs, les courants induits, et donc les forces électro-
magnétiques se produisent préférentiellement dans une profondeur de pénétration
appelée épaisseur de peau (9). Cette épaisseur de peau, fonction du matériau, est

donnée par la relation :
1

0= —— (I1.23)
VT oo f
Avec pp la permittivité magnétique du vide (47 x 1077 kg -m - A2 - s572), o
la conductivité électrique du matériau considéré (2! - m=1), f la fréquence du
générateur (Hz). L’ordre de grandeur des vitesses maximales d’écoulement peut
étre évalué avec le parametre d’écran R, et la vitesse d’Alfvén Uy [136] :

Ry, = po2nfol? (I1.24)
Avec L la longueur caractéristique du systeme (m)

By
vV Hop

Ou By est I'induction maximale (77). A partir de ces deux parametres, il est pos-
sible d’obtenir avec ’équation I1.26 la vitesse de 1’écoulement associée aux forces
électromagnétiques (pour R,, > 30) :

Uy = (I1.25)

U

— =10,6 Rﬁ 11.26
[ = 0.6 (11.26)

3.2 Relation convection liquide-stabilité front de croissance
Effet des différents types de convection

Les mouvements convectifs présents dans le liquide contribuent au transport des
especes dissoutes ainsi qu’a ’homogénéisation de la composition du liquide (concen-
tration moyenne en soluté). Cette contribution est souvent prédominante par rap-
port au transport par diffusion au cceur du bain. Par contre, la contribution des
mouvements convectifs s’annule au voisinage de 'interface de croissance, de sorte
qu’il existe toujours une zone proche de celle-ci ou la diffusion contribue au trans-
port. Cette zone est appelée couche limite. Le reste du liquide étant a composition
constante grace a la convection, les variations de composition se font uniquement
a travers cette couche limite de diffusion (figure 11.17). L’effet global des différents
types de convection est de réduire I’épaisseur d. de cette couche par rapport a sa
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Figure I1.17 — Schéma du profil de concentration en soluté dans le liquide pour le régime
diffusif pur (gauche) et le régime convecto-diffusif (droite). Cy et C; sont respectivement
les concentrations & l'interface de dissolution et a l'interface de croissance

valeur maximale D /V avec D le coefficient de diffusion et V la vitesse de cristallisa-
tion qu’elle atteint en régime diffusif pur. Les calculs sont présentés dans ’annexe
B de la page 197.

Surfusion constitutionnelle

Par définition, un élément du liquide est en surfusion constitutionnelle lorsque sa
température est inférieure a la température du liquidus pour la concentration locale
considérée. La phase liquide est alors en état métastable.

Sur la figure I1.17, nous montrons deux exemples types de variation de concentra-
tion du soluté lorsqu’il diffuse vers le front de croissance. Dans le cas diffusif, la
composition du bain augmente linéairement en s’éloignant du front de croissance.
Pour le cas convecto-diffusif, la composition est homogénéisée par la convection au
coeur du liquide. Les gradients de concentration se développent dans les régions de
chaque interface (dissolution et croissance) ou la diffusion contribue au transport.
C’est la définition méme de la couche limite §,.. Ces variations de concentration
peuvent ensuite étre associées a des variations de température des lors que 'on
connait I’équation de la courbe du liquidus (dans notre cas, ’équation 11.3). En-
suite, la comparaison de ce profil de température avec le profil de température réel
(température effective imposée par le dispositif expérimental) permet de détermi-
ner s’il existe des régions du liquide en état de surfusion constitutionnelle. Ce sera
le cas si le gradient de température (G) imposé par le dispositif expérimental est

inférieur a la pente % de la courbe T;(y) a l'interface de croissance (voir figure
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Figure II.18 — Schéma du profil de température dans le liquide pour le régime diffusif
(gauche) et le régime convecto-diffusif (droite). La température réelle imposée par le
procédé est noté T'g, le profil de température associé est supposé non linéaire. La tempé-
rature du liquidus est notée Ty, le profil de température associé est supposé linéaire. La
zone ou Tr<T est la zone de surfusion constitutionnelle, notée SC. La couche limite
de diffusion est notée J..

I1.18). On définit alors le critere de surfusion constitutionnelle [137] :

dT; dC
G<—l:ml

—= 11.27
&y 0y (I1.27)

Avec % le gradient de concentration a 'interface et m; la pente du liquidus.

La premiere conséquence de ’apparition de surfusion constitutionnelle est la germi-
nation de cristaux dans le bain si celui contient des particules comportant des sites
de germination hétérogene. En pratique, ce phénomene conduit a l'inclusion de
solvant dans le cristal et s’accompagne d’une dégradation irréversible de la qualité
cristalline du matériau (formation d’un dépot polycristallin dans les cas extrémes).
Expérimentalement il faut donc appliquer des gradients de température suffisant
a 'interface de croissance pour éviter la surfusion constitutionnelle.

La deuxieme conséquence de la surfusion constitutionnelle est la déstabilisation
morphologique du front de croissance [138]. En effet, supposons une perturbation
du front sous la forme d’une protubérance. Du fait du gradient de concentration en
soluté se trouvant en avant du front de croissance, cette protubérance se trouvera
en contact d’un liquide plus riche en soluté ce qui favorisera sa croissance. On dit
que le gradient de concentration a un effet déstabilisant. A l'inverse, le gradient de
température a un effet stabilisant dans la mesure ou cette protubérance se trouve
dans une zone plus chaude, ce qui entrainera sa redissolution. Ainsi, la limite de
déstabilisation est le résultat de la compétition entre le gradient thermique et le
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Chapitre II : SiC et croissance en solution

gradient solutal en dehors d’autres effets stabilisants supplémentaires comme la ci-
nétique de croissance anisotrope ou la surfusion capillaire. En pratique, la limite de
déstabilisation morphologique est voisine de celle de la surfusion constitutionnelle
mais en differe légerement si les conductivités thermiques de la phase liquide (K;)
et solide (K) sont différentes. Le seuil d’instabilité est alors obtenu en remplagant
le gradient de température dans le liquide (G;) par le gradient pondéré (G)) :

~ KlGl + KSGS

G, = 2L e 11.28
! K, + K, ( )
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Conclusion

Malgré son fort potentiel, notamment en termes de réduction de la densité de dé-

fauts structuraux, la croissance de SiC en solution n’a jamais abouti a des résultats

convaincants. Apres avoir discuté les concepts de base de la croissance en solution,

nous avons mis en évidence les problemes a gérer pour appliquer cette méthode au

cas du SiC. Les quatre principaux points sont :

— la réactivité du solvant avec le creuset

— I’évaporation du solvant

— la faible solubilité du carbone

— le controle des différents types de convection dans un liquide a faible nombre de
Prandtl.

De plus, ces difficultés doivent trouver des solutions dans des gammes de tempé-

ratures élevées, entre 1500°C et 2000°C. Comme 'affirme O’Connor dans The Art

and Science of Growing Crystals a propos de la croissance de SiC : « It is quite a

problem to grow a crystal while the solvent is rapidly evaporating and the crucible

is being dissolved ! » [139].
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Chapitre 111

Description et modélisation du
procédé TSSG

Introduction

Ce chapitre est dédié a la présentation et a la simulation du réacteur TSSG. Nous
décrivons dans un premier temps le réacteur utilisé pour la croissance de carbure de
silicium en solution a haute température. Dans une seconde partie nous détaillons
les modeles électromagnétique, thermique et convectif utilisés. Enfin, les résultats
issus de ’analyse adimensionnelle et de la simulation numérique sont présentés.
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Chapitre III : Description et modélisation du procédé TSSG

1 Dispositif expérimental

Le réacteur utilisé pour la croissance de carbure de silicium en solution & haute
température est présenté a la figure II1.1. Il s’agit d’une machine de tirage Metal
Research”™ (modele MR6) initialement dimensionnée pour la croissance de mo-
nocristaux de phosphure d’indium, InP, par la méthode LEC (liquid encapsulant
Czochralski). Il est constitué d’une enceinte en acier inox a double paroi permet-
tant le refroidissement par circulation d’eau. Le réacteur est muni de deux hublots
en quartz permettant une visualisation. Nous présentons dans la suite les caracté-
ristiques du réacteur ainsi que les modifications apportées par rapport a la version
commercialisée. Cette machine, construite il y a une vingtaine d’année était en ser-
vice dans une usine de Singapour. Nous "avons intégralement restaurée et adaptée
a nos applications haute température.

1.1 Baie de commande-Sécurité

Compte tenu des vitesses de croissance visées (<100 pm/h), la machine doit pou-

voir fonctionner en toute autonomie et en toute sécurité sur plusieurs jours. Pour

cela, nous avons sous-traité l'automatisation complete du réacteur a la société

Eurotherm. Cette automatisation assure les fonctions suivantes :

— controle de la translation/rotation du cristal

— controle de la translation/rotation du creuset. Le mode ACRT est possible

— mesure et pilotage de la température

— sécurités (température, pression, butées de translation, circuit d’eau de refroi-
dissement)

1.2 Distribution gaz-Pompage

Le dégazage du réacteur se fait a ’aide d’un groupe de pompage Varian, com-
prenant une pompe a palette de 26 m3/h ainsi qu'une pompe turbumoléculaire
(vitesse de rotation de 56000 tours par minute, débit de 250 1/s & 1073 mbars
pour Ny). L’étanchéité de I'enceinte vis a vis de U'extérieur est vérifiée a I’aide d’un
détecteur de fuite a 'hélium. Un manometre a lame d’acier permet de connaitre
la pression dans le réacteur. Bien que l’enceinte soit prévue pour fonctionner a
haute pression (enceinte éprouvée a 100 bars), les modifications apportées nous
conduisent a travailler a pression atmosphérique ou légere surpression. La distri-
bution des gaz est assurée par un ensemble de vannes pneumatiques et manuelles.
Lors des croissances par TSSG, seul I’Ar est utilisé comme atmosphere. Une ligne
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d’azote et une ligne d’hydrogene sont également disponibles.

1.3 Creuset et porte-échantillon

L’ensemble des pieces utilisées est usiné dans un graphite dense de haute pureté
(SGL Group R4550). Une représentation schématique de l’ensemble des pieces
en graphite est montrée a la figure I11.2. Cet ensemble est constitué d’un grand
creuset, en graphite nommé four graphite. A l'intérieur du four graphite est disposé
le creuset en graphite servant de source de carbone et de contenant pour le bain
métallique. Afin de limiter les pertes thermiques, un écran thermique est disposé
au dessus du creuset interne. L’isolation est assurée par des feutres en graphite
arrangés autour du four graphite afin de confiner le rayonnement. Cet ensemble,
constituant le creuset, est placé sur une canne en inox. Un germe monocristallin
est monté sur une canne en graphite a l'aide d’une colle graphite. La canne en
graphite est elle méme fixée sur une canne inox. Les deux cannes inox, inférieure
et supérieure, peuvent étre mises indépendamment en translation et/ou rotation
a l’aide de quatre moteurs pas a pas. La vitesse de rotation maximale est de 40
tours par minute.

1.4 Chauffage et mesure de température

Le mode de chauffage choisi est I'induction. La machine étant initialement dotée
d’un chauffage résistif, le dimensionnement et 'optimisation des spires a été réalisé
par la société Iris Technologie (tableau IT1.1). Un systéeme de connections souples
permet de relier I’enceinte (mobile pour la mise en place de la charge) au coffret de
capacité. Le creuset en graphite est chauffé par induction a ’aide d’un générateur
CELES moyenne fréquence de 50 kW. Les spires étant disposées dans ’enceinte de
réaction, ces dernieres sont recouvertes d’une peinture diélectrique diminuant ainsi
les risques d’arc électrique. La mesure de température se fait par pyrométrie optique
au travers d’'un hublot optique en quartz. Le pyrometre utilisé est un pyrometre
bichromatique (Ircon Modline 5) permettant de mesurer des températures dans la
gamme 1000°C-3000°C. Malgré le hublot optique, 'enceinte inox n’offre que peu
de degrés de liberté pour la mesure de température. Par la suite, sauf mention
contraire, la mesure est effectuée uniquement sur le sommet du creuset interne.
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Parametre Valeur (unité)
Diametre inducteur (intérieur) 135 (mm)
Hauteur inducteur 100 (mm)
Nombre de spires 5
Type de section du tube rond
Diametre extérieur tube 10 (mm)
Diametre intérieur tube 8 (mm)

Table ITI.1 — Géométrie des spires.

Rotation et
translation du cristal

Pyromatre
bichromalique

Générateur

50kW
Double enceinte
relroidic par can

Collrel de
capacités

Spires d'induction

Rotation ot translation
du erensel

Figure III.1 — Réacteur pour la croissance de SiC en solution a haute température.
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Support+germe
Ecran thermique o
position
Spires d’induction
Bain métallique ‘\
Creuset interne — B8 |, — | & " /TR y— T "~ ="
Température

Four graphite

Isolant graphite

Figure II1.2 — Schéma de la géométrie du réacteur de croissance en solution. Un gra-
dient typique dans le liquide est représenté sur la droite de la figure.

2 Description des modeles numériques

Notation utilisée

Nous utilisons la notation anglo-saxonne pour les vecteurs, a savoir qu’un vecteur
i sera représenté par i (sans italique et en gras). Le gradient, la divergence et le
rotationnel sont respectivement notés grad, div, rot.

2.1 Modele électromagnétique

La variation d’un champ magnétique au cours du temps induit apparition d’un
courant alternatif a I'intérieur du milieu conducteur. Par effet Joule, ces courants
provoquent ensuite 1’échauffement de ce milieu conducteur. Aux basses fréquences
(f <1 MHz) les équations différentielles du champ électromagnétique sont issues
des équations de Maxwell, ici dans ’approximation quasi-statique :

0B
rotE = e rotH = j,diveE = 0 et divB =0 (ITL.1)
Avec E le champ électrique (V/m), B l'induction magnétique (T), H le champ
magnétique (A/m) et j la densité de courant total (A/m?). La formulation utilisée
est basée sur la technique des éléments finis ce qui signifie que tous les composants
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sont traités de facon continue. Afin de respecter les conditions aux interfaces,
un potentiel vecteur A est défini tel que rotA = B. Nous utilisons la jauge de
Coulomb (divA=0) afin de respecter 'unicité de ce potentiel vecteur magnétique.
Par ailleurs, le champ magnétique est harmonique de fréquence w. Le réacteur
étant axisymétrique (figure I11.2), la résolution du probleme se fait dans I’hypothese
d’une géométrie 2D. Sous ces conditions, la jauge de Coulomb est automatiquement
satisfaite, le potentiel vecteur n’ayant qu'une composante complexe le long de ’axe
6. Ainsi nous pouvons écrire I’équation magnétodynamique de la facon suivante :

1
rot (I‘OtA@) + juoowAg = Loje (T11.2)
Hr

Avec o la conductivité électrique (271 - m™'), u, la permittivité relative, po la
permittivité du vide. La densité de courant total est composée des courants de
Foucault et du courant source (tension appliquée) :

j=—jowA — ogradV (I11.3)

Le second terme est la force électromotrice (fem) par tour de spire (V;). De par
la géométrie hélicoidale de la spire, la valeur du courant total dans chaque spire
est la méme (Iy). Cette contrainte nous permet de déterminer la fem pour chaque
tour de spire V; suivant la relation :

I, = / (—jowAy — ogradV;) dS; = Iy (I11.4)
S

Avec S; la surface de la spire. Finalement, la densité de perte Joule moyenne (Qy)
qui correspond au terme source du chauffage inductif est défini par :
1 *
=—j-] I11.5
Qun = 53" (I11.5)
Avec j* le complexe conjugué de j. Le terme source Qy, est ensuite utilisé pour le
couplage magnétothermique (voir section suivante). La densité de force électroma-
gnétique moyenne est aussi définie :
1

Jem = 58%(.1 A B¥) (I11.6)
Avec B* le conjugué de B et (j A B*) la partie réelle de j A B* . Nous utiliserons
cette définition des forces de Lorentz lors du couplage magnétohydrodynamique
(forces électromagnétiques agissant sur le fluide métallique).

Les conditions limites suivantes sont formulées pour le modele magnétique :

— Isolation magnétique (potentiel vecteur nul) sur les parois extérieures inox du
réacteur. On considere que toutes les lignes de champ sont confinées dans le
réacteur.

— Champ magnétique tangentiel a ’axe de symétrie nul en raison de la géométrie
axisymeétrique.
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2.2 Modele thermique

Plusieurs hypotheses sont définies afin de traiter I’équation de la chaleur. Ces

hypotheses sont les suivantes :

— L’effet Dufour, qui rend compte de la contribution du gradient de concentration
au flux de chaleur est négligé

— Les effets endothermiques et exothermiques diis aux réactions chimiques sont
négligés !

— L’état stationnaire est atteint durant le procédé.

Ainsi, ’équation bilan de ’énergie gouvernant les transferts de chaleur et les gra-

dients de température en régime stationnaire s’écrit :

pCpv - gradT — div(kgradT') = Qu, (IIL.7)

Avec T la température, k la conductivité thermique et Q,, la densité de pertes
Joule, v le vecteur vitesse, C), la capacité calorifique et p la densité.

Les conditions limites suivantes sont formulées pour le modele thermique (figure
I11.3) :

— Flux thermique nul sur 'axe de symétrie

— La double paroi en acier inox est simplifiée par une paroi. Nous fixons la tem-
pérature de la paroi a 300 K. La température dans les spires d’induction est
de 300 K. Nous résolvons I’'équation de la conduction dans le tube de cuivre
(ke =400 W/(m.K))

Pour chaque élément du réacteur (parois en graphite, parois de 'isolant, spires, pa-
rois inox) nous traitons le rayonnement surface-surface. Toutes les surfaces rayon-
nantes sont considérées comme des corps gris et sont caractérisées par une valeur
d’émissivité. L’émissivité est une grandeur totale (non monochromatique) et hé-
misphérique, intrinseque au matériau. Soit ¥ la surface rayonnante et G le flux
incident. En un point donné de 32, une fraction eG du flux incident est transmis
vers lextérieur de la cavité. La partie restant (1 — )G est réfléchie vers l'intérieur
de la cavité (voir figures I11.4 et II1.5). Ainsi, la radiosité est définie comme le flux
total d’énergie radiative émise de X :

w=(1—¢e)G+ecT* (I11.8)

Le flux total w est relié a G par le facteur de forme :
G = Fw

cosﬁlcosﬂ 111.9
F, / / COSPiCOSPS 45,45, (LIL.9)

1. L’hypothese est démontrée & I’annexe B de la page 197.
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Avec Fy;, le facteur de forme deiaj. F;; et Fj; sont reliés par la relation F;;S;=F ;;S; 2.

R

Les surfaces rayonnantes sont séparées par un milieu transparent, c’est a dire que
le gaz dans la cavité n’influence pas les transferts radiatifs.

La densité de pertes Joule est le terme source pour I’équation de la chaleur (équa-

tion II1.7). Les propriétés physiques des matériaux utilisées pour la simulation sont
regroupées dans 'annexe A de la page 195.

—n-(—kVT)=0

Isolation graphite \

Creuset interne

Bain métallique — ——Espace

L7
L.

i
Four graphite /

Spires d'induction

Parois inox refroidies
par eau

Figure II1.3 — Définition des conditions limites de notre systeme pour le modele ther-
mique en géométrie 2D-axisymétrique. Les fleches ondulées représentent le rayonnement
surface a surface entre le creuset et les parois de la chambre de croissance.

2. Pour des explications plus détaillées, voir [32] et [140].
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G

Figure ITI.4 — Définition du transfert d’énergie par rayonnement surface a surface (voir
texte pour le détail).

n;

Figure IIL.5 — Définition des grandeurs utilisées pour le calcul du facteur de forme
(voir texte pour détail).
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2.3 Modele convectif dans le liquide

Les mouvements convectifs sont définis par les équations de Navier-Stokes :

{ ?% +pu-Viu=V- (—pl+n(Vu+ (Vu)")) +f (I11.10)
V-u=0

Avec u le vecteur vitesse du fluide (m/s), p la densité du fluide (kg/m?), n la
viscosité dynamique (Pa.s), p la pression (Pa) et f les forces volumiques extérieures
agissant sur le fluide (N/m?). Dans la section 3.1 du chapitre précédent, nous
avons défini le facteur de forme A. Nous avons vu que lorsque A < 0,7 (valeur
moyenne), les mouvements de convection dis a la convection naturelle pouvaient
étre considérés comme axisymétriques. Cette condition doit étre respectée pour
une résolution en géométrie 2D-axisymétrique. Ainsi les équations de Navier-Stokes
deviennent :

P u@r r w@z or 77 r or T@r 022 "
@+ﬂ+ @ — lg @ _ﬁ 821) _|_f
P u@r r w(?z = 7 r or T@r r2 8 2 0

ow Oow op 10 0 o0*w

Nous avons vu dans le chapitre 2 que la convection dans un liquide pouvait avoir

plusieurs origines. Etant donné la complexité du probleme, nous avons divisé les

mouvements de convection en quatre contributions principales que nous rappelons

ici :

— la convection naturelle due au gradient de température dans le liquide

— la convection forcée due a la rotation du cristal et/ou du creuset

— la convection électromagnétique due aux forces de Lorentz dans le liquide mé-
tallique

— la convection thermocapillaire due a la variation de tension de surface du liquide
engendrée par la variation de température en surface du liquide.

Les convections d’origine solutale sont négligées dans ce travail en raison des faibles

variations de concentration en soluté (carbone) dans le solvant (silicium). En effet,

les concentrations en soluté restent inférieures a 1 at% (équation I1.3).

Le domaine de résolution ainsi que les conditions aux limites sont représentés a la
figure I11.6.
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La contribution axiale des forces de volume agissant sur le liquide a deux compo-
santes, une liée a la convection naturelle f,, , 'autre liée aux forces électroma-
gnétique f,,.,,-

T = Fepuo + Joom (111'12)

fepuo = agp(T —To) (IT1.13)

avec « le coefficient d’expansion thermique, et

fepn = —%S‘E(jeB:) (111.14)

La contribution radiale des forces de volume f, est due uniquement aux forces
électromagnétiques :

Jr=Jren = %éR(ng;) (II1.15)

Les forces azimutales fy ne sont pas considérées étant donnée la géométrie 2D-
axisymétrique adoptée. La prise en compte de la rotation du cristal et/ou du
creuset se fait par la définition des conditions limites en tant que parois mobiles
(figure II1.6). Dans ce cas, la vitesse azimutale est définie tel que :

Wy =w - 7T (I11.16)
Avec w la vitesse angulaire (rad/s) du creuset ou du cristal.

La convection thermocapillaire (ou convection Marangoni) intervient des que la
tension de surface (ici de 'interface liquide-gaz) varie avec la température en raison
du gradient thermique radial de surface. La tension de surface v est fonction de la
température selon :

Y(T) = o+ x(T — Tp) (IIL.17)
Avec x la dérivée de la tension de surface par rapport a la température, appe-

lée aussi coefficient Marangoni. Cette expression a été déterminée dans le cas du
silicium liquide par Shishkin et Basin [141] :

v =0,82—3x 10747 — 1685) (I11.18)

Avec v en J/m?, T en K. L’expression est valable entre 1685 K et 1830 K. L’équa-
tion décrivant les forces induites en surface (interface liquide/gaz) par l'effet Ma-

rangoni est :
= Oy 0T

n . 7— . s f— f— Xi

Js s

Avec T le tenseur des contraintes visqueuses et s le vecteur unité tangent a l'inter-
face. Cette équation énonce que la contrainte de cisaillement n-7-s a la surface est

(I11.19)
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proportionnelle au gradient de température le long de I'interface. Nous simplifions
le probleme en considérant l'interface parfaitement plane. Dans ce cas, I’équation
TI1.19 devient :

ou oT

oz = Xor
Avec u la vitesse radiale (m/s) et 7 la viscosité dynamique (Pa-s). Afin de prendre
en compte cet effet thermocapillaire dans notre modele, nous utilisons la formula-
tion des éléments finis avec la technique du multiplicateur de Lagrange. La forme
faible pour cette surface est donnée par ’expression :

0 orT
Ilm_test x n—u —X— ) +utest xIm =20 (IT1.21)
0z or
Avec Im le multiplicateur de Lagrange inconnu pour la prise en compte de 'effet
Marangoni, Im_test la fonction test du multiplicateur de Lagrange et u_test la
fonction test de la vitesse le long de la surface (axe r).

(111.20)

Une vitesse normale nulle est imposée sur les parois de la zone de liquide. Nous
calculons des pressions relatives dans le liquide, aussi nous définissons une pression
référence nulle au point triple creuset-liquide-argon (figure I11.6). Nous utilisons
un modele non turbulent pour la résolution du probleme convectif.

Surface libre
rad n-u=0

£

. ./
Parois mobile”]

Axe de symétrie
r=0

F

z Condition de non glissement

u=0 -
Lr

Figure III.6 — Conditions limites pour la modélisation hydrodynamique en géométrie
2D axisymétrique dans le cas rotation cristal seul.

2.4 Maillage-Code utilisé

Le maillage s’effectue par des éléments triangles. La taille maximale des éléments
varie de 1072 m & 1072 m dans les pi¢ces en graphite. Le maillage est augmenté sur
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la paroi du four graphite. La taille maximale des éléments pour le liquide est de
4x10~* m. Le maillage est raffiné manuellement & la surface du liquide ainsi que
sur la partie mobile du cristal. Localement la taille du maillage atteint 1075 m.
Dans le cas du creuset cylindrique, nous avons 11053 éléments triangles dont 3778
pour le liquide. Ceci correspond a la résolution de 60430 degrés de liberté.

L’ensemble des simulations numériques est réalisé a l'aide du code commercial
COMSOL version 3.5 (méthode des éléments finis).

3 Modélisation magnétothermique

3.1 Distribution de la densité de courant total

Dans un premier temps, nous déterminons la répartition de la densité de courant
total j dans I’ensemble du réacteur (équation I11.3). Ceci nous permettra ensuite
de déterminer la distribution des pertes Joule dans le réacteur. Pour cela, nous ré-
solvons uniquement le modele magnétique. Le résultat de la simulation magnétique
est représenté a la figure I11.7.

Cette simulation ameéne plusieurs remarques. Tout d’abord, la densité de courant
dans l'isolant en regard des spires est faible, de I'ordre de 25 x 102A/m?, ceci en
raison de la tres faible conductivité électrique de I’isolant. La quasi-totalité de la
densité de courant est injectée dans les parois du four graphite. La valeur maxi-
male de la densité de courant est obtenue a mi-hauteur des spires. Sa valeur est de
2,3 x 105A4/m?. En revanche la densité de courant dissipée dans le creuset interne
est un ordre de grandeur plus faible (de l'ordre de 105 A/m?). Cette diminution
résulte de I’éloignement par rapport aux spires. Enfin, des courants induits se déve-
loppent aussi dans le silicium liquide du fait de sa grande conductivité électrique.
La valeur de la densité de courant dans le silicium liquide (proche de la paroi en
graphite) est de 10°A4/m?. Ce champ magnétique est & 'origine de la convection
électromagnétique.
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Max: 2.28e6 A/m?
x108

1.5

ax; 2.283537eb

OO0 O0OO0O

4 0

Figure II1.7 — Densité de courant total obtenu en modélisation magnétique. Les zones
noires sont des zones de fortes densités de courant.
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3.2 Evolution des pertes Joule avec ’intensité du courant
de spires

Dans cette partie, le modele magnétique est couplé au modele thermique. En rai-
son des propriétés physiques dépendantes de la température, des effets radiatifs
(rayonnement surface-surface) et du couplage fort entre le modele magnétique et
le modele thermique, le chauffage par induction est un probleme non linéaire. Dans
cette approche magnétothermique, nous simplifions la résolution du probleme en
négligeant les effets convectifs dans le liquide sur la distribution de la tempéra-
ture. Une simulation complete avec le couplage des modeles électromagnétiques
et thermiques au modele convectif a montré que cette hypothese était correcte, la
convection dans le liquide ayant un effet négligeable sur la répartition de tempéra-
ture sur I’ensemble du creuset. Cet effet est attribué, d’une part, au faible volume
de liquide par rapport a la taille du réacteur, d’autre part, au faible nombre de
Prandtl.

Dans un premier temps, nous faisons varier le courant dans les spires (Ip) afin
d’adapter le modele aux conditions expérimentales. La configuration utilisée est
celle de la figure II1.7. Les températures expérimentales variant entre 1500°C et
1800°C, nous devons faire varier Iy entre 300 A et 450 A (figure II1.8b). Cette
intensité correspond a une puissance de chauffage par effet Joule comprise entre
2,5 kW et 5,5 kW (figure II1.8a). Le parametre T,,,, représente la valeur de la
température (K') calculée au milieu du sommet du creuset interne (lieu de la mesure
expérimentale de la température). La puissance totale Q, est la puissance calculée
a partir de I’équation II1.7. Elle comprend les pertes Joule dans le graphite, I’isolant
graphite et le silicium liquide. Quel que soit I, les pertes Joule dans le four graphite
représentent la majorité de la puissance dissipée (81% de la puissance totale).
La puissance dissipée dans lisolant est non négligeable (15%). En revanche la
puissance dissipée dans le creuset interne et le liquide est inférieure a 1%.

Le creuset contenant le liquide est chauffé majoritairement par rayonnement des
parois du four graphite plutot que par effet Joule. Ce type de chauffage (rayonne-
ment surface a surface) permet une plus grande inertie du systéme ainsi qu’une
meilleure répartition de la température.

Pour une géométrie donnée, 'augmentation de la température globale du procédé
(augmentation de Ip) induit une augmentation du gradient thermique dans le li-
quide (voir figure I11.8d). Cet effet est lié & ’augmentation de la puissance échangée
par rayonnement avec la température (Prayonnement < T?).
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Description et modélisation du procédé TSSG

Puissance totale (kW)
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Figure III.8 — Couplage des modeles électromagnétique et thermique a) et b) : Re-
présentation de la puissance totale (kW) et de T)pyro (K) respectivement en fonction de
Ip appliqué dans les spires. c) et d) : Représentation de la puissance totale (kW) et du
gradient thermique dans le liquide (°C/cm) respectivement en fonction de Typyp,. Voir le
texte pour la définition des valeurs représentées.
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3.3 Effet de la géométrie du creuset sur le gradient ther-
mique dans le liquide

Expérimentalement, les positions du four graphite et des spires d’induction sont
fixes. Ceci nous a conduit a étudier 'effet de la position du creuset interne sur la
répartition du champ de température.

Dans le cas de la configuration dite « faible gradient » (figure I11.9a), le creuset
interne est totalement a I’intérieur des spires d’induction conduisant a une tempé-
rature plus homogene dans le creuset interne et le liquide. Le gradient thermique
calculé est de 13°C/cm (sur I'axe de symétrie). La partie basse du liquide est au
niveau de la spire centrale, ou le champ magnétique est le plus intense (voir figure
IT1.7). Ainsi, un doigt chaud se développe localement dans le liquide, le chauffage
venant des parois du creuset. D’aprés ce que nous avons vu a la section 3.1 du
chapitre 2, les rouleaux de convection associés a la convection naturelle seront
ascendants pres de la paroi et descendants au centre du liquide (figure I1.8). La
mise en rotation est donc nécessaire si on souhaite inverser le sens des rouleaux de
convection (apport de matiere au centre du cristal et non par les bords).

Dans le second cas de la figure I11.9, le sommet du creuset interne est en dehors
des spires conduisant a une augmentation du gradient thermique dans le liquide.
Par la suite, nous appellerons cette géométrie « configuration fort gradient ». Les
pertes par rayonnement sont supérieures, ce qui se traduit par un courant supérieur
dans les spires pour une méme valeur de T,,,, (350 A pour la configuration fort
gradient contre 320 A pour la configuration faible gradient). La valeur du gradient
thermique est de 25°C/cm.

Pour les deux configurations, le gradient thermique horizontal est de 5 K/cm,
soit Rapnorizontar=2900 (équation I1.17, L=1,5cm). Cela signifie que les gradients
thermiques horizontaux sont suffisant pour étre le moteur de la convection (la
zone « No Flow » de la figure I1.9 n’existe pas) mais restent suffisamment faibles
pour ne pas induire de déstabilisation supplémentaire, Rajorizonia; €St inférieur a
Ra.o (voir section 3.1 page 45).

Par ailleurs, le profil de température est linéaire pour les deux configurations, ce qui
donne un nombre de Rayleigh de paroi, Ray.;, nul (équation I1.18). En revanche,
si la position du creuset interne est trop basse par rapport aux spires, la simulation
montre que le profil de température devient parabolique, conduisant a Ra.,q; 7 0.
La configuration faible gradient proposée a la figure II1.9 est le cas limite pour ne
pas induire de profil de température parabolique dans le liquide. Dans le cas ou
des configurations a plus faible gradient sont recherchées, il est alors nécessaire de
diminuer les pertes par rayonnement par le dessus du creuset en modifiant la forme
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de I’écran thermique. La figure II1.10 représente 'effet de I’écran thermique sur le
gradient thermique dans le liquide. Une réduction de 'ouverture (écran thermique
et isolant en graphite) conduit & une diminution des pertes par rayonnement par le
haut du réacteur. Ainsi le gradient thermique dans le silicium liquide est fortement
réduit. Un gradient thermique vertical de 3°C/cm est obtenu.

a) b)

] 1720

259C/cm

|
ARRH
O

131C/ecm

I,_ _‘I

Figure II1.9 — Effet de la position du creuset interne sur le gradient thermique dans
le liquide. a) Configuration faible gradient : Isothermes séparées de 10°C. Gradient ther-
mique dans le liquide de 13°C/cm. Ip=320 A. b) Configuration fort gradient : Isothermes
séparées de 20°C. Gradient thermique dans le liquide de 25°C/cm. [p=350 A. Les tem-
pératures minimales et maximales du creuset en graphite sont données en Kelvin.

O 0 00O
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Figure I11.10 — Effet de I’écran thermique sur le gradient thermique dans le liquide. a)
Configuration faible gradient : Isothermes séparées de 10°C. Gradient thermique dans le
liquide de 13°C/cm. 1,=320 A. b) Configuration quasi isotherme : Isothermes séparées

de 5°C. Gradient thermique dans le liquide de 3°C/cm. Ip=270 A. Les températures mini
et maxi du creuset en graphite sont données en Kelvin.
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4 Modélisation magnétohydrothermique

4.1 Analyse adimensionelle des mouvements de convection

A partir des nombres adimensionnels présentés dans la section 3.1 du chapitre 2,
nous allons définir les conditions de prédominance de chaque type de convection en
fonction des parametres géométriques du réacteur. Nous prenons comme géométrie
de base celle dite « fort gradient » (figure I11.9 b).

Convection naturelle

Nous avons vu que le profil de température dans le liquide était linéaire. Ainsi,
seul le nombre de Rayleigh classique sera utilisé pour traiter la convection na-
turelle (Rawa; = 0). A partir de la définition du nombre de Rayleigh classique
(équation I1.17) et des valeurs des nombres de Rayleigh critiques Ra.; et Rago, res-
pectivement égaux a 1707 et 40000 nous pouvons tracer le diagramme de stabilité
de la convection naturelle (figure ITI.11). Nous voyons que la transition d’un régime
sans convection a un régime instable peut étre contrélée par la hauteur de silicium
liquide. Le diagramme de stabilité nous permet de définir les hauteurs de liquide
limites de notre systeme. En dessous de 0,8 cm de liquide, le gradient thermique
vertical n’est pas suffisant pour déclencher la formation des rouleaux de convection
si les gradient thermiques horizontaux sont négligés. En réalité, nous avons mon-
trés que 'existence des gradients thermiques horizontaux conduisait a 'apparition
de la convection quelque soit la hauteur de liquide (disparition de la zone « Pas
de convection »). En revanche, pour des hauteurs de silicium supérieures a 2 cm,
le régime turbulent apparait. Nous verrons dans la suite que cette instabilité de la
zone de liquide a un impact direct sur la stabilité du front de croissance du cristal.
Les facteurs de forme associés a ces deux hauteurs critiques sont inférieurs a 0,7,
les rouleaux de convection sont donc axisymétriques.

Convection forcée

A partir des équations I1.19 et I1.20, nous pouvons introduire le nombre de Rey-

nolds de rotation :

wr?

Re, = <" 111.22
e y (111.22)

Nous définissons alors les vitesses de rotation maximales avant 'apparition du
régime turbulent (Re. = 8 x 10%). Appliqué au cas du silicium liquide (v = 3,33 x
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Figure III.11 — Diagramme de stabilité de la convection naturelle . Evolution du

nombre de Rayleigh en fonction de la hauteur de silicium liquide. Le gradient thermique
vertical est fixé & 25°C/cm. La présence de la zone sans convection n’existe que si les
gradients thermiques horizontaux sont nuls.

10~"m?/s), la rotation maximale sans apparition du régime turbulent est de l'ordre
de 9000 tours/min pour r=0,5 cm (rotation du cristal seul) et de 1000 tours/min
pour r=1,5 cm (rotation du creuset seul). Ces valeurs de rotation sont en dehors de
celles utilisées en pratique; la rotation n’engendre pas a priori de régime turbulent
dans le liquide.

Convection électromagnétique

La convection électromagnétique étant un effet secondaire du mode de chauffage,
nous n’avons pas de parametres variables. Nous pouvons toutefois calculer la vitesse
du fluide associée aux forces électromagnétiques a partir de 1’équation 11.26, du
parametre d’écran R, et de la vitesse d’Alfven U, définis aux équations 11.24
et 11.25. En se fondant sur les conditions expérimentales : L=1,5 cm (rayon du
creuset), Bo=1,2x10"2 T (champ induit maximum dans le liquide), nous trouvons
une vitesse au coeur du bain U=3,5x1073 m/s (Re=200). Précisons que ce calcul
nous donne une estimation de la vitesse au cceur du bain (axe de symétrie). Dans
les régions proches de la paroi en graphite nous pouvons nous attendre a des valeurs
beaucoup plus élevées pour la vitesse du fluide.
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Convection thermocapillaire

La convection thermocapillaire est liée a la variation de la tension de surface le
long de la surface libre. Nous avons fait ’hypothese que la tension de surface a
uniquement une dépendance en température (et non en concentration). D’aprés
I'équation I1.22, le nombre de Marangoni critique pour le silicium est Ma. =
190 (Pr = 0,013). D’apres la définition du nombre de Marangoni, cette valeur
correspond a un gradient thermique radial critique de 1°C/cm (I=1,5 cm). Ainsi,
la transition vers le régime turbulent se fera pour de tres faibles variations de
température et sera donc tres difficilement controlable.

Résumé de I’analyse adimensionnelle

Cette premiere approche basée sur les nombres adimensionnels nous a permis de
définir quelques valeurs limites pour les parametres du procédé. Ces valeurs limites
permettent d’une part un dimensionnement de la zone de liquide par la connais-
sance de la transition vers le régime turbulent pour chaque type de convection.
D’autre part, cette analyse adimensionnelle permet de justifier nos conditions de
résolution pour le modele magnétohydrodynamique (régime stationnaire, géomé-
trie 2D axisymétrique, modele non turbulent). Nous résumons ces valeurs critiques
dans le tableau III.2.

Parametre | Valeur critique (unité) Remarque
hg; 2 (cm) Turbulent si hg;>2
Weristal 9000 (tours/min) Turbulent si Wepjsiqr=>9000
Wereuset 1000 (tours/min) Turbulent si wWepeyset>1000
(AT/1)radial 1 (°C/cm) Turbulent en surface si AT/ > 1
A = hgi/D 0,7 (-) Convection axisymétrique si A<0,7

Table ITI.2 — Valeurs critiques des parametres du procédé issues de analyse adimen-
sionnelle.
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4.2 Effet de la géométrie du creuset sur la convection dans
le liquide

Dans cette partie, nous présentons la simulation compléte, incluant les modeles
électromagnétique, thermique et convectif. Nous avons sélectionné trois géométries
de creuset qui permettent de bien mettre en évidence les différents phénomenes a
l'origine de la convection. Pour chaque cas, la configuration « fort gradient » est
utilisée. La hauteur de liquide est fixée a 1 cm, ce qui correspond a un régime non
turbulent pour la convection naturelle (figure II1.11). La rotation du cristal est
fixée & 20 tours/min, le creuset étant immobile.

Creuset cylindrique

La figure I11.12 représente les mouvements du liquide lorsque les quatre types de
convection sont mélangés. Chacun de ces mouvements agit sur une zone précise du
liquide. La convection Marangoni est clairement dominante & la surface libre du
liquide. Le gradient thermique radial est de 5°C/cm. Le nombre de Marangoni vaut
dans ce cas Ma = 550 ce qui correspond a un régime turbulent proche de la sur-
face. Celui-ci provoque de forts rouleaux de convection dans le volume. La vitesse
maximale du fluide est de 29 cm/s (valeur proche du point triple liquide-support
graphite-gaz). La convection Marangoni est le moteur principal de la convection
dans le creuset cylindrique. Nous avons vu dans la figure I1.12 que la taille et la
forme de la cellule de Taylor-Proudman développée dans le liquide était fonction
de I'amplitude et du sens de rotation du couple cristal /creuset. Dans le cas ou seul
le cristal est en rotation (cas 5 de la figure 11.12), la cellule de Taylor-Proudman
s’étend jusqu’aux parois du creuset. Ainsi, d’apres ce que nous observons a la figure
II1.12, les forts mouvements de convection d’origine électromagnétique et thermo-
capillaire réduisent considérablement la taille de la cellule de Taylor-Proudman.
Cet effet s’accorde parfaitement avec les études détaillées sur l'effet Marangoni
dans la littérature [128, 131, 132]. Précisons que les mouvements de convection
proches de la paroi sont accentués en surface en raison des forces électromagné-
tiques qui agissent perpendiculairement a la paroi.

Creuset incliné

Dans le creuset cylindrique, nous avons vu que l'effet Marangoni était l'effet pré-
dominant dans le volume du liquide. Afin de diminuer la convection Marangoni
par la réduction de la surface libre du liquide, nous avons étudié la convection en
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Figure IT1.12 — Mouvements convectifs et répartition de température dans le liquide en
creuset cylindrique. Partie gauche : Lignes de courant du flux convectif. Partie droite :
les fleches sont proportionnelles au module de la vitesse du liquide. Le mouvement du
fluide dans la boucle de convection sous le cristal est dirigé vers le haut.

creuset a paroi incliné. Par la suite, nous appellerons cette géométrie « creuset
incliné ». Les résultats de la modélisation magnétohydrodynamique sont présentés
a la figure II1.13. Dans cette configuration, le gradient thermique vertical est de
15°C/cm. Cette diminution du gradient thermique vertical par rapport au creu-
set cylindrique est attribuée a une diminution de la surface libre du liquide et
par conséquent a une diminution des échanges thermiques radiatifs en surface. Le
gradient thermique radial est lui aussi réduit et vaut 3°C/cm. L’intensité de la
convection Marangoni est ainsi réduite, Ma = 210.

Une comparaison de la convection sous le cristal entre le creuset cylindrique et
le creuset incliné montre que la taille de la cellule de Taylor-Proudman sous le
cristal est fortement réduite aussi bien latéralement que verticalement. Nous expli-
quons ce phénomene de la facon suivante. En raison des parois inclinées, les forces
électromagnétiques ont une composante axiale dirigée vers le bas (figure I11.14 b).
Associées a la convection Marangoni, ces forces renforcent l'intensité de la boucle
de convection dans le volume de liquide. Cette boucle de convection conduit a la
création d’'un volume mort sous le cristal. Les simulations montrent qu’une rota-
tion du cristal de 80 tours/minutes est nécessaire pour supprimer la présence de
ce volume mort sous le cristal.

Pour résumer, la réduction de la surface libre du liquide conduit effectivement a
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Support graphite

Cristal
L

1832

Mini: 1827.37¢

Figure II1.13 — Mouvements convectifs et répartition de température dans le liquide
en creuset incliné. Partie gauche : Lignes de courant du flux convectif. Partie droite : les
fleches sont proportionnelles au module de la vitesse du liquide.

max : 547 I\I/III3 = pames max : 500 N/m3 0114
a) I" b) i %,

Mini: 0 Mink: 0

Figure III.14 — Forces électromagnétiques agissant sur le fluide. a) en creuset cylin-
drique, les forces agissent perpendiculairement a la paroi. b) en creuset incliné, les forces
électromagnétiques ont une composante axiale dirigée vers le bas.
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une réduction de la contribution de la convection Marangoni. De plus, selon I'angle
d’inclinaison des parois du creuset (incliné ou non), les forces électromagnétiques
renforcent ou non la convection d’origine Marangoni dans le volume. Un creuset
incliné favorise la création d’un volume mort sous le cristal.

Dans un creuset cylindrique et dans un creuset incliné, les types de convection
controlables (convection naturelle et convection forcée) sont intrinséquement liées
auzx types de convection mon contrélables (convection d’origine électromagnétique
et Marangoni). De plus, ces phénoménes non contréolables sont a l’origine des mou-
vements convectifs. Le controéle du fluide sous le cristal reste donc difficile dans
ces deux géométries.

Creuset podium

Tiller en 1968 a proposé 'idée d’une géométrie dite « convection-free cell » (figure
I11.15) afin de s’affranchir du probleme de I'uniformité du flux de soluté [74]. Dans
cette configuration, une zone de liquide (Région 1) proche du cristal est séparée du
reste du liquide (Région 2) en rotation. La séparation entre la région 1 et la région 2
se fait par l'intermédiaire d’un poreux. Tiller a montré qu’un dimensionnement de
la cellule de croissance permettait des conditions de convection stable et constante
dans la région autour du cristal. Malheureusement d’un point de vue expérimental,
une telle approche n’a jamais été confirmée a notre connaissance en raison de la
complexité de la configuration. Les problemes de conduction de chaleur a travers
le tube et le poreux semblent les plus délicats a résoudre (germination parasite
dans le poreux et le tube).

Tube—| “T’"
t—Radiation Shields
m iig k3
Convection- free £ F" Crystal
Cell——_____‘_ / \
Porous Plug — \
\ /,—Cmﬂhlo
& \

Figure IT1.15 — Configuration « Convection-free cell » proposée par Tiller. Tiré de [74].
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Maxi; 1870.67

max : 0.260 m/s Support graphite

Cristal
\

Mini; 1851804

Figure II1.16 — Mouvements convectifs et répartition de température dans le liquide
en creuset podium. Partie gauche : Lignes de courant du flux convectif. Partie droite :
les fleches sont proportionnelles au module de la vitesse du liquide.

Nous proposons dans cette partie une configuration ou les convections non contro-
lables (EM, Marangoni) sont séparées des convections contrélables (naturelle, for-
cée). La géométrie retenue est celle présentée a la figure I11.16. Dans la zone sous
le cristal la différence de température et la hauteur de la cavité (10 K et 6 mm)
donnent un nombre de Rayleigh de 200.

La figure II1.17 montre 'effet de la rotation du cristal et le type de convection
dominante dans la cavité. Entre 0 et 10 tours/minutes, la convection naturelle est
a lorigine de la convection dans la cavité. La direction du fluide sous le cristal
est alors descendant. Lorsque le cristal tourne entre 20 et 30 tours/minutes, il y
a compétition entre la convection naturelle, dominante au fond de la cavité et la
convection forcée, dominante proche du cristal. Au dessus de 30 tours/minutes,
la convection forcée domine dans la cavité. L’intensité et le sens de la convection
sous le cristal peuvent donc étre ajustés avec des parameétres simples tels que la
rotation et le gradient thermique (via la position du creuset dans le four graphite).
Par ailleurs, ces valeurs de rotation limites seront plus élevées si la cavité est
plus haute et/ou si le gradient thermique est plus élevé (convection naturelle plus
importante).

Enfin, quelle que soit la vitesse de rotation du cristal, les convections de type Ma-
rangoni et électromagnétique n’affectent pas les mouvements de convection dans
la cavité. La contribution de I'effet Marangoni sera détaillée dans la section sui-
vante. Cependant, cette séparation entre convection naturelle/convection forcée et
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Figure II1.17 — Effet de la rotation du cristal sur la convection en creuset podium. La
rotation du cristal varie de 0 & 40 tours/min. La simulation a 20 tours/min est représentée
a la figure II1.16. Le creuset n’est pas en rotation. Les fleches courbes indiquent le sens
des rouleaux de convection. Les fleches droites indiquent la direction du fluide sous le
cristal.

convection EM/Marangoni n’est effective que pour certaines valeurs du rapport R
défini comme le rapport entre le diametre de la cavité et le diametre du support du
germe. Par la simulation nous montrons que la séparation n’est plus efficace pour
R>1,7. En revanche le rapport entre le diametre de la surface libre et le diametre
de la cavité n’a aucune influence sur la séparation des différentes convections.

4.3 Importance de ’effet Marangoni sur la convection dans
le volume

Afin de juger de I'importance de I'effet Marangoni dans le liquide, nous avons simulé
la convection dans les trois géométries présentées précédemment en supprimant
I'effet Marangoni. Pour cela nous appliquons une condition limite de glissement a
la surface libre (vitesse normale a la surface nulle). En pratique, cette suppression
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—=— Cylindrical with Marangoni
—x»— Tipped with Marangoni
0,008 - —o— Podium with Marangoni

= Cylindrical without Marangoni
1 -—-x--- Tipped without Marangoni

o - Podium without Marangoni

Fluid velocity (m/s)
o
(=]
S

0,0 2.0x10* 4,0x10° 6,0x10°

Figure II1.18 — Vitesse radiale du fluide (m/s) prise 3 mm sous la surface du cristal.
r = 0 correspond au centre du cristal. » = 5-1073 m correspond & l’extrémité du cristal.
Pour chaque configuration de creuset, les simulations ont été faites avec effet Marangoni
(lignes pleines) et sans effet Marangoni (lignes en pointillé). Les symboles sont une aide
visuelle.

n’est possible que si l'interface Sij;quide/gaz est supprimée avec la mise en place d'un
encapsulant par exemple. La comparaison pour chaque simulation est présentée a
la figure TI1.18 ou la valeur de la vitesse du fluide (module) est tracée en fonction
du rayon pour chaque configuration, avec et sans 'effet Marangoni. La vitesse du
fluide est prise 3 mm sous la surface du cristal.

Plusieurs remarques peuvent étre tirées de la figure I11.18. Tout d’abord, pour un
rayon compris entre 0 et 1 mm, la convection forcée est la contribution principale.
Pour toutes les configurations, la vitesse est linéaire de pente w = 2,09 rad/s
(rotation du cristal de 20 tours/minute). Les différences de vitesses pour r=0 sont
dues a leffet combiné entre la convection naturelle et les forces EM. Dans le cas
du creuset incliné la vitesse du fluide est la plus faible, ceci provient de la forma-
tion du volume mort. Pour le creuset cylindrique et le creuset incliné I’ajout de
I'effet Marangoni conduit a une augmentation de la vitesse du fluide. Dans le cas
du creuset cylindrique cette augmentation (d'un facteur 2 a 4) est supérieure a
celle dans le creuset incliné. Ainsi la réduction de la surface libre est effective sur
I'amplitude de l'effet Marangoni. De plus, la présence de zone turbulente dans le
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liquide (voir les figures IT1.12 et I11.13) est responsable de la forte augmentation
de la vitesse hors cristal (r>5 mm). En revanche, dans le cas du creuset podium,
I'ajout de 'effet Marangoni n’a que peu d’effet sur la vitesse du fluide sous le cris-
tal. Le module de la vitesse est augmenté d’un facteur 1,2. De plus, le profil quasi
linéaire de la convection sous le cristal montre que la convection dans la cavité est
principalement dirigée par la rotation.

La séparation des convections contrélables des convections non contrélables est
effective uniquement dans le creuset podium. Dans ce cas, un ajustement de la
rotation du cristal permet a la convection forcée de l’emporter dans la cavité.

4.4 Réduction des forces électromagnétiques

Apres avoir évalué les différents mouvements convectifs, une des questions en sus-
pens concerne les forces électromagnétiques. Sachant que techniquement nous ne
pouvons pas changer de mode de chauffage, en passant a du chauffage résistif par
exemple, nous nous sommes interrogés sur la possibilité de réduire la contribution
électromagnétique sur les mouvements du liquide. Pour cela, nous avons simulé
I'utilisation d’un écran magnétique dans le creuset. La configuration globale est la
configuration fort gradient de la figure I11.9b a laquelle nous ajoutons un cylindre
de niobium qui recouvre l'intérieur du four graphite latéralement. L’épaisseur du
cylindre est de 3 mm. Nous avons choisi ce métal car les feuilles de niobium sont
relativement malléables. De plus, son point de fusion est élevé (2620°C). Le résul-
tat des simulations réalisées en tenant compte du cylindre de niobium est présenté
a la figure I11.19.

L’ajout d’un cylindre de Nb permet une diminution des forces électromagnétiques
d’un facteur 10. La répartition de ces forces ainsi que le champ de température
sont différentes dans les deux cas. Nous pensons que ces effets résultent d’un chan-
gement des conditions de rayonnement surface a surface entre le creuset interne
et le four graphite (cas sans Nb) ou le cylindre Nb (cas avec Nb). En présence de
Nb, le gradient thermique est de 13°C/cm. Ainsi, ces modifications conduisent a
des rouleaux de convection différents (voir les lignes de courant de la figure I11.19).
La convection Marangoni est identique dans les deux cas avec la création de deux
rouleaux de convection en surface. En revanche, la forte réduction des forces EM
conduit a la suppression quasi totale du volume mort sous le cristal.
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max=470 N/m*

a)

max=1840 K
b)

max=17Y max=49 N /m*
Figure II1.19 — Effet de I’écran magnétique en niobium sur la température et les mou-
vements de convection dans le liquide. a) sans le cylindre Nb b) avec le cylindre Nb. La
partie gauche montre la répartition de température (surface) et les boucles de convection
(lignes de courant). La partie droite représente le module des forces électromagnétiques
(surface) ainsi que amplitude et la direction de ces forces (fleches).
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Conclusion

La compréhension des flux convectifs est une premiere étape essentielle pour es-
pérer controéler le front de croissance. L’approche théorique montre que plusieurs
criteres doivent étre respectés pour controler la convection dans le liquide. Contrai-
rement aux creusets cylindriques classiquement utilisés, le creuset podium permet
d’atteindre cet objectif. Dans cette géométrie, la rotation du cristal et le gradient
thermique sont les seuls parametres responsables de la mise en mouvement du li-
quide. Les zones turbulentes liées a la convection électromagnétique et Marangoni
restent en surface du liquide. Pratiquement, une nouvelle machine de cristallogé-
nese dédiée a ce travail a été réalisée au laboratoire. Les parties creuset et chauffage
inductif ont été concues en s’appuyant sur la modélisation.
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Chapitre IV

Croissance de monocristaux de
SiC en phase liquide

Introduction

Ce chapitre porte sur I’élaboration de monocristaux de SiC en solution a haute
température. Dans un premier temps, le choix des solvants est décrit et s’appuie sur
I’étude thermodynamique des ternaires Métal-Silicium-Carbone ainsi que sur des
considérations techniques. Ensuite, la procédure et les conditions de croissance sont
présentées. La troisieme section est dédiée a I’étude de la cristallisation spontancée.
La derniere partie sera consacrée a la croissance sur germe. Nous discuterons des
différentes sources d’instabilités du front de croissance.
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1 Choix du solvant

En se basant sur le tableau I1.1 page 32, les criteres suivants ont été retenus :

— bonne solubilité du carbone

— SiC est la seule phase stable a la température de croissance

— grande pureté a bas cotit

Ces criteres couplés aux travaux de Pellegrini [101] et d’Ivantsov [61] sur 1’étude
des systemes Si-métaux de transition comme solvants du SiC nous ont conduits
au choix des alliages Ti-Si, Zr-Si et Cr-Si (solubilité du carbone augmentée). Nous
avons également étudié Si pur en raison de sa grande pureté disponible. Enfin,
les travaux de Jacquier [142] sur I'obtention de couches fortement dopées p dans
des alliages a base d’aluminium nous ont amenés a considérer 'alliage Al-Si. Nous
détaillons dans la suite les systemes C-Si-Ti et Al-C-Si.

1.1 Etude du ternaire C-Si-Ti
Systéme Carbone-Silicium

Ce diagramme a été présenté au chapitre 1 page 15.

Systeéme Carbone-Titane

Le diagramme a été réévalué par Frisk [143], il est donné a la figure IV.1. Ce
diagramme comporte un carbure a haut point de fusion TiC;_, présent sur une
large gamme de composition.

Systeme Silicium-Titane

Ce systeme a été réévalué par Seifert [144], il comporte 5 siliciures : TizSi, Ti5Sis,
Ti5Siy, TiSi, TiSis. Seuls deux de ces siliciures sont stables au dessus de 1500°C :
Ti5Si3 et TisSiy (figure IV.2).
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Figure IV.1 — Diagramme binaire Ti-C, tiré de [143].
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Figure IV.2 — Diagramme binaire Si-Ti, tiré de [144].
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Ternaire Si-Ti-C

Nous avons utilisé les bases de données suivantes :
— base de données SGTE pour les systemes Ti-C et Ti-Si
— base de données « Rocabois » pour le systeme Si-C [145, 146] complétée par les
données du carbure ternaire TizSiCy [147].
Ces bases de données ont été rentrées dans le logiciel Factsage. Nous nous sommes
intéressés a I’étude des conditions de formation de SiC dans le ternaire C-Si-Ti.
Pour cela nous avons tracé les isothermes de 1673 K a 2173 K ont été tracées. La
coupe a 1923 K montre que pour des faibles teneurs en titane (de x7;=0 at% a
x7;<30 at%) SiC est le seul solide en équilibre avec le liquide (figure IV.3a.). La
croissance de SiC par la phase liquide est donc possible dans cette gamme de com-
position. Si la teneur en titane augmente, le liquide sera en équilibre avec d’autres
solides, d’abord Ti3SiC, puis Ti5Si3C,.. Expérimentalement, ceci est confirmé, nous
avons obtenu des cristaux de Ti3SiCs pour une teneur initiale en titane de 34 at%
et des cristaux de Ti5SizC, pour une teneur de 40 at%!. Il est toutefois possible de
rentrer dans le domaine L4SiC+Ti3SiCy par refroidissement d’un mélange L+4SiC,
si le liquide a une composition initiale proche de la ligne monovariante, indiquée
par les fleches sur la figure IV.3b.

La figure IV.4 représente ’évolution de la solubilité en carbone dans des bains Ti-
Si suivant la teneur de 'alliage de départ. La solubilité en carbone dans le liquide
augmente lorsque la teneur en Ti augmente. A titre d’exemple, la solubilité est
de 0,02 at% dans Si pur? et de 0,3 at% dans Sig 73 Tip 27 pour une température de
1900 K. L’ajout de titane permet une augmentation de la solubilité du carbone
d’un facteur 10. Nous voyons qu’une teneur en titane de 30 at% constitue la limite
haute. En effet, la discontinuité observée sur la courbe de solubilité de Sig 70T 30
est due a la formation de Ti3SiCs a basse température.

1. La croissance des deux carbures mixtes s’est déroulée a 1650°C par application d’un gradient
thermique de 25°C/cm

2. Ces résultats sont inférieurs d’un ordre de grandeur par rapport a ’équation de Durand
(équation II.3). Ce fait provient de incertitude sur la connaissance du systeéme Si-C pour les
tres faibles teneurs en carbone.
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Figure IV.3 — Diagramme de phase du systéeme C-Si-Ti. a) coupe isotherme & 1923 K.
b) évolution du point monovariant entre 1873 K et 2023 K.
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Solubilité du carbone dans des alliages Si-Ti
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Figure IV.4 — Evolution de la solubilité en carbone avec la température dans des bains
Si-Ti pour différentes teneurs en titane de l'alliage de départ (pourcentage atomique).
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1.2 Description du ternaire Al-C-Si

Nous nous intéressons dans cette partie au systeme Al-C-Si pour des températures
supérieures a 1400°C. Pour les températures inférieures a 1400°C, le ternaire est
détaillé dans la référence [148].

Systeme Aluminium-Silicium

Le binaire Al-Si présente un eutectique a 577°C pour une teneur en silicium de
11,6 at%. Il n’existe aucun siliciure d’aluminium. Dans la gamme de température
envisagée (supérieure a 1500°C), aucune phase solide n’existe.

Systéme Aluminium-Carbone

Le binaire Al-C comporte un composé défini, Al;C3 qui se décompose suivant une
réaction péritectique a 2027°C en donnant du carbone solide et une phase liquide
contenant 20 at% de carbone [149]. La solubilité en carbone dans Al liquide est
donné par Oden [149] :

—10335
log C'(at%) = — 5,5307 (IV.1)

Cette équation est valide pour une température allant de 1700°C a 2150°C. Simen-
sen a validé l'extrapolation jusqu’a 960°C [150]. Ainsi a 1600°C, la solubilité du
carbone est de 0,11 at% dans Si pur (équation I1.3) et de 1 at% dans Al pur.

Ternaire Aluminium-Carbone-Silicium

Comme pour le ternaire C-Si-Ti nous voyons sur l'isotherme a 2273 K (figure
IV.5) que SiC n’est pas le seul composé solide stable. A cette température, il existe
deux carbures SiC et Al;Cs; et deux carbures ternaires AlgSiC; et Al;SiC,. Ces
deux carbures mixtes n’apparaissent qu’a des températures supérieures a 1400°C
pour des questions d’ordre cinétique [151]. Ainsi, suivant la teneur en aluminium de
I'alliage de départ, le liquide sera en équilibre avec un de ces solides. Il convient donc
de choisir avec soin la composition du mélange de départ. Par ailleurs, ’expérience
montre que les alliages Al-Si sont d’autant plus réactifs avec un creuset carbone
que la teneur en aluminium est élevée et que la température est élevée. Un bain
d’Alg 70Sip 30 (at%) en contact avec un creuset graphite a 1100°C conduit a la
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Figure IV.5 — Section isotherme du systeme Al-Si-C a 2273 K, tiré de [152].

fissuration de ce dernier [41]. Ces différents points nous ont donc amenés a limiter
la teneur en aluminium dans le bain & 40 at%.

2 Mise en ceuvre du procédé

L’ensemble des étapes expérimentales est détaillé : la préparation de la croissance,
I’étape de croissance puis les phases de traitements post-croissance. Nous pré-
sentons aussi les problemes inhérents au systeme de croissance en proposant des
solutions pour aboutir a un procédé stable.

2.1 Préparation de la charge
Graphite et isolant

La préparation du creuset (figure I11.2) doit étre effectuée avec soin afin que les
expériences soient reproductibles. Seul le creuset interne servant de contenant au
bain métallique est renouvelé a chaque expérience. L’isolation latérale est assurée
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par un cylindre en feutre graphite préformé. Le haut et le bas du creuset sont
isolés par des disques en feutre graphite. L’isolation thermique est nécessaire pour
diminuer les pertes par rayonnement vers le réacteur et espérer atteindre les hautes
températures requises pour la croissance.

Préparation du bain métallique

Les quantités de silicium et de métal nécessaires sont déterminées par pesée. La
pureté et le conditionnement des éléments utilisés sont renseignés dans le tableau
IV.1. Toutes les pieces massives nécessaires a la préparation du bain métallique sont
nettoyées dans I’éthanol sous ultrasons. L’expérience montre que la désoxydation
du silicium dans HF n’est pas nécessaire.

Elément | Pureté | Conditionnement
Si 5N Cylindre @ 20 mm
9N Walfers clivés
Al 3N5H Billes @ 5 mm
Ti 2N6 Cylindre @ 20 mm
Zr 2N5 Plaque 5 mm
Cr 2N3 Poudre

Table IV.1 — Pureté et conditionnement des éléments utilisés pour la préparation du
bain métallique.

Les éléments métalliques sont placés dans le creuset interne. Pour la préparation
d’un alliage (Al-Si, Ti-Si, Zr-Si, Cr-Si), une attention particuliere est portée a la
position des différentes pieces dans le creuset. Le silicium est placé de fagon a étre
en contact avec le carbone du creuset. Ceci diminue le temps de contact entre le
métal (par exemple Al) et le carbone, limitant ainsi la formation de carbures (par
exemple Al;C3) & basse température.

L’ensemble des pieces et isolants en graphite est monté comme décrit sur la figure
II1.2. Nous ajoutons sur le sommet de l’isolant supérieur des pastilles de Ti-Zr
(réle de « getter »). Les pressions partielles en oxygene et azote en équilibre avec
cet alliage sont tres inférieures a celles de ces éléments avec le silicium. Ainsi, une
grande partie de 'oxygene et de 1’azote résiduels présents dans I’enceinte a 'instant
initial est consommeée pendant la montée en température. Les pastilles restent sous
forme solide pendant la croissance.
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Figure IV.6 — Procédure expérimentale pour la croissance spontanée

2.2 Procédure pour la croissance spontanée

Une fois la charge placée dans le réacteur, l'air est évacué a 'aide du groupe de
pompage en effectuant plusieurs cycles de pompage suivis de plusieurs remplissages
a l’argon a température ambiante. Afin d’optimiser le dégazage, le pompage en vide
secondaire est maintenu jusqu’a une température de 1000°C environ. Le réacteur
est ensuite rempli d’Ar (surpression de 0,5 bar). Une rampe de température est
appliquée entre 1000°C et la température de croissance désirée avec une rampe
typique de 500°C/h. L’établissement de la sursaturation se réalisant par le gradient
thermique (voir figure I1.1 p. 34), la température est maintenue constante durant
toute la croissance. Le creuset n’est pas en rotation durant la croissance. La durée
de croissance varie de une heure a dix heures. Une fois la durée de croissance désirée
atteinte, le chauffage est arrété et 'ensemble est refroidi naturellement.

2.3 Procédure pour la croissance sur germe

La mise en place de la charge et le dégazage de I'enceinte sont identiques a la
procédure pour la croissance spontanée.

Germes utilisés

Etant donné la rareté des germes 3C-SiC, le développement du procédé s’est réalisé
dans un premier temps sur le polytype 6H-SiC. Sauf mention contraire, tous les
germes ont une taille de 1x1 cm?. Nous avons travaillé essentiellement sur des
germes 6H-SiC issus de plaquettes commercialisées par la société Cree (USA). Ces
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plaquettes proviennent de cristaux élaborés par sublimation. Le polissage mécano-
chimique est réalisé par la société NovaSiC (France). Ce type de polissage assure
une surface exempte de rayures avec une rugosité extrémement faible (RMS 3<1A).
Les germes sont sans désorientation par rapport a ’axe ¢ du réseau hexagonal.
Dans la suite, ces germes seront notées 6H-SiC (0001) on-axis. En pratique, il
existe toujours une faible désorientation, celle-ci est assurée inférieure a 0,5 par
Cree. La mesure des marches et terrasses en AFM indique une désorientation de
0,09 apres polissage par la société NovaSiC. Les surfaces présentent soit la polarité
silicium soit la polarité carbone.

La croissance sur germes on axis est intéressante pour plusieurs raisons. Tout
d’abord les wafers on-axis sont plus économiques. En effet, la perte de matiere
est réduite par rapport aux wafers off-axis (introduction d’une désorientation de
quelques degrés) lors de la découpe. Par ailleurs, plusieurs défauts structuraux sont
liés a l'utilisation de germes off-axis. D’une part, sur germe off-axis, le mode de
croissance dominant est de type « step flow » c’est a dire par avancée de marches.
L’intersection entre une croissance par spirale et une croissance par avancée de
marches crée de nouveaux défauts structuraux [153]. Ces défauts s’étendent dans
le plan basal et recouvrent une grande partie de la surface du cristal. D’autre part
les dislocations dans le plan basal (BPD, basal plane dislocations) se propagent
du germe vers la couche. Leur réduction n’est pas possible. Dans les deux cas,
les défauts étendus associés a la croissance sur germes off-axis sont nuisibles aux
performances des dispositifs [154, 155].

Les germes 3C-SiC sont de différente nature. Certains d’entre eux sont des pla-
quettes de 3C-SiC (001) provenant de la société HAST (Japon). Nous renvoyons
a la section 6.1 du chapitre 1 pour le détail du procédé d’obtention de ces pla-
quettes. Les germes ont été polis par la société NovaSiC. Nous avons aussi utilisé
des germes VLS (voir section 6.2 du chapitre 1) élaborés par I’équipe de G. Ferro?.
Ces germes monodomaines sur toute leur surface, n’ont subi aucun traitement
de polissage avant croissance par TSSG, notamment en raison de la faible épais-
seur de la couche 3C. La figure IV.7 présente la surface brute de croissance d’un
germe VLS. L’épaisseur de 3C-SiC épitaxiée par VLS sur 6H-SiC est de l'ordre
de 5 um. A ce jour, seule I'orientation (111) & polarité silicium est obtenue par la
technique VLS. Enfin, nous avons utilisé des cristaux élaborés par CF-PVT. Ces
cristaux de 3C-SiC peuvent s’apparenter aux cristaux spontanés hexagonaux de la
méthode de Lely. Les cristaux CF-PVT sont de haute qualité structurale (densité
de dislocation<10® cm™2) et possedent des facettes naturelles de croissance (figure
IV.8). Ces facettes sont idéalement nominales.

3. RMS : Root Mean Square, valeur quadratique moyenne des hauteurs mesurées
4. Laboratoire des Multimatériaux et Interfaces de I’'Université Lyon 1.
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Figure IV.7 — Surface brute de croissance d’un germe 3C-SiC VLS observée au micro-
scope optique & contraste interférentiel différentiel, d’apres [44].

Figure IV.8 — Photographie d’'un cristal 3C-SiC élaboré par CF-PVT. Facettes {111}
et {100} visibles.
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Figure IV.9 — Profil de température pour le recuit de la colle graphite

Collage du germe

Le germe est collé sur une canne graphite a ’aide d’une colle graphite Carbone
Lorraine (Aerolor A035). Afin d’assurer une tenue mécanique homogene, la colle
nécessite un recuit spécifique décrit a la figure IV.9. Cette méthode assure une
meilleure reproductibilité et un meilleur contact thermique entre le germe et le
support graphite (disparition des bulles) comparée aux techniques de collage « au
sucre » [32, 43].

Détection du contact germe-liquide

Une fois la température de croissance atteinte, le germe initialement en position
haute (environ 10 cm au dessus du liquide) est descendu & une vitesse de 35 cm/h.
Lorsque le germe se situe environ 1 cm au dessus du liquide, la vitesse de descente
est abaissée a 2 cm/h. Le hublot de quartz permet une estimation grossiere de la
position du germe par rapport au creuset. Suivant les configurations, il n’est pas
possible de détecter visuellement le contact germe-liquide. La détection se fait alors
électriquement. Pour cela, nous avons isolé électriquement la canne inox inférieure
a l'aide de Téflon. La canne supérieure étant reliée électriquement a l’enceinte, une
mesure de la résistivité entre la canne inférieure et le reste de ’enceinte permet de
détecter le contact. Aux températures de croissance, tous les matériaux présents
dans ’enceinte sont conducteurs électriques (SiC, liquide et creuset). La résistance
est de plusieurs MS) avant le contact, elle chute a quelques 2 une fois le contact
réalisé. Cette détection, associée a un capteur de position, permet de connaitre avec
précision la position du germe dans le liquide. La reproductibilité des expériences
est ainsi accrue.
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Figure IV.10 — Observation au microscope optique a contraste interférentiel différentiel
d’une croissance sur germe sans décapage in-situ. La surface du germe est visible dans
les zones non mouillées par le liquide.

Décapage de la surface du cristal in situ

Dans notre géométrie, la position des spires et du four graphite est fixe, 'attaque
du germe par inversion du gradient thermique comme dans le cas de la sublimation
classique [32] n’est donc pas possible. Cependant, la présence d’un gradient ther-
mique dans le liquide conduit a l'existence d’une zone de dissolution du carbone et
une zone de cristallisation du carbone sous forme de SiC. Ainsi, le positionnement
du germe dans la zone chaude conduira a la dissolution de ce dernier. Dans notre
systeme la zone chaude est le fond du creuset et la zone froide est la surface du
liquide. Expérimentalement, apres contact avec le liquide, le germe est positionné
2 a 3 mm du fond du creuset (zone chaude) pendant 5 minutes. Le germe est
ensuite translaté a une vitesse de 20 mm/h dans la zone froide du liquide. Nous
verrons dans la partie 4.4 de ce chapitre que cette procédure permet 'utilisation di-
recte de germes ne présentant qu’'une préparation de surface grossiere. Par ailleurs,
cette procédure permet la diminution de particules présentes en surface du germe
(flux évaporé, particules d’oxydes), ces particules se déposant lors de la montée
en température. La figure IV.10 montre la surface d’un cristal élaboré sans I’étape
de décapage in-situ. Dans les zones non mouillées par le liquide, la croissance n’a
pas eu lieu et la surface initiale du germe est encore visible. Précisons toutefois
que cette procédure de décapage de la surface n’est pas appliquée lors de la crois-
sance sur germe 3C VLS car la vitesse de dissolution élevée risquerait d’éliminer
totalement la couche mince monodomaine.
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2.4 Traitements post-croissance

Une fois la durée de croissance désirée atteinte, le germe est retiré du liquide
métallique puis la puissance du générateur est mise a zéro. Apres refroidissement,
le creuset est découpé verticalement. Le cristal est découpé du support graphite.
Le cristal et le demi-creuset sont attaqués dans une solution HF /HNOj3 (1 :1) de
fagon a éliminer le solvant métallique. Le carbure de silicium étant inerte vis a
vis de cette solution, les cristaux de SiC (croissance spontanée et croissance sur
germe) sont retirés de la solution acide puis nettoyés a l’eau chaude, a 1’éthanol,
puis séchés.

Dans le cas de cristaux élaborés sur germe, la réalisation de sections planes et
transverses est nécessaire pour ’observation et 1’étude des défauts. Une lame d’en-
viron 200 pum est alors découpée dans le cristal avec une trongonneuse diamantée
ISOMET 4000. Les deux faces de cette section subissent ensuite un poli miroir.
Pour cela, I’échantillon est collé sur un tripode puis est poli sur une polisseuse Presi
Mecapol jusqu’a atteindre une épaisseur entre 50 et 100 pm. Des disques diamantés
d’une granulométrie allant de 15 pm a 0,5 pum sont utilisés successivement pour
obtenir un poli miroir.

2.5 Oxyde de surface

Malgré les cycles de pompage-remplissage d’Ar ainsi que le chauffage de ’enceinte
sous vide réalisés avant ’étape de croissance, ’enceinte peut contenir des restes
d’oxygene résiduel. Cet oxygene réagit avec le silicium liquide pour former des
particules de SiOs en surface du bain (figure IV.11). Ces particules agissent en-
suite comme sites de germination préférentielle pour SiC. Une couche d’oxyde peut
méme se former dans le cas d’'un mauvais dégazage (figure IV.12). Evidemment,
cette couche d’oxyde doit étre supprimée dans le cas d’une croissance sur germe.
L’utilisation du getter Ti-Zr décrit précédemment permet d’obtenir une surface de
bain sans particules d’oxyde.
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Particules d'oxyde Support graphite pour le germe

C'reuset
interne

Isolant graphite Bain métallique sans

particules d’oxyde

Figure IV.11 — Illustration de la surface du bain sans (a) et avec (b) l'utilisation d’un
getter Ti-Zr. Le getter permet d’obtenir une surface exempte de particules d’oxyde.

Couche d’oxyde

Creuset
interne
Cristaux
de 3C-SiC
Silicium
Figure IV.12 — Photographie d'un demi-creuset apres attaque chimique dans

HF/HNOj3. Formation d’une couche d’oxyde en surface du liquide. La couche d’oxyde
est épaisse de 1 mm et recouvre totalement la surface.
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2.6 Mouillage et évaporation
Mouillage

Nous présentons ici une courte synthese bibliographique sur le mouillage du SiC
et C par les alliages utilisés : Si, Ti-Si, Al-Si et Cr-Si ainsi qu’un résumé des ob-
servations expérimentales sur le mouillage lors de nos croissances. Les mécanismes
de mouillage ainsi qu'une revue bibliographique complete du mouillage du carbone
par divers métaux liquides sont amplement détaillés dans la these de O. Dezellus
[156].

Le comportement de Si, Ti, Al, Cr vis & vis du graphite est identique, il s’agit
d’un mouillage dit réactif avec formation du carbure correspondant a l'interface
liquide-solide. Le carbure de silicium est bien mouillé par le silicium liquide, I’angle
de contact du silicium liquide pur sur le plan basal (0001) d’un cristal de a-SiC est
de 30-40 [157]. Pour le mouillage du carbone, la cinétique d’étalement du silicium
liquide sur le carbone vitreux est extrémement rapide et ’angle de contact final,
de 40 environ, est atteint en moins d’une minute [158]. L’aluminium se comporte
de facon identique avec formation du carbure Al;Cs. L’angle final est proche de
50. Précisons que dans ces systemes de nombreux parametres influent sur 'angle
de contact : nature de la phase gazeuse, rugosité du solide, direction cristallogra-
phique du cristal. Enfin, le titane et le chrome réagissent avec le carbone pour
former des carbures a caractere métallique. A 1775°C et sous atmosphere d’argon,
le chrome mouille le graphite (0=40) et le carbone vitreux (#=35) [159]. De méme,
le titane a 1740°C mouille bien le carbone, les angles d’équilibre sont de 60 sur le
graphite polycristallin et de 50 sur le carbone vitreux [159]. Cependant trés peu de
travaux portent sur le comportement du mouillage des liquides Silicium-Métaux
de transition. D’apres les travaux de Yupko et Gnesin sur le mouillage de Si-Ti
et Si-Cr sur SiC, I'addition du métal de transition jusqu’a 10 at% ne modifie pas
I’angle de contact par rapport au silicium seul [160].

Expérimentalement nous observons qu’une augmentation de la température de
croissance conduit & une augmentation de la vitesse d’étalement du silicium (ou
de 'alliage) sur le graphite. Whalen et al. [158] rapporte que la nature réactive du
mouillage provoque une diminution de I’angle de contact entre le silicium liquide
et le graphite avec le temps. La solubilisation du carbone dans le silicium liquide
diminuerait ’angle de contact jusqu’a une valeur limite correspondant a la solubi-
lité maximale du carbone dans le silicium. Ceci est vrai a une température donnée.
Lorsque la température augmente, la solubilité du carbone augmente, tendant a
diminuer 'angle de mouillage du silicium liquide. L’augmentation du mouillage du
carbone par le silicium liquide provient donc de la variation avec le temps de la dis-
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Figure I'V.13 — Image par microscopie électronique a balayage en contraste chimique du
sommet du creuset mouillé par le liquide. Présence de flux et de SiC cristallisé. Formation
de TiSiy au refroidissement.

solution du carbone dans le liquide. De plus, comme du SiC se forme a 'interface
C/liquide, I'angle de contact évolue de la valeur C/liquide & celle de SiC/liquide
[161].

Par ailleurs, nous observons que ’addition de chrome et plus particulierement de
titane conduit a un mouillage tres important du liquide sur les bords du creuset.
A titre d’exemple, pour une hauteur de liquide de 3 c¢m, le liquide de composition
de départ Sip 73Tip 27 atteint le sommet du creuset (h=4 cm) en deux heures pour
T=1600°C. A cette température, les parois externes du creuset sont entierement
recouvertes en 10 heures (voir les figures IV.13 et IV.14a). L’imagerie par microsco-
pie électronique a balayage révele que la couche mouillant le creuset est composée
de flux (solide riche Si et TiSis) et de cristaux de SiC. L’épaisseur de la couche
flux+SiC est de 20 pm. Cet effet limite les températures de croissance a 1650°C
lors de I'utilisation d’alliage Si-Ti. Le mouillage d’alliages Si-Cr sur le graphite est
moins critique. A 1900°C, dans les mémes conditions, le liquide atteint le sommet
du creuset interne en 4 heures.

Dans le cas de Dalliage Al-Si le mouillage est encore plus problématique dans la
mesure ou il s’accompagne d’une attaque du creuset par piqure avec fissuration
possible du creuset (figure IV.14b). Nous n’avons cependant jamais constaté la
perte totale du liquide causée par la fissuration.
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Figure IV.14 — Illustration de la perte du liquide par mouillage. Le creuset graphite
est recouvert de flux métallique et de cristaux de SiC. Conditions : a) 1650°C, 10 heures,
alliage Sig 73Tio,27. b)1650°C, 5 heures, alliage Sige0Alg 40. La fissuration du creuset est
visible

L’utilisation de silicium pur permet de s’affranchir du probleme de mouillage. Au-
cune perte par mouillage n’est observée pour des températures inférieures a 1800°C.
Un léger étalement du liquide commence pour des températures supérieures.

Dans tous les cas, le mouillage peut conduire aux problemes suivants :

— perte du liquide avec variation de la hauteur de liquide au cours de la croissance

— variation de composition. Nous observons par exemple la formation d’Al,C3 au
sommet du creuset. Le liquide dans cette région est donc plus riche en aluminium
(voir ternaire Al-C-Si, figure IV.5)

— « brasage » possible entre le creuset interne et le four graphite.

Evaporation du bain métallique

Nous avons montré dans le chapitre 2 que 1’évaporation pouvait conduire a une
perte de matiére non négligeable dans certains cas (tableau I1.2 p. 41). Cet effet
est d’autant plus important que la température du liquide est élevée. La nature
du liquide joue aussi un réle important sur le phénomene d’évaporation. Nous
observons que le chrome et le titane réduisent significativement 1’évaporation par
rapport a 'emploi de silicium seul. Ceci est en accord avec les observations de Pel-
legrini lors de l'utilisation de Si-Ti [101]. En revanche les bains d’Al-Si conduisent
a une évaporation tres importante. En plus de la perte de matiere, I’évaporation
provoque un encrassement de la fenétre de mesure de température. Cet effet nous
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amene a arréter la régulation de température et a fixer une puissance constante
lors de croissances avec de fortes évaporations.

3 Etude de la cristallisation spontanée

L’observation de la cristallisation naturelle du SiC dans le creuset permet d’obtenir
différentes informations sur les conditions de synthese du SiC en solution, et par
extension sur le procédé. Nous étudions dans un premier temps la localisation et
le controle de la cristallisation. Dans un deuxieme temps, nous nous intéressons a
la nature et a la morphologie des cristaux spontanés obtenus dans les différents
solvants.

3.1 Localisation et controle de la cristallisation

La ligne d’interface a trois phases (Vapeur-Liquide-Solide) constitue généralement
un site de germination préférentielle [162]. Dans notre cas, la croissance de cristaux
spontanés se fait en effet préférentiellement dans la zone du ménisque de liquide en
contact avec le bord du creuset. De plus, du fait du sens du gradient thermique, la
partie supérieure du liquide est toujours plus froide que la partie inférieure. Ainsi, le
carbone est dissout dans le bas du creuset (zone chaude) puis cristallise sous forme
de SiC a linterface triple (zone froide). Apres germination des premiers cristaux
dans cette région, il sera plus favorable pour le carbone dissout de cristalliser sur
des germes a l'interface a trois phases plutot que dans le volume du liquide.

La figure IV.15 montre la cristallisation naturelle du SiC dans un solvant soumis
a un gradient thermique de 25°C/cm (ici Sip73Tig27)°. Les zones notées (i) et
(ii) correspondent aux zones de cristallisation du SiC. La majorité des cristaux
croit a partir du creuset graphite et de la canne support. Les cristaux ont leurs
faces de croissance perpendiculaires a la paroi. Les cristaux de la zone (i) varient
entre 100 pm et plusieurs millimetres alors que ceux de la zone (ii) ont une taille
homogene, de l'ordre de 20 pum. Nous observons aussi une grande zone (iii) ou
nous ne détectons ni cristallisation, ni dissolution. Enfin, la zone (iv) est la zone
de dissolution du carbone. Cette zone trés étroite (peu discernable sur la figure
IV.15) peut s’étendre sur une largeur de 2 mm dans le cas de croissances longues
(supérieures a 10 h). Ces quatre zones, de (i) a (iv) sont observées quel que soit le

5. Il s’agit du résultat d’une expérience ratée, la canne graphite est tombée dans le liquide, le
germe s’est alors retrouvé dans la zone de dissolution.
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Figure IV.15 — Représentation schématique (gauche) et photographie (centre) de la
localisation de la cristallisation. L’étendue de la cristallisation peut étre reliée a la sursa-
turation (o), oc étant la sursaturation critique. (i) : zone de cristallisation, la taille des
cristaux varie entre 100 pym et 1 mm. (ii) : zone intermédiaire, la taille est homogene,
de lordre de 20 pm. (iii) : zone sans cristallisation. (iv) : zone de dissolution. A droite,
Iimagerie par microscopie électronique & balayage de la zone (i) montre 'orientation des
cristaux. Croissance dans Sig 73Tip,27 a 1600°C pendant 3 heures.

solvant utilisé. Pour des conditions de croissance identiques, la variation de hauteur
de la zone de cristallisation (i) est inférieure a 2 mm.

La distribution en taille des cristaux de la zone (i) sera d’autant plus large que
I’évaporation sera forte. L’évaporation du (ou des) éléments constitutifs du solvant
a partir de la surface libre peut engendrer deux phénomenes, dont 1’effet final sera
une augmentation locale de I'écart a 1’équilibre :

e le processus d’évaporation étant endothermique, ’évaporation du solvant pro-
voque un refroidissement de la surface du liquide. Ceci est bien évidemment
d’autant plus marqué que le solvant est volatil et que la chaleur latente de va-
porisation est élevée.

e la déplétion en solvant proche de la surface (du fait de I’évaporation) augmente
la sursaturation en carbone. Cet effet, a priori possible dans le silicium pur,
pourrait devenir significatif dans le cas de solvants plus complexes comme Al-Si.
La solubilité du carbone étant plus élevée dans 'aluminium que dans le silicium
(voir section 1.2 de ce chapitre) générera une sursaturation additionnelle a la
surface du liquide (figure IV.16).

Nous avons par ailleurs étudié I’étendue de la cristallisation spontanée en fonction
du gradient thermique vertical. Pour cela, nous avons utilisé les deux configura-
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Figure IV.16 — Représentation schématique de la variation de la concentration en
carbone dissout en fonction de la teneur en aluminium dans le bain. Cette variation
présente a la surface du liquide du fait d’une évaporation préférentielle de aluminium
génere une sursaturation additionelle . Les points A et B correspondent respectivement
a la composition au cceur du liquide et a la composition a la surface du liquide.

tions présentées a la figure I11.9 du chapitre 3. La figure IV.17 montre 1’évolution
de I’étendue de la cristallisation parasite (fleche blanche) en fonction du gradient
thermique dans le liquide. Dans les deux cas, la zone de cristallisation de SiC se si-
tue dans la partie supérieure du liquide. Nous voyons qu’un gradient thermique fort
conduit a une zone de cristallisation large. Au contraire, la zone de cristallisation
sera concentrée proche de la surface pour un gradient thermique faible.

L’explication de ces résultats résulte de l'existence d’une sursaturation critique (fi-
gure IV.18). La courbe de solubilité du carbone dans Sig 73Tig 27 (figure IV.4) per-
met de connaitre la concentration en carbone en chaque point du liquide (symboles
de la figure IV.18). La sursaturation o est ensuite définie comme la différence entre
la solubilité & z = 0 em (fond du liquide) et la solubilité au point z. A partir des
différentes hauteurs de cristallisation mesurées (figure IV.15), il est possible d’esti-
mer la sursaturation critique, o¢. Pour Sip 73T 27, nous trouvons o = 0, 13 at%.
Ainsi, nous voyons qu’il existe un valeur limite du gradient thermique pour at-
teindre o¢, et ainsi cristalliser le carbure de silicium. Dans le cas, d’'un gradient
thermique de 13°C/cm (carrés blancs de la figure IV.18), la sursaturation n’est pas
suffisante dans I’ensemble du liquide et seule I’évaporation permet d’atteindre la
sursaturation nécessaire en surface du liquide. Ceci explique la répartition de la
cristallisation constatée a la figure IV.17, la hauteur de la zone cristallisée étant
fonction du gradient thermique pour un solvant donné. Précisons que cette ap-
proche phénoménologique ne tient pas compte de la fagcon dont le carbone dissout
est transporté.

Le controéle de la zone de cristallisation est donc un des points clé du procédé. La
formation de cristaux spontanés présente en effet plusieurs inconvénients :
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Figure I'V.17 — Effet du gradient thermique sur I’étendue de la cristallisation parasite.
Croissances dans Sig 73Tip 27 a 1650°C. Les fleches blanches représentent 1’étendue de la
cristallisation.

Consommation du carbone en dehors du cristal. Pour une méme quantité de
carbone dissout en zone chaude, le flux de carbone en direction du germe sera
d’autant plus faible que la cristallisation parasite sera importante. La vitesse de
croissance étant proportionnelle au flux de carbone en surface du cristal, une
trop forte cristallisation entraine une diminution de la vitesse de croissance sur
le germe.

Modification des mouvements du liquide. 1.’ apparition d’un réseau de plaquettes
en surface du liquide induit une modification des mouvements convectifs proches
du cristal. Les simulations présentées au chapitre 3 ne tiennent pas compte de
cette évolution malis il est raisonnable de penser que la présence de plaquettes
proches du germe peut perturber le flux de soluté au voisinage du cristal. Ce
régime turbulent associé a la germination de cristaux dans le volume du liquide
peut étre une cause de la déstabilisation du front de croissance. De plus, ceci
rend alors le procédé non stationnaire.

Limitation du temps de croissance. La formation de cristaux spontanés avec le
temps entraine une limitation du temps de croissance. Nous avons observé que
dans le cas d’une cristallisation importante, la rotation du germe entrainait la
rotation du creuset (figure IV.19).

Précisons que la configuration quasi-isotherme proposée a la figure I11.10b page 79
ne permet pas une réduction significative de la cristallisation parasite par rapport
a la configuration de la figure IV.17a. Expérimentalement nous avons obtenu une
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Figure IV.18 — Estimation de la sursaturation critique, o¢ dans Sig 73Tip 27 pour les
deux gradients thermiques précédemment définis (13°C/cm et 25°C/cm). = 0 cm
correspond au fond du creuset, x = 3 ¢m correspond a la surface du liquide. La sursatu-
ration est définie telle que o = C(,—g) — O, (voir texte pour le détail). La zone hachurée
symbolise la zone intermédiaire de cristallisation notée (ii) & la figure IV.15.

Support graphite

Résean de plaguettes
monocristallines de 3C-SiC

Reste d’alliage mdétalligue

Figure I'V.19 — Croissance spontanée dans Sip 73Tip,27 & 1600°C pendant 6 h. Formation
d’un réseau de plaquettes monocristallines de 3C-SiC dans le bain. La forte densité de
plaquettes rend la rotation de la canne et celle du creuset solidaire.
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configuration isotherme en fermant totalement 1’ouverture (graphite-+feutre). Dans
ce cas, aucune cristallisation n’a été constatée pour une durée de « croissance » de
7 h a 1600°C dans Si pur. Cependant une telle configuration n’est pas envisageable
pour une croissance sur germe car la surface du liquide n’est pas accessible. Le cas
idéal serait d’avoir une sursaturation o < o¢ sur 'ensemble des parois du creuset,
ainsi que sur les parois de la canne support et ¢ > ¢ uniquement a la surface du
germe. La cristallisation n’aurait ainsi lieu qu’au niveau du cristal. Expérimentale-
ment, nous n’avons jamais atteint une telle configuration ceci demanderait un effort
considérable d’optimisation. Cependant, nous avons obtenu des configurations qui
permettent de réduire significativement la cristallisation parasite (sans toutefois
I’annuler). En nous donnant acces a des temps de croissance beaucoup plus longs
(supérieurs a 20 h), ceci nous a permis d’étudier d’autres aspects importants du
procédé qui seront détaillés dans les paragraphes suivants.

Dans lVoptique d’un procédé de croissance stable sur des durées de plusieurs heures,
la cristallisation spontanée est le point le plus important mais le plus délicat a
résoudre.

3.2 Nature et morphologie des cristaux

Le polytype cubique est systématiquement détecté par XRD sur toute la gamme
de température (de 1600°C a 1900°C) et pour tous les solvants étudiés. Selon les
conditions opératoires, ’apparition du polytype hexagonal a aussi été observé.

Les cristaux de 3C-SiC présentent plusieurs morphologies :

e Aiguilles. Les aiguilles ont 'axe [111] parallele & I’axe de croissance. Les cristaux
sont transparents de couleur jaune, et de taille millimétrique (figure IV.20a).

e Plaquettes. Les plaquettes sont de forme triangulaire ou sont tronquées. La sur-
face peut atteindre plusieurs mm?. Les épaisseurs varient entre 50 et 100 pm. Les
plaquettes s’étendent toutes dans le plan (111) avec des marches de croissances
visibles au microscope optique (figure IV.21). Bartlett et al. ont observé en coupe
des plaquettes de 3C-SiC obtenues dans du silicium liquide. Ils expliquent cette
anisotropie de croissance par la présence d’angles réentrants (maclage dans les
plans (111)). Ces angles réentrants sont le siege d’une incorporation préférentielle
d’atomes, ce qui augmente la vitesse de croissance le long du plan du macle.

e Cristauxr creuxr. Quelques rares cristaux présentent une cavité en leur milieu (fi-
gure IV.22). Cette morphologie résulterait d’un appauvrissement de la solution
en soluté au centre du cristal. La déplétion en soluté au centre du cristal est
causée par une vitesse de croissance élevée sur les bords du cristal. Tomita a
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Figure IV.20 — Croissance spontanée de SiC dans Si pur & 1900°C. a) cristaux de
3C-SiC. b) cristaux de 6H-SiC.

Figure IV.21 — Marche de croissance sur la face (111) de 3C-SiC. Croissance spontanée
dans Si.

par ailleurs déja observé ce type de cavité dans des cristaux de 3C-SiC élaborés
en solution. Il avance I’hypothese du role de la tension de surface pour expli-
quer le regroupement de plusieurs plaquettes entre elles [163]. Cette seconde
hypothese nous parait peu probable dans la mesure ou les cristaux ne sont pas
« mobiles » dans le bain, mais se forment par germination hétérogene sur les
parois du creuset ou sur les cristaux existants.

L’occurrence du polytype hexagonal augmente avec la température. Des 1800°C
des cristaux spontanés de a-SiC apparaissent dans le bain. Ces cristaux, de taille
millimétrique et de couleur bleu-vert ont été identifiés par spectroscopie Raman
comme étant du 6H-SiC (figure IV.20). De forme pyramidale a base hexagonale,
leur axe de croissance est I’axe [0001]. Nous détectons également par spectroscopie
Raman le polytype 4H, les cristaux ont alors une taille de l'ordre de 300 pum et
sont de couleur marron. Ce polytype apparait occasionnellement et uniquement
sur la canne support du germe.
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Figure IV.22 — Image au microscope électronique a balayage d’un cristal creux de
3C-SiC. Le solvant est encapsulé dans la cavité lors de la croissance.

3.3 Role du solvant

La croissance spontanée dans des alliages Sig 73 Tig 27 et Sips5Zro,15 permet les re-
marques suivantes. Les cristaux croissent uniquement sous forme de plaquettes qui
s’étendent dans le plan (111) (figure IV.23), lanisotropie de croissance est plus
marquée par rapport aux cristaux élaborés dans le silicium. Notons que lors des
premiers stades de croissance (juste apres la germination), les cristaux sont tous de
forme approximativement cuboctaédrique qui est la forme d’équilibre, d’un point
de vue thermodynamique, de la structure type Zinc-Blende. Autrement dit, quelles
que soient les conditions opératoires, les cristaux de 3C-SiC germent et commencent
a se développer sous leur forme d’équilibre (figure IV.24). Ce n’est qu’apres lors
de la croissance, qu’ils vont évoluer vers une forme cinétique. Cette derniere est
directement liée aux conditions expérimentales et 1'utilisation de différents solvants
induit un changement de forme du cristal. A ce stade, nous ne pouvons pas dé-
terminer le mécanisme liant le solvant a la forme (évolution de la sursaturation,
empoisonnement de la surface...) et devons nous contenter d’une étude factuelle.

Bien que la quantité totale de SiC cristallisée soit plus importante avec ’ajout de
titane, la taille des plaquettes est plus réduite que dans le cas d’une croissance dans
Si pur. L’épaisseur est typiquement de 50 pum pour une taille latérale maximale
de 2 mm. Les cristaux ont une couleur jaune-vert (figure IV.23). Les croissances
dans Sig 75Crg 25 nécessitent des températures supérieures a 1800°C. A 1900°C, nous
obtenons un mélange de cristaux 3C et 6H avec un rendement de cristallisation
tres élevé. La zone de dissolution du carbone (bas du creuset) est visible a 'ceil.
Le rapport entre la densité de cristaux et la taille des cristaux est étroitement lié
au choix du solvant, pour une méme distribution de température. Par exemple,
I'utilisation de silicium semble favoriser la taille alors que 'ajout de Ti, Zr ou Cr
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Figure I'V.23 — Cristal de 3C-SiC élaboré dans Sig 73 Tig 27 & 1650°C. Issu de ’expérience
de la figure IV.19.

Figure IV.24 — Cristaux spontanés de 3C-SiC dont la taille est inférieure a 20 pm.
Pour cette taille, la forme d’équilibre est atteinte, I’anisotropie n’est pas constatée quel
que soit le solvant. a) Croissance dans Si pur & 1600°C. b) Croissance dans Sig 73Tip 27 &
1550°C.
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Figure IV.25 — Cristaux spontanés de 3C-SiC dans SipgoAlp40 & 1650°C

semble favoriser la densité. Le controle de ce rapport consiste a naviguer proche de
la zone métastable dite d’Ostwald-Miers dans les différents diagrammes de phase.
Malheureusement, la littérature est totalement vierge sur le sujet pour ce type d’al-
liage. I’étude et I'optimisation de ces points demanderait un travail considérable
qu’il ne nous a pas été possible de fournir ici.

L’ajout d’aluminium dans le bain conduit a la formation de cristaux de couleur
bleue sombre. Seul le polytype cubique est identifié par spectroscopie Raman. Les
cristaux ont une taille maximale de 6 mm dans le plan (111) pour une épaisseur
de Vordre de 0,7 mm. Les vitesses de croissance sont de 1,6 mm/h (plan (111)) et
0,15 mm/h (direction [111]) & 1650°C. A notre connaissance, il s’agit des premiers
cristaux massifs de 3C-SiC dopés p.

Nous résumons dans le tableau IV.2 les avantages et inconvénients de chaque sol-
vant ainsi que la gamme de température pratique d’utilisation. Ce tableau ne dis-
tingue pas les conditions d’obtention du polytype cubique de celles des polytypes
hexagonaux. Les températures basses sont limitées par une vitesse de croissance
raisonnable, sauf dans le cas de Si-Cr (limitation par la formation de carbure
de chrome). La température maximale est limitée soit par le mouillage ou ’éva-
poration du solvant, soit par la température maximale d’utilisation du réacteur

(T=2000°C).

La stabilisation du 3C-SiC est possible dans les alliages Siy 73 Tio 27, StoeoAlpao et
Sio75 Cro2s dans la gamme de température [1500-1800)° C.
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Solvant

Avantages

Inconvénients

Température de
travail

Si

Pas de mouillage pour
T<1900°C. Grande
pureté disponible

Solubilité faible.
Evaporation

1600°C-2000°C

Si-T1i
Si-Zr

Augmentation de la
solubilité en carbone.
Limitation de
I’évaporation

Mouillage fort pour
T>1650°C. Anisotropie
de croissance. Centres

de germination
augmentent

1500°C-1650°C

Si-Cr

Augmentation de la
solubilité en carbone.
Mouillage réduit

Carbures de chrome
stables pour
T<1700°C. Transition
B — « favorisée

1800°C-2000°C

Si-Al

Augmentation de la
solubilité en carbone.
Dopage p

Evaporation
importante pour
T>1600°C. Réactivité
de l'alliage. Dopage p
uniquement

1100°C-1700°C

Table IV.2 — Résumé des observations pour chaque solvant. Gamme de température

de travail issue de ’expérience.
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4 Etude de la croissance sur germe - stabilité du
front de croissance

4.1 Effet de la température de croissance

La température de croissance est un parametre simple & faire varier et facilement
controlable expérimentalement. Nous présentons a la figure IV.26 deux expériences
réalisées dans un creuset cylindrique (hg;=1,8 cm) en configuration faible gradient
dans Si pur. Le germe est issu d’'un méme wafer de 3C-SiC (001) haute qualité.
Il apparait que pour une méme géométrie, I’augmentation de la température de
croissance déstabilise le front de croissance. Ceci s’accompagne d’une déstabilisa-
tion du polytype cubique. A 1650°C, nous avons une homoépitaxie de 3C(001) sans
génération de défauts a l'interface. La tache noire visible sur la droite de la figure
IV.26a est un trou laissé par une inclusion de silicium. L’observation au micro-
scope optique en transmission de cette inclusion montre que celle-ci n’est pas crée
a 'interface. De plus, la vitesse de croissance est identique sur toute la surface du
germe. En revanche, la croissance a 1750°C révele une dégradation importante de
la couche élaborée, avec notamment des transitions de polytypes § — «, des inclu-
sions de solvant et in fine, la formation de polycristal. Par ailleurs, la mauvaise
qualité de la couche élaborée conduit a la génération de contraintes importantes
dans le germe. Ces contraintes sont a l'origine de la formation d’inclusions hexago-
nales qui se propagent dans le germe (défauts obliques). Cette transformation du
germe 3C induite par la couche déposée a déja été observée dans les croissances
par sublimation a plus haute température [84]

La figure IV.27 trace I’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la tempé-
rature dans le silicium pur pour une configuration donnée. Notons que les vitesses
n’ont été mesurées que sur des couches monocristallines présentant un front de
croissance stable. La vitesse de croissance augmente avec la température. Cepen-
dant, celle-ci ne suit pas une loi de type Arrhénius, comme cela serait le cas si la
cinétique de croissance était limitée par une réaction de surface (dissolution de la
source ou cristallisation en zone froide). Il est donc fort probable que la cinétique
globale du procédé soit limitée par le transport de carbone. Cette idée est étayée
par des expériences complémentaires dans lesquelles plusieurs germes d’orientation
différente ont été placés sur la canne support. Quelle que soit ’orientation du cristal
(avec des énergies de surface variant du simple au double), la vitesse de croissance
est la méme pour une configuration et des conditions opératoires identiques. Cette
observation reste valable quand la température évolue (dans Si pur).
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Figure IV.26 — Effet de la température sur la stabilisation du polytype cubique. Obser-
vation des vues transverses en microscopie optique en transimission. a) 1650°C, homoé-
pitaxie sur 3C(001). V.,=10 pm/h. Présence d’une inclusion de solvant dans la couche.
b) 1750°C, transition 8 — «. L’interface entre le germe et la couche a été soulignée pour
une meilleure visualisation. Voir texte pour le détail des conditions opératoires.
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Figure IV.27 — Evolution de la vitesse de croissance avec la température dans Si pur.
La vitesse est déduite de la mesure d’épaisseur sur les vues en coupe. Nous supposons
une vitesse constante lors de la croissance.
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4.2 Effet de la géométrie du creuset

Nous présentons ici les croissances réalisées dans les différentes configurations mo-
délisées et présentées au chapitre 3, seules les croissances dans le silicium sont
exposées dans cette section.

Creuset cylindre

Le nombre de Rayleigh qui permet de caractériser I'intensité de la convection na-
turelle, est fonction de la hauteur de liquide (figure I11.11 page 81). Une hauteur de
liquide supérieure & 2 cm (facteur de forme, A = 0,66) génere une zone de liquide
instable. La modélisation des mouvements de convection en creuset cylindrique (fi-
gure I11.12) a montré que les quatre types de convection sont intrinsequement liés
dans cette configuration. Expérimentalement, nous n’avons jamais obtenu de front
de croissance stable en configuration fort gradient pour une hauteur de liquide de
3 cm en creuset cylindrique. La figure IV.28 présente une croissance typique dans
du silicium a 1600°C. La couche TSSG se facette apres quelques microns, signe
d’une déstabilisation du front de croissance. La stabilisation du front de croissance
est possible en réduisant le gradient thermique vertical dans le liquide (configura-
tion faible gradient) ainsi que la hauteur de liquide, c¢’est & dire en réduisant la
contribution de la convection naturelle. Nous supposons qu’ainsi sous le germe la
rotation 'emporte sur la convection naturelle permettant la création d’une zone
sous le cristal controlée uniquement par la rotation (voir figure I11.12). Les insta-
bilités constatées pour un facteur de forme de 1 (hg;=3 cm) ne résultent que d’une
compétition entre rotation et convection naturelle (régime turbulent et rouleaux
de convection assymétriques pour A = 1, voir chapitre 2). En effet, les intensités
du transport par convection Marangoni et celui par convection électromagnétique
ne varient pas avec la hauteur de liquide et le gradient thermique vertical. En
revanche, l'intensité de ces deux derniers types de convection augmente lorsque
la température augmente (augmentation de fgys, augmentation du gradient ther-
mique radial). Pour résumer, la stabilisation du front de croissance par la réduction
de la température serait liée a la réduction de la contribution des forces Maran-
goni et des forces électromagnétiques. La stabilisation par la réduction du gradient
thermique et de la hauteur de liquide proviendrait de la réduction de la convection
naturelle proche du germe.

En creuset cylindrique classique, 'augmentation de la température de croissance
déstabilise le front de croissance. Le renforcement de la convection Marangoni et
de la convection électromagnétique en est a l’origine.
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20 um

Figure I'V.28 — Croissance en creuset cylindrique dans Si pur a 1600°C. La hauteur de
silicium est de 3 cm. Le front de croissance se facette apres quelques microns. La vitesse
de croissance est de 20-30 pum/h. Homoépitaxie de 6H-SiC sur 6H-SiC on-axis.

Creuset incliné

Ce type de creuset permet la réduction de la surface libre du liquide (voir simulation
a la figure I11.13 de la section 4.2). Cette réduction s’accompagne d’une diminution
du gradient thermique vertical (15°C/cm) et radial (3°C/cm). Ainsi, Uintensité de
la convection Marangoni s’en trouve abaissée. En revanche, la présence de la paroi
inclinée renforce l'intensité de la convection électromagnétique.

Nous présentons a la figure IV.29 le résultat d’une croissance en creuset incliné a
T=1650°C dans du silicium liquide. Le germe est 6H-SiC on axis, avec une polarité
silicium. La durée de croissance est de 8 heures, soit une vitesse de croissance de
2 pm/h. Aucune inclusion de solvant n’est détectée dans la couche. La morphologie
de surface présente un « step bunching » prononcé, présent sur la totalité de la
surface. Par ailleurs la cristallisation parasite est fortement réduite. Cette diminu-
tion de la vitesse de croissance ne peut étre expliquée par la seule diminution du
gradient thermique. En effet, en creuset cylindrique les vitesses de croissance ob-
tenues en configuration faible gradient (AT /Axz=13°C/cm) sont de 5 pm/h contre
10 pm/h en configuration fort gradient (A7 /Ax=25°C/cm). La géométrie du creu-
set joue donc un roéle sur la vitesse de croissance. Nous attribuons cette diminution
a la présence du volume mort sous le cristal mis en évidence au chapitre 3 (fi-
gure I11.14 page 85). Ce volume mort, en réduisant I’apport en carbone de la zone
chaude vers la zone froide, limite ainsi la vitesse de croissance.

Le creuset a parois inclinées diminue fortement la vitesse de croissance. Cet effet
semble lié a la présence d’un volume mort sous le cristal.
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Figure IV.29 — Croissance en creuset incliné. Epaisseur de la couche de 16 pm. a) Sur-
face brute de croissance, totalement démouillée par le silicium & ’exception d’une goutte
solidifiée. b) Image de la surface en contraste interférentiel différentiel. Homoépitaxie de
6H-SiC sur 6H-SiC on-axis.

Creuset podium

Avec la simulation du flux convectif, nous avons démontré que 1'utilisation d’un
creuset podium permettait un controle de la convection sous le cristal. La convec-
tion sous le cristal pouvait alors étre controlée par des parametres simples comme
la rotation du cristal ou la position du creuset dans le four graphite.

Expérimentalement, toutes les croissances réalisées en creuset podium montrent
une amélioration considérable de la stabilité du front de croissance par rapport aux
croissances réalisées en creuset cylindrique. A titre d’exemple, nous avons réussi a
stabiliser le polytype cubique a 1800°C en creuset podium. En conditions similaires
nous avons vu que le polytype cubique n’était plus stable pour des températures de
1750°C en creuset cylindrique (figure IV.26b.). Avec cette configuration nous avons
pu réaliser des croissances sur des durées supérieures a 20 heures, la cristallisation
parasite étant fortement réduite dans ce cas. Nous montrons a la figure IV.30 le
résultat de deux croissances en configuration podium dans du silicium. La crois-
sance de la figure IV.30b a été réalisée a 1800°C sur germe 6H-SiC on axis polarité
silicium. La croissance de la figure IV.30a a été réalisée a 1700°C sur germe 3C-SiC
(111) VLS. Dans les deux cas le front de croissance est stable sans formation de
polycristal. Quelques inclusions sont détectées dans la couche élaborée sur 3C-SiC
VLS.
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a) b)

Figure I'V.30 — Croissances en creuset podium. Observations au microscope optique en
transmission des vues en coupe. a) Homoépitaxie de 3C-SiC sur germe VLS & 1700°C.
V.=25 pm/h. b) Homoépitaxie de 6H-SiC sur 6H-SiC on axis polarité silicium & 1800°C.
V=33 pm/h.

Pour une méme température de croissance, l’utilisation du creuset podium ne per-
met pas d’augmenter la vitesse de croissance par rapport a l'utilisation du creuset
cylindrique. Dans les deux cas, la vitesse est de lordre de 10 um/h a 1650°C. Ce-
pendant, la séparation entre les processus de convection non contrélés des processus
de convection controélés permet une augmentation de la température de croissance
sans déstabilisation du front de croissance. Le front de croissance reste stable méme
avec l'ajout de métauz (voir la section 4.3 de ce chapitre).

Augmentation du gradient thermique proche du germe

Dans cette partie nous proposons une modification de la géométrie du support afin
d’augmenter la vitesse de croissance. L’idée repose sur l'utilisation d’un creuset
quasi-isotherme avec la création d’un gradient thermique uniquement proche de
I'interface de croissance. Ainsi, le flux de carbone sera dirigé principalement vers
le germe conduisant a une diminution de la cristallisation parasite et une augmen-
tation de la vitesse de croissance. Pour cela nous utilisons la configuration podium
avec le silicium liquide comme solvant. La canne support est modifiée selon le
schéma de la figure IV.31. Le bas de la canne est isolé avec du feutre graphite. Une
masse en graphite est fixée a la canne pour augmenter les échanges radiatifs par
le haut du creuset.

Cependant, la mise en ceuvre expérimentale d’un tel dispositif est complexe. Tout
d’abord, I'isolant graphite de la canne est a une distance inférieure a 10 mm de la
surface du liquide. Ainsi, ’évaporation du silicium et la condensation dans le feutre
graphite fragilise ce dernier. Nous avons constaté que l'isolant était friable apres
la croissance. L’observation de vue en coupe de cristaux élaborés avec ce support
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Figure IV.31 — Augmentation du gradient thermique proche du germe. A droite, photo
du support apres 9 h a 1650°C. Les zones orangés sur la photo sont dues a I’évaporation
de 'oxyde résiduel initialement dans le bain. L’évaporation du silicium est visible sur le
bas de la canne.

montre la présence de particules noires a l'intérieur du cristal (figure IV.32b). Nous
pouvons donc penser que l'isolant génere des particules qui viennent dans le bain
pour ensuite s’incorporer dans le cristal. De plus, cette configuration de canne ne
permet pas des croissances reproductibles. La figure 1V.32 montre le résultat de
deux exemples de croissances dans du silicium a 1650°C en configuration podium.
La vitesse de croissance varie de 25 pum/h a 45 pm/h. Nous rappelons qu’avec
une canne standard pour des conditions de croissance identiques, la vitesse de
croissance est de 10 pm/h. Ainsi, Paugmentation de la vitesse de croissance par
l'augmentation du gradient thermique est effective. Par ailleurs, il est intéressant
de noter que cette configuration de canne conduit a I'hétéroépitaxie du polytype
cubique sur un substrat hexagonal alors que nous avons homoépitaxie pour une
canne standard. De plus, nous observons 'apparition de facettes {110} et {100}
dans cette configuration (figure IV.44). Ces facettes sont stables car la taille des
facettes augmente avec le temps de croissance. Nous reviendrons sur ces deux
derniers points dans la discussion.

L’augmentation du gradient thermique proche du germe permet d’une part, d’aug-
menter significativement la vitesse de croissance et d’autre part, de stabiliser le
polytype cubique.
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a) b)

Figure I'V.32 — Croissances avec le support proposé a la figure IV.31. Conditions iden-
tiques pour a et b). a)V.=45 pum/h, inclusions de solvant nombreuses. b) V.=25 pum/h,
particules noires visibles dans le cristal. Dans les deux cas, il y a hétéroépitaxie du
polytype cubique sur un substrat 6H-SiC on-axis.

Influence de la rotation

Toutes les croissances présentées précédemment ont été réalisées avec une rotation
de 20 tours/minute. L’effet de la vitesse de rotation du cristal sur la vitesse de
croissance et la stabilité du front de croissance est en cours d’étude. Des premiers
essais avec la mise en contrerotation du creuset a Wepeyser=20 tours/minute (avec
Weristar=20 tours/minute) montrent que la vitesse de croissance n’évolue pas. Nous
constatons méme une légere diminution de la vitesse de croissance.

Pour conclure cette section, nous avons regroupé dans le tableau IV.3 les observa-
tions expérimentales correspondantes a chaque géométrie de creuset. Deux points
importants sont a noter :

e Nous avons un bon accord entre les observations et les simulations, autrement
dit, I’étude de la thermique et des mouvements convectifs du chapitre 3 permet
d’expliquer ’ensemble des tendances expérimentales observées.

e Outre la chimie du procédé, qui sera évoquée dans la partie suivante, la géo-
métrie du creuset est un des parametres clé pour 'optimisation du procédé. A
titre d’exemple, une simple modification de géométrie permet de multiplier la
vitesse de croissance d’un facteur 20. Dans Si pur a 1650°C, la vitesse est de
2 pm/h en creuset incliné, et de 45 um/h en creuset podium avec une canne
isolée thermiquement.
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Paramotre Cylindrique | Cylindrique C']rel?se,t Crel.lset
hg;=1 cm hg;=3 cm incliné podium
Vitesse de croissance B A C A-B
Controle 'de la B C B A
convection
Stabilité du front de
_croissance A C A A
(inclusions de
solvant, polycristal)
Réduction de la
cristallisation B C A A
parasite
Temps de croissance 10 h <5h >10 h >25 h
possible

Table I'V.3 — Comparaison expérimentale entre les différents creusets. Ordre de classe-
ment : A>B>C.

4.3 Effet de la composition du bain
Alliage Si-Ti

La figure IV.33 présente le résultat de deux expériences réalisées dans un creuset
cylindrique (hg;=1,8 cm) en configuration faible gradient & T=1650°C dans Si pur
(figure IV.33a) et Sip73Tip27 (figure IV.33b). Pour les deux croissances, le germe
est issu d’un méme wafer de 3C-SiC (001) haute qualité. Plusieurs points peuvent
étre notés :

e Augmentation de la vitesse de croissance. L’augmentation de la solubilité en
carbone par I'ajout de titane permet une augmentation effective de la vitesse
de croissance. La vitesse dans la direction [001] est multipliée par 3. Elle est de
10 pm/h dans Si et de 31 pm/h dans Sig73Tig o7

e Stabilité de la phase cubique. L’ajout de titane n’affecte pas la stabilité du po-
lytype cubique. La croissance épitaxiale du 3C-SiC est donc possible dans des
solvants a base de titane. Le polytype a été confirmé par spectroscopie Raman.

e Changement de morphologie. Comme dans le cas des cristaux spontanés, pour
lesquels 'ajout de titane modifiait la morphologie des cristaux, la morpholo-
gie du front de croissance sur germe est affectée par le changement de solvant.
Nous observons un facettage de la couche au cours de la croissance. Ce facet-
tage conduit a la formation d’inclusions de solvant. Ce facettage résulte d’une
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vitesse de croissance différente selon la direction [001] et les directions {111}
(voir figure IV.45). On passe ainsi d'un mode de croissance 2D (figure IV.33c) a
un mode de croissance colonnaire (figure 1V.33d). Nous observons aussi que les
inclusions ont tendance a se refermer avec 1’épaisseur. Cet effet n’est pas détecté
pour les croissances dans le silicium pur (voir l'inclusion de la figure IV.33a).
La forte croissance 2D dans le plan (111) observée dans les cristaux obtenus
dans Sig73Tip 97 (figure IV.23) permet d’expliquer ce phénomene. Par ailleurs,
I'observation de la surface du cristal de la figure IV.33 révele que la face (001)
au sommet des colonnes est majoritairement rectangulaire (figure IV.34a). Lors
de croissances colonnaires dans Si, le sommet des colonnes est majoritairement
carré (figure IV.34b). Les quatre plans bordant la face (001) sont les quatre plans
de la famille {111}. Chaque face (111) de méme polarité, silicium ou carbone est
située de part et d’autre de la colonne. Afin d’identifier la polarité de chaque face
(111), il est nécessaire de procéder a une attaque dans ’hydroxyde de potassium
fondue (ici a 530°C). En raison des énergies de surface différentes entre les deux
polarités, I'attaque sera sélective uniquement sur la polarité silicium. En d’autres
termes, la révélation de défauts n’est possible que sur la face Si avec KOH. La
vitesse d’attaque de la face C est supérieure mais n’est pas sélective, elle reste
lisse (mais devient légerement ondulée) [164]. Ainsi, apres attaque dans KOH
fondu, la face présentant des figures d’attaque sera la face silicium. La nature
et la densité des défauts révélés seront détaillées dans le chapitre 5. La figure
IV.35 montre la surface brute du cristal apres 3 minutes dans KOH a 530°C.
L’attaque révele que les faces les plus grandes sont les faces de polarité carbone.
Cette différence de vitesse de croissance entre les deux polarités semble étre a
lorigine de I’élongation de la face (001).

Si-Al

Les croissances spontanées dans Si-Al montrent que la stabilisation du polytype
cubique est possible dans un solvant SipgoAlp4o & 1650°C avec des vitesses de
croissance tres élevées (1,6 mm/h dans le plan (111) et 0,15 mm/h dans la direction
[111]). L’anisotropie de croissance n’est pas aussi marquée que dans le cas de
croissance spontanée dans Sig 73T 27. Cependant, nous observons un facettage de
la couche et de nombreuses inclusions de solvants pour des croissances sur 3C-
SiC(001). Ces inclusions apparaissent des 15 at% en aluminium (teneur initiale).
La transition 8 — « apparait sur plusieurs zones de I’échantillon (figure IV.36).

L’ajout de titane ou d’aluminium dans le bain conduit a un facettage de la couche
élaborée ainsi qu’a une augmentation de la vitesse de croissance.
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Figure IV.33 — Croissances sur germe 3C-SiC(001) en creuset cylindrique & 1650°C
dans a) et ¢) Si pur, et b) et d) dans Sig 73Tip27. a) et b) Sections transverses observées
au microscope optique en transmission. c¢) et d) Surfaces brutes de croissances, images
au microscope optique en contraste interférentiel différentiel. ¢) croissance par avancée
de marches d) croissance colonnaire.
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Figure IV.34 — Croissance colonnaire sur 3C-SiC (001). Effet du titane sur I’anisotropie
de croissance des faces {111}. a) solvant Sip 73Tigp 27, b) Si pur.

Figure IV.35 — Détermination des polarités silicium et carbone par attaque KOH a
530°C pendant 3 minutes. Cristal de la figure IV.34.
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transition [ — a

Figure IV.36 — Section transverse d’une croissance dans SipgsAlg15 a 1650°C. La
couche est cubique. Facettage de la couche avec 1’apparition d’inclusions de solvant.
Transition 8 — « visible a gauche de 1’échantillon.

Si-Cr

Nous avons vu que les croissances de SiC dans des bains Si-Cr nécessitaient des
températures supérieures a 1800°C en raison de la stabilité des carbures de chrome.
Ainsi, 'emploi d’un tel solvant n’est pas envisageable avec la croissance du polytype
cubique. Les premieres croissances du polytype 6H se révelent encourageantes.
A 1850°C, nous obtenons une vitesse de croissance de 55 pum/h sur germe 6H-
SiC(0001) on axis face Si dans Sip75Crg25. Malgré la cristallisation parasite, la
vitesse est homogene sur toute la surface et la couche élaborée ne présente pas
d’inclusions de solvant.

4.4 Influence de la surface du germe
Role de I’état de surface

Il est bien connu que l’état de surface d’un substrat joue un role déterminant
dans la tenue et la qualité des dépots ou des épitaxies. Les meilleurs résultats sont
généralement obtenus par le couplage d’une préparation ex-situ (polissage mécano-
chimique [165]) et d’une attaque in-situ juste avant la croissance. Cette derniere
peut étre effectuée de plusieurs manieres. Par exemple dans les procédés CVD,
les substrats de SiC sont recuits a haute température sous des mélanges gazeux
réactifs tels que Hy seul, Hy+C3Hg et Ho+HCI. La these de M. Soueidan [42] syn-
thétise I’état de ’art en préparation de surface et présente notamment une étude
expérimentale sur la préparation de surface pour 'hétéroépitaxie de 3C-SiC sur
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a-SiC (0001). Un autre exemple est celui de I'attaque in-situ dans les réacteurs de
sublimation de SiC, cette attaque étant effectuée par inversion du gradient ther-
mique [32]. Dans tous les cas, la réduction de la densité de centre de germination
préférentielle (réduction de la rugosité, élimination de la zone écrouie) et la re-
construction de la surface en marches et terrasses permettent une amélioration
significative de la qualité structurale [166].

Pour bien mettre en évidence l'effet du décapage in-situ, nous avons utilisé des
germes HAST 3C-SiC(001) non polis. La rugosité de surface est élevée, les rayures
sont visibles a l’oeil. Les germes de la figure IV.37 proviennent d’un méme wafer de
3C-SiC(001). Cette comparaison montre clairement 'efficacité de I’étape de déca-
page de la surface du germe in-situ. Les nombreuses inclusions de solvant présentes
dans la couche sont présentes des le début de croissance a 'interface germe-couche.
Ces inclusions se prolongent ensuite le long des plans {111}. La couche élaborée
possede alors une densité d’inclusions élevée. En revanche, I'introduction de ’étape
de décapage conduit a une réduction importante d’inclusions des le début de crois-
sance. Afin de confirmer la qualité de I’état de surface du germe suite a cette étape,
nous avons arrété une expérience juste apres la phase de décapage sur substrats
6H-SiC. Les germes sont initialement non polis. Apres avoir positionné le germe a
2-3 mm du fond du creuset pendant 5 minutes, nous sortons le germe du liquide.
Apres expérience, le germe apparalt miroir a l’ceil. L’observation de la surface en
contraste interférentiel différentiel montre qu’il y a eu une légere croissance sur le
germe (figure IV.38). La croissance latérale confirme ce dernier point. La croissance
a eu lieu pendant la remontée du germe, le temps de croissance est ainsi tres court
(<1 minute).

Cette étape est en cours d’étude et d’optimisation mais elle montre déja que la
réduction de la rugosité de surface est effective, la qualité de la couche élaborée
grace a cette étape de décapage est augmentée.

Role de la polarité de surface

L’effet de la polarité du substrat a été étudiée pour le polytype 6H et pour le poly-
type 3C. Les conditions de croissances sont identiques pour les polarités carbone et
silicium. Pour le 6H-SiC (0001), le collage de deux germes a polarité différente per-
met une croissance simultanée. Pour le 3C-SiC, nous utilisons des germes CF-PV'T
avec les facettes naturelles {111}g,;, {111}¢ et {100}.

Que le polytype soit 3C ou 6H, deux morphologies de croissances sont obtenues
suivant la polarité. Nous observons systématiquement une croissance facettée sur
la face silicium avec un mode de croissance en « step bunching » (figures IV.39
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Figure IV.37 — Influence de I’étape de décapage de la surface sur la couche élaborée.
Dans les deux cas, les germes proviennent d’un méme wafer de 3C-SiC(001) non poli a)
avec étape de décapage in situ. b) sans étape de décapage.

Figure IV.38 — Imagerie en contraste interférentiel différentiel de la surface apres
I’étape de décapage. Les germes sont initialement non polis (qualité rodage). a) face C.
b) face Si, la croissance latérale est visible en haut & droite du germe.
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b et d).% En revanche, la croissance sur la face carbone apparait plus régulicre
(figures IV.39 a et ¢). Dans le cas du 3C-SiC, la distinction entre les deux polarités
est nette. Sur la face carbone, aucun regroupement de marches ni facettage ne sont
détectables. La surface, dans ce cas, apparait lisse au microscopie optique (figure
IV.39¢). En revanche, sur la face Si, nous observons un facettage important en bord
de facette ainsi qu’un tres fort regroupement de marches. Cet effet est clairement
visible sur 'image MEB insérée dans la figure 1V.39d.

De plus, pour les deux polytypes étudiés, la vitesse de croissance est indépendante
de la polarité du germe a ’erreur de mesure pres. Ce résultat important montre que
le transport de carbone jusqu’a l'interface de croissance semble bien étre 'étape
limitante. Nous confirmons ce résultat pour une température de croissance com-
prise entre 1650°C et 1800°C dans le silicium pur. Cependant, les croissances du
polytype 6H-5iC dans Sig g5 Alp,15 montrent une vitesse de croissance supérieure sur
la face carbone. Les vitesses de croissance sur face C et face Si sont respectivement
de 12 pm/h et 8 pm/h a 1650°C. A 1800°C, les vitesses atteignent 64 pm/h et
39 pm/h respectivement. Nous attribuons ces résultats a une vitesse de croissance
latérale supérieure de la face silicium (figure IV.40).

Dans le cas du polytype 6H a polarité carbone, des motifs en forme d’étoiles dont les
branches s’étendent dans les directions {1120} peuvent apparaitre (figure IV.41).
Ce type de morphologie est aussi observé sur des couches 6H-SiC élaborées en
CVD [167] ainsi que sur des cristaux obtenus en sublimation [168]. Chaque étoile
correspond a une spirale de croissance. La hauteur, estimée au microscope optique
a l'aide de la molette de mise au point, est de 'ordre de 10 a 20 pum. La face Si
révele un facettage important avec 'apparition de plusieurs spirales de croissance.
La figure IV.42 montre les deux types de spirales rencontrées. Certaines spirales
sont parfaitement visibles en microscopie optique a contraste interférentiel différen-
tiel. Dans les deux cas le polytype 6H-SiC est confirmé par spectroscopie Raman.
Les premieres mesures AFM indiquent une hauteur de marche variant entre une
bicouche de la maille 6H-SiC (h=1,51 nm) et une dizaine de bicouches. A ce jour,
I'origine de ces deux types de spirales est inconnue, nous ne pouvons relier leur oc-
currence avec les conditions de croissance. En effet, les deux morphologies peuvent
apparaltre sur un méme échantillon. Nous supposons des vitesses de croissance dif-
férentes entre les sous-séquences ABC' et AC'B constituant la séquence élémentaire
ABCACB du polytype 6H-SiC.

6. Le step-bunching correspond & l'avancée réguliere de paquets de marches atomiques. La
hauteur de marche peut ainsi atteindre plusieurs centaine de nanometres. Ce mode de croissance
est clairement visible au microscope optique a contraste interférentiel différentiel.
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a)

Figure IV.39 — Effet de la polarité sur la morphologie de surface. Observations des
surfaces brutes de croissance au microscope optique & contraste interférentiel différentiel.
a) et b) Cristal 6H-SiC élaboré & 1800°C dans Si pur. Durée de croissance : 6 heures. c)
et d) Cristal 3C-SiC élaboré & 1700°C dans Si pur. Durée de croissance : 5 heures. a) et
¢) faces Carbone. b) et d) faces Silicium.

Germe

200 pm

Figure IV.40 — Croissance latérale sur germe 6H-SiC face Si a 1800°C dans Sig gsAlg,15.
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Figure I'V.41 — Observation de la face carbone d’un cristal 6H-SiC (0001). Image de la
surface brute de croissance au microscope optique a contraste interférentiel différentiel.
La symétrie hexagonale est clairement visible. Les branches s’étendent dans les directions

{1120}.

Flalten

a) _ b)

D0 Am

60,6 rm
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Figure I'V.42 — Spirales de croissance sur 6H-SiC (0001) face Si observées au microscope
a force atomique. a) Spirale hexagonale. b) Spirale triangulaire. La hauteur mesurée entre
chaque pas est de 3,1 nm soit deux fois la hauteur du parametre de maille ¢ du 6H-SiC.
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Les observations du polytype cubique rejoignent celle du polytype hexagonal : la
croissance est facettée uniquement sur la face {111} a polarité silicium. De plus,
dans le silicium pur, la vitesse de croissance est limitée par le transport de carbone
Jusqu’a l’interface de croissance.

4.5 Discussion

Cette étude expérimentale revét de nombreux aspects scientifiques et techniques.
Ils permettent d’extraire les différentes tendances nécessaires au cadrage des condi-
tions d’obtention du SiC en phase liquide. Par souci de clarté nous avons séparé
la discussion en deux parties. Premierement, nous discuterons les conditions de
stabilité de 3C-SiC en phase liquide. Nous étendrons ensuite notre discussion au
polytype hexagonal. L’annexe B de la page 197 regroupe les calculs sur la stabilité
du front de croissance.

Remarques générales

Les expériences montrent que nous avons une croissance en couche par couche.
Ce mode de croissance conduit généralement aux meilleures qualité structurales
[95]. Cela constitue un premier atout pour le développement de ce procédé. Les
expériences montrent aussi la réplication du polytype lors de la croissance pour
des faces on-axis et ce, méme a basse température (T=1650°C). La forte croissance
latérale, typique de la phase liquide permet I'incorporation des atomes en bord de
marche conduisant ainsi a la réplication du substrat. L’apparition d’instabilités du
front de croissance conduit a l'inclusion de solvant. Ces inclusions sont néfastes
pour la qualité structurale de la couche que ce soit par la création de contraintes
mécaniques dues a la solidification du solvant ou par 'apparition de la transition
de polytype (voir section 5.2 du chapitre 5), le cas extréme étant la formation
de polycristal. Les calculs de 'annexe B montrent, par ailleurs, la présence d’'une
surfusion constitutionnelle importante a l'interface de croissance. Cette surfusion
peut étre a l'origine d’une déstabilisation d’interface et d’inclusions de solvant.

Déstabilisation due a la température

Pour le polytype cubique, l'effet de la température est double. Le premier effet est
lié a la transition § — « a haute température. D’apres ’ensemble des cristaux
élaborés dans ce travail, nous plagons cette limite autour de 1800°C. Au dessus
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de cette température, la qualité du 3C-SiC se dégrade considérablement (figure
IV.26). Cependant, la transition apparait & d’autant plus haute température que
le germe est de haute qualité structurale. A titre d’exemple, la transition n’ap-
parait qu’a partir de 1900°C lors de croissances sur germes CF-PVT (germes de
haute qualité structurale). Ceci rejoint les explications proposées par Chaussende
et al. sur les raisons d’obtention de 3C-SiC par CF-PVT a des températures su-
périeures a 2000°C : la transition vers les formes hexagonales est fonction a la
fois de la température et de la contrainte appliquée au cristal [92]. Le deuxiéme
effet de la température est lié a I'hydrodynamique autour du cristal. A partir des
définitions du nombre de Rayleigh et du nombre de Marangoni, 'augmentation
de la température renforce l'intensité de la convection naturelle et surtout de la
convection thermocapillaire. Les forces électromagnétiques peuvent aussi étre aug-
mentée du fait de 'augmentation du courant de spire. Dans un creuset cylindrique
classiquement utilisé, 'augmentation de la température augmente la turbulence
globale dans le liquide, les différents types de convections étant intrinsequement
liés. Cet effet explique pourquoi nous n’avons jamais obtenu de front de croissance
stable en creuset cylindrique pour des températures supérieures a 1700°C. L’amé-
lioration de la stabilité passe donc par I'utilisation d’un creuset ou la convection
autour du cristal peut étre controlée indépendamment de la température. Expé-
rimentalement, nous observons que toutes les croissances dans le creuset podium
augmente considérablement la stabilité du front de croissance. Deux effets semble
étre a l'origine de cette amélioration :

— les convections d’origine électromagnétique et thermocapillaire restent en sur-
face du liquide et n’affectent pas ’hydrodynamique autour du cristal. Nous avons
montré que le nombre de Marangoni critique était atteint pour une valeur tres
faible du gradient thermique radial (<1°C), rendant la transition vers le régime
turbulent difficilement contrélable. Par ailleurs, Eid a démontré avec le procédé
SZM 7 que ces convections étaient néfastes pour I'obtention d’un front de crois-
sance stable [43].

— la convection dans la cavité ne dépend que du rapport d’intensité entre la convec-
tion naturelle (faible) et la convection forcée. A partir de 30 tours/minutes, la
convection dans ’ensemble de la cavité est controlée uniquement par la rotation
(cf. figure II1.17). Ainsi, un choix judicieux de la géométrie du creuset et de
la rotation du cristal permet de minimiser 'impact de la température sur les
mouvements de convection autour du cristal.

Il faut préciser que 'augmentation de la convection (pour une sursaturation don-

née) cause deux effets opposés. D’une part, 'augmentation de la vitesse de crois-

sance par 'augmentation de la convection génere une variation de sursaturation
supérieure a la surface du cristal. A 'opposé, 'augmentation de la convection per-

7. Dans le procédé SZM, les convections électromagnétique et thermocapillaire sont les convec-
tions majoritaires.
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met une meilleure homogénéisation de la solution, les variations de sursaturation
sont donc réduites. Ainsi, la convection peut intensifier le probleme des inclusions
[169] mais peut aussi le réduire [139, 170, 171, 172]. Dans notre cas, nous attri-
buons 'augmentation de la stabilité du front de croissance a la séparation entre les
processus de convection Marangoni et électromagnétique d’une part, des processus
de convection naturelle et forcée d’autre part. La rotation du cristal permet un
flux de matiere constant avec le temps vers le cristal. Les fluctuations de la vitesse
de croissance sont alors fortement réduites ce qui rend le front de croissance plus
stable.

En revanche, nous n’avons pas trouvé de lien entre le nombre d’inclusions for-
mées et la température de croissance. La littérature est d’ailleurs peu claire a ce
sujet. Plusieurs auteurs montrent qu’en croissance en solution, le nombre d’inclu-
sions augmente avec la température [173] alors que d’autres travaux montrent une
diminution des inclusions avec la température [174].

Cristallisation spontanée

L’étude de la cristallisation spontanée a montré que son controle était nécessaire
pour obtenir un procédé stable. Lors d’expériences sur des durées supérieures a
20 heures, nous avons observé la présence de plusieurs cristaux spontanés de 3C-
SiC attachés a la surface de la couche. Ces cristaux sont sans relation d’épitaxie
avec le substrat. Cela signifie que la germination de ces cristaux s’est faite dans le
volume du liquide. Ils viennent ensuite adhérer a la surface du cristal grace aux
différents mouvements de convection. Leur apparition modifiera alors le front de
croissance.

Gradient thermique

L’augmentation de la sursaturation a proximité du cristal due a I’augmentation du

gradient thermique révele deux aspects importants :

— role stabilisant du gradient thermique sur le polytype 3C-SiC. Nous avons montré
que I'augmentation locale du gradient thermique proche du cristal permettait
la germination et la croissance du 3C-SiC sur 6H-SiC. Nous rappelons que pour
des conditions de croissance identiques, 'utilisation d’une canne support stan-
dard conduisait a I'homoépitaxie du polytype 6H-SiC. Ceci est en accord avec
les conditions d’élaboration du polytype cubique, ce dernier se forme en effet
préférentiellement pour des fortes sursaturations [13].

— apparition des facettes {110} et {001}.
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VA

Figure I'V.43 — Variation de la vitesse de croissance avec la sursaturation pour deux
faces de croissance, d’apres [95].

Ce deuxieme point peut étre relié a ’évolution de la vitesse de croissance avec la
sursaturation. La vitesse de croissance linéaire pour une face est de la forme :
v=ko" (IV.2)

ou k et m dépendent de la face considérée et varient avec la température et le flux
de soluté. Ainsi la vitesse de croissance relative pour deux faces notées 1 et 2 sera, :

U1 k:laml

(IV.3)

(5} k20m2

Ainsi, si les vitesses de croissance ont la forme représentée a la figure IV.43, la face
2 sera dominante aux faibles sursaturations (ve < v1) et la face 1 sera dominante
aux fortes sursaturations. Dans notre cas, a faible sursaturation, les vitesses suivant
la direction [001] et la direction [111] sont tres voisines et les différences ne sont
pas mesurables sur des temps courts® . En revanche, sur des temps plus longs,
des différences peuvent étre mises en évidence (croissance de 24 h sur la figure
IV.45). Nous observons une disparition de la face [001] en cours de croissance,
signe d’une vitesse de croissance légerement supérieure dans la direction [001]. Au
contraire, lorsque la sursaturation augmente, les faces {110} apparaissent (figure
IV.44). Ces facettes sont bien des facettes stables car leur taille augmente avec le
temps de croissance. Pour résumer, dans le silicium pur, des conditions de faibles
sursaturations conduisent & des vitesses de croissance trés proches entre la direction
[001] et la direction [111] (1égerement supérieure pour la direction [001]). Alors que
des conditions de fortes sursaturations favorisent l’apparition des facettes {110}
au détriment des facettes {111}.

8. Mesures d’épaisseur sur des vues en coupe.
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Figure IV.44 — Stabilisation des facettes {110} lors de augmentation du gradient
thermique proche du germe. Observations MEB des surfaces brutes pour deux croissances
dans Si & 1650°C. a) Durée de croissance : 6 heures. L’insert représente la coexistence
des faces {100} et {111} avec loccurrence des faces {110}, tiré de [175]. b) Durée de
croissance : 20 heures.

Ainsi, la comparaison entre nos observations et le schéma représentatif de la figure
IV.43 montre que le choix de 'orientation du substrat de départ est primordial.
La croissance sur des germes d’orientation {111} (cas des germes VLS) n’est pas
possible a forte sursaturation en raison de la disparition des plans {111}. En re-
vanche, des conditions de sursaturation élevée peuvent tres bien étre appliquées a
des germes d’orientation de type {001} par exemple. Nous n’avons pas réalisé les
expériences mais il est possible que les faces {110} apparaissent alors. A plus faible
sursaturation, les faces {110} n’ont jamais été observées, leur vitesse est donc su-
périeure a celle des faces {001} et {111}. Dans ces conditions, la croissance reste
stable sur ces deux orientations.

Mode de croissance

L’origine du step bunching est encore controversée et plusieurs explications sont

proposées dans la littérature :

— Minimisation de ’énergie de surface. Les surfaces on-axis peuvent se réorganiser
pour minimiser leur énergie de surface, ce qui implique le développement des
surfaces de plus basse énergie. L’énergie de surface de la face Si étant supérieure
a celle de la face carbone, le regroupement de marches apparaitra principalement
sur la face Si [176].

— Effet Schwoebel. La vitesse d’avancée d’'une marche est déterminée par la pro-
babilité d’incorporation des atomes sur la marche descendante (v_) et celle des
atomes sur la marche ascendante (7). Quand v, <7y_, les marches coalesceront
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Figure IV.45 — Illustration de la disparition de la face {001} en cours de croissance.a)
germe CF-PVT avant la croissance en phase liquide. b) cristal aprés une croissance de
24 heures dans Si pur a 1700°C.

et le step bunching apparaitra [177].

Expérimentalement, toutes les croissances sur la polarité silicium présentent une
croissance par regroupement de marches. En revanche, ce phénomeéne n’apparait
quasiment pas sur la polarité carbone et la croissance est en mode couche par
couche classique. La surface apparait alors lisse au microscope optique en contraste
interférentiel différentiel. La premiere explication semble donc étre a 'origine du
step bunching. L’apparition du step bunching étant favorable & l'inclusion de sol-
vant, la stabilité du 3C-SiC est donc accrue sur la polarité carbone. Les travaux
d’Ujihara et al. confirment d’ailleurs ces résultats. Ils montrent que la croissance
sur la polarité silicium conduit a la formation de 6H-SiC alors que la polarité
carbone permet de reproduire le polytype cubique [80].

Influence du solvant

Les croissances dans les différents bains siliciés avec 1’ajout de Ti, Cr, ou Al
montrent que la croissance du polytype cubique est tout a fait envisageable. Quel
que soit le solvant utilisé, la direction [001] possede la vitesse de croissance la plus
élevée. L’ajout de titane permet de multiplier la vitesse de croissance dans cette
direction d’un facteur 3. Cependant, cette différence de vitesse entre les faces {111}
et {001} conduit au facettage des couches en cours de croissance. L’effet est le plus
marqué lors de I'ajout de titane. Dans ce cas, les vitesses de croissance sont méme
différentes entre les deux polarités de la face {111}. Le facettage du front de crois-
sance conduit a la formation d’inclusions de solvant. Pour cette raison, ’addition
de titane ou d’aluminium dans le bain n’est pas favorable a la croissance de 3C-SiC
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sur germe. En revanche, la croissance spontanée notamment dans des alliages Si-Al
se révele tres prometteuse en raison de la tres forte vitesse de croissance obtenue,
égale & 1,5 mm/h (voir cristaux de la figure IV.25).

Il est possible que les inclusions de solvant aient pour origine la présence d’impu-
retés dans le bain. Notamment dans le cas des croissances dans Sip 73T 27, nous
pouvons supposer localement un détitrage de la solution en silicium. Ainsi, en
cours de croissance la solution proche du cristal s’enrichit en titane. Du fait de
la proximité du domaine L + Ti357C5, il est tout a fait probable de cristalliser
des particules de Ti3SiCy en surface du germe. Cet effet pourrait expliquer 1’ap-
parition des inclusions seulement apres 150 um. Nous n’avons cependant jamais
détecté de carbures autre que SiC dans les couches élaborées (Ti3SiCs se dissout
dans la solution acide HF :HNO3).

Extension au polytype 6H-SiC

L’homoépitaxie de 6H-SiC sur substrat on-axis a 1650°C est un résultat impor-
tant. En effet, sur ce type de surface, la nucléation du 3C-SiC? est généralement
favorisée a ces températures. La disparition du polytype cubique est alors possible
en augmentant la température. La mobilité des atomes en surface sera plus élevée,
ce qui favorisera l’incorporation des atomes en bord de marche, limitant par la
meéme occasion la nucléation en milieu de terrasse. L’augmentation de la tempéra-
ture permet alors une réplication du polytype en cours de croissance. Par ailleurs,
la fenétre d’obtention de ce polytype est plus large que pour le 3C-SiC. Dans le
silicium pur, la plage de température varie de 1650°C a 1900°C. L’augmentation de
température est possible sans risque de formation de la phase cubique. A 1900°C,
le front de croissance reste stable avec des vitesses de 45 pym/h dans le silicium pur.
L’utilisation de solvants autre que le silicium est d’ailleurs possible pour la crois-
sance de 6H-SiC. A 1800°C, le solvant SipssAlg 15 permet d’atteindre des vitesses
de 65 pm/h. A 1850°C, la vitesse est de 55 pum/h dans Sig75Crg 25 tout en gardant
un front stable. L’ajout d’aluminium ou de chrome ne génere pas d’inclusions de
solvant. Ensuite, 'effet de la polarité sur le mode de croissance suit les tendances
observées en sublimation [168]. Le step bunching apparait principalement sur la
face Si. La figure IV.46 montre que l'ajout de titane ou d’aluminium génere un
step bunching important. Comme dans 3C-SiC, 'ajout de métaux dans le bain
favorise 1’anisotropie de croissance. Dans le 6H-SiC, la vitesse suivant <1120>
est supérieure a la direction <1110>. Nous observons qu’une augmentation de la
température de croissance permet de réduire cette anisotropie. La vitesse suivant
<1120> reste toutefois supérieure. Ces observations correspondent parfaitement

9. Le 3C-SiC n’est évidemment pas souhaité lors de I’homoépitaxie de 6H-SiC.
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aux précédentes études sur la croissance de couche minces de 6H-SiC, que ce soit
en LPE par Nikolaev [178] et Syvajarvi [179] ou en CVD par Kimoto [16].

a)

11220]
[0001] (L—— 2100}
after growth

. 7. Schematic reoresentation of sten confieurations on 6H-SiC

Figure IV.46 — Effet du titane (b) et de I'aluminium (c¢) sur 'augmentation du step
bunching avec Iapparition de facettes lors de la croissance de 6H-SiC. a) Représentation
schématique des vitesses de croissances sur 6H-SiC(0001). b) Croissance dans Sig,73Tio 27
a 1600°C. c¢) Croissance dans SipgsAlg 15 & 1650°C. Images au microscope optique en
contraste interférentiel différentiel.
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Conclusion

A travers ce chapitre, nous avons montré que la croissance de 3C-SiC est possible
par TSSG. L’utilisation de solvants a base d’aluminium et de titane autres que le
silicium est d’ailleurs possible. Pour envisager la synthese de 3C-SiC, les quatre
parametres fondamentaux sont :

— le controéle des différents processus de convection

— le controle de la température

l'orientation du germe

— le choix du solvant

L’ajustement fin des trois premiers parametres pour un solvant donné permet de
maintenir un front de croissance stable avec des vitesses compatibles pour de la
croissance massive. Ces remarques sont applicables quel que soit le polytype (3C-

SiC et 6H-SiC).
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Chapitre V

Etude structurale et propriétés
des cristaux élaborés

Introduction

La connaissance du type et du nombre de défauts dans le matériau élaboré est
nécessaire pour deux raisons. D’une part, la mise en relation entre la genese des
défauts et les parametres du procédé permet de comprendre et de prévoir leur
réduction. D’autre part, la finalité des cristaux de 3C-SiC est de servir de sub-
strats pour la réalisation de dispositifs électroniques. Les défauts cristallins ont
des conséquences néfastes sur les caractéristiques électriques ou sur la durée de vie
des dispositifs. Il est donc nécessaire d’évaluer la qualité structurale par la connais-
sance des différents défauts ainsi que leur nombre. Apres la description des défauts
présents dans le 3C-SiC, nous présenterons I'ensemble des techniques utilisées lors
la caractérisation multi-échelle. Cette caractérisation porte a la fois sur I’étude des
défauts structuraux et sur le dopage (n et p) des cristaux élaborés. Nous discu-
terons de l'origine des défauts constatés ainsi que de leur évolution pendant la
croissance. Nous corrélerons les résultats avec les observations macroscopiques du
chapitre 4.
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1 Description des défauts cristallins dans 3C-SiC

1.1 Dislocations et fautes d’empilement

Les dislocations dans le 3C-SiC se propagent dans les plans denses {111}. Le
vecteur de Burger des dislocations est %<1TO> pour la structure cubique. Quel
que soit le polytype, 'énergie de faute d’empilement est tres faible [180]. Elle
est par exemple de 2,5 mJ/m? dans le 6H-SiC. Cela signifie que les dislocations
auront tendance a se dissocier facilement en deux dislocations partielles suivant la
réaction $<110>—1<211>+1<121> (voir figure V.1). Pour le 3C-SiC, les calculs
ab initio donnent méme une énergie de formation de la faute d’empilement négative
[180, 181] . Cela signifie que le moindre défaut présent dans la structure cubique
(inclusion de solvant, inclusion de polytype) peut entrainer facilement la génération
de fautes d’empilement.

En déplacant le cristal d’une quantité égale au vecteur de Burgers d’une dislocation
partielle (trajet de C a B), I'empilement est alors modifié comme on le voit a la
figure V.2, C' devient B et B devient A. Localement, une portion de cristal hexa-
gonal ABAB se forme. Cela correspond a 'apparition d’une faute d’empilement
dans la structure cubique (figure V.3).

Figure V.1 — Dissociation d’une dislocation parfaite en deux partielles dans un systeme
cubique.
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B— A
CcC— B
A—— C
B—— |A
C —— B
A A
B B
C C
A A
B B

Figure V.2 — Modification de la séquence ABC' par la translation d’une partie du
cristal d’une quantité égale au vecteur de Burger d’une partielle.

[

]
[ii()]é-» [112]

Plan de glissement

Séquence Séquence fautée
cubique parfaite

Figure V.3 — Création d’une faute d’empilement dans la structure cubique.
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Figure V.4 — Macle.

1.2 Macles

Lorsque plusieurs dislocations laissent une faute d’empilement dans des plans voi-
sins, elle est alors étendue non seulement dans le sillage des dislocations mais aussi
dans la direction perpendiculaire a son plan de glissement. On crée alors une partie
du cristal qui est désorientée par rapport au reste du cristal. La partie maclée reste
cubique.

1.3 MTL

Ce type de défaut improprement appelé « micro-twin lamellae » dans la littéra-
ture, correspondrait a un regroupement de fautes d’empilement et de plans de
macles!. Comme ces défauts peuvent étre assimilés & des plans hexagonaux dans
I'empilement cubique, ils correspondent a une lamelle dans laquelle 1'hexagona-
lité de la structure augmente. Ces défauts plans présentent notamment une forte
biréfringence en lumieére polarisée [182].

1. En raison de ambigiiité du terme francisé « micro-macle » généralement utilisé pour définir
ce genre de défaut, nous avons préféré garder l'acronyme MTL dans la suite de I’exposé.
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Figure V.5 — Représentation schématique des parois d’inversion de domaine (IDB)
formées a partir des marches du substrat de silicium. Les IDB peuvent s’annihiler deux
a deux avec Iépaisseur, d’apres [184].

1.4 Défauts liés au germe
Paroi d’inversion de domaine (IDB)

La paroi d’inversion de domaine ou IDB (Inversion Domain Boundary) est un
défaut rencontré uniquement dans la croissance du 3C-SiC sur substrat de silicium.
Ce défaut provient de I'hétéroépitaxie d’'un matériau non-centrosymétrique (3C-
SiC) sur un matériau centrosymétrique (Si). Ce défaut est aussi dénommé « Anti-
Phase Boundary » (APB) dans la littérature. La figure V.5 illustre la création
d’une paroi d’inversion de domaine a partir d’un bord de marche du substrat de
silicium. Les IDB sont des interfaces entre deux domaines qui correspondent 1'un
lautre a travers I’échange d’atomes de Si et de C [183]. Localement, des liaisons
de type Si-Si apparaissent et l’axe polaire est inversé dans les domaines. Ils sont
identiques par une rotation de 90 autour de ’axe [100]. Les IDB peuvent s’annihiler
deux a deux avec 'épaisseur. Ces défauts typiques ne seront présents que sur les
germes 3C-SiC de la société HAST.

Paroi de double positionnement (DPB)

Les parois de double positionnement ou DPB (Double Positionning Boundary)
résultent des deux facons possibles de positionner ’axe ternaire (111) du polytype
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Paroi de double positionnement

AAALA A LA

Figure V.6 — Représentation d’une paroi de double positionnement (DPB).

Figure V.7 — Paroi de double positionnement selon I'axe [111]. Les lettres A, B,C
indiquent les positions des plans atomiques.

cubique sur 'axe d’ordre 6 de la base hexagonale (figures V.6 et V.7). Les deux
formes de part et d’autre de la paroi correspondent par une rotation de 180 autour
de I'axe [111]. Ce type de défaut est incohérent et s’accompagne de la génération de
nombreuses fautes d’empilement. Ce type de défaut est typique de ’hétéroépitaxie
de 3C-SiC sur 6H-SiC [93].
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2 QOutils de caractérisation

2.1 Microscopie de biréfringence

La biréfringence est une propriété de certains matériaux de dédoubler le rayon
lumineux incident. Les deux rayons lumineux émergents sont polarisés de fagon
rectiligne et leur direction de polarisation est orthogonale. Ces deux ondes sont
différenciées par les termes « onde ordinaire » d’une part et « onde extraordi-
naire » d’autre part. Le rayon ordinaire suit les lois de Descartes et son indice
de réfraction, n, est indépendant de la direction observée (la surface d’onde est
donc une sphere). En revanche, le rayon extraordinaire ne subit pas les lois de Des-
cartes et son indice, n. ne dépend pas de 'angle d’incidence. La surface d’onde est
donc une ellipsoide de révolution tangente a la sphere précédente. La représenta-
tion de la figure V.8 est donc évidente, suivant certaines directions d’observation,
les deux rayons émergents seront confondus et le phénomene de biréfringence ne
sera pas constaté, alors que certaines directions permettront 1’observation de la
biréfringence.

Surface d'onde
extraordinaire

Surface d'onde
ordinaire

Figure V.8 — Surface des indices des rayons ordinaire et extraordinaire d’un milieu
anisotrope uniaxe-Projection 2D

Quand un matériau isotrope comme le 3C-SiC, normalement non biréfringent,
est soumis a des contraintes mécaniques, il devient anisotrope et donc biréfrin-
gent. Cette biréfringence « accidentelle »apparait lorsque les axes de biréfringence
coincident avec les axes principaux des contraintes. Cette méthode est parfaite-
ment adaptée a I’étude des défauts dans le 3C-SiC dans la mesure ou la présence
de défauts déformera localement le réseau cristallin ce qui induira un champ de
contrainte. Ce champ de contrainte est détectable s’il est de taille compatible avec
la méthode optique. Dans notre cas, la résolution d’un microscope optique est de
l'ordre de 0,1 pm.

En considérant notre matériau localement biréfringent, lorsqu’une onde lumineuse
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Axe ceesscsssescsss

\ Axe lent

Figure V.9 — Phénomene de biréfringence. Voir le texte pour la définition des symboles
utilisés.

se propagera a travers ce matériau, elle se décomposera en deux ondes polarisées
suivant deux directions perpendiculaires particulieres. Ces 2 ondes sont soumises
a des indices optiques différents (n;>n,) et se propagent donc a des vitesses diffé-
rentes. On appelle axe lent la direction suivant laquelle la propagation est la plus
lente (indice n;) et axe rapide l'autre direction (indice no) (figure V.9).

La loi générale de la biréfringence est la suivante :

5= Q;AnL (V.1)

Avec An la variation de l'indice de réfraction (n;-ny), L I’épaisseur traversée par la
lumiere (m) et ¢ le déphasage. Le déphasage correspond au décalage dans le temps
entre les deux ondes. Cette grandeur caractérise 'amplitude de la biréfringence
et est proportionnelle a n;-n, ainsi qu’a 1’épaisseur de 1’échantillon. Le symbole
@ de la figure V.9 représente l'orientation de ’axe lent. Cet angle est déterminé
par 'orientation relative de 'onde lumineuse incidente par rapport a la maille du
cristal.

Le microscope de biréfringence est illustré a la figure V.10a. L utilisation de filtres
monochromatiques permet de sélectionner entre trois longueurs d’onde possibles
(ici 580,600 ou 634 nm). La lame quart d’onde permet de polariser la lumiere de
facon circulaire. L’intensité transmise est recueillie via un capteur CCD. Les temps
d’acquisition varient de quelques secondes a quelques minutes. Le polariseur tour-
nant permet d’associer pour chaque pixel, l'intensité en fonction de 'angle de
rotation du polariseur (figure V.10b). Il est alors possible de découpler les trois
informations habituellement contenues dans une image de microscopie en polari-
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CCD camera
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Figure V.10 — a) Microscope de biréfringence. b) Intensité mesurée pour chaque pixel,

détermination des grandeurs ¢, sind, Ij.

seurs croisés conventionnelle. Pour chaque acquisition, on obtient donc trois images

différentes :

— L’amplitude de la biréfringence ou amplitude de la contrainte (sind) : cette infor-
mation permet de comprendre la répartition de la contrainte créée par le défaut.
Le contraste présent sur ce type d’image est donc du a la déformation du réseau.

— L’orientation optique () : cette information montre l'orientation de la contrainte
autour d’un défaut.

— La transmittance optique (Iy) : ce type de donné permet a partir de la loi de
Lambert-Beer de déterminer le dopage de ’échantillon (non utilisé ici) [185]

La figure V.11 montre l'intérét d’un tel découplage de 'information. Des zones qui

apparaissent sans défauts avec un microscope a lumieére polarisée conventionnel, se

révelent étre des régions non uniformes ou 'orientation de la contrainte est diffé-
rente. Par ailleurs, I'information sind indique la forte biréfringence du polycristal
en comparaison avec la partie monocristalline.

Cependant, en raison de la nature périodique de sind, il n’est pas possible d’obtenir
directement le parametre §, valeur quantifiant la contrainte. Pour s’affranchir de
ce probleme, une méthode consiste a étudier la dépendance de § avec la longueur
d’onde. Ainsi, I'imagerie d’une méme zone a trois longueurs d’ondes différentes
associée a un traitement informatique permet une possible détermination de ¢
[186] (non utilisé dans ce travail).
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Intensité, 1,

Microscope a lumiére
polarisée conventionnel

Orientation de la contrainte, @

i . - mparaison information nue av micr a lumier
Figure V.11 Comparaison de l'information obtenue avec le microscope a 1 ere
polarisée conventionnel et le microscopie de biréfringence. Images faites sur un cristal de

CF-PVT.
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2.2 Spectroscopie Raman

Nous ne détaillerons pas ici le principe de la spectroscopie Raman. Nous renvoyons
pour cela a la these de A. Thuaire [187].

Cette caractérisation est non destructive et ne nécessite pas de préparation d’échan-
tillon. Elle est tres utilisée pour étudier les trois caractéristiques suivantes [188] :

— Identification du polytype de SiC
— Evaluation de la qualité cristalline
— Evaluation de la densité de porteurs de type n ou p

L’identification du polytype est facilitée par I'existence de modes normaux de vi-
bration, spécifiques a chaque polytype. Ces modes phonon et leurs positions en
fréquence sont listés dans le tableau V.1. De plus, l'intensité de certains des pics
Raman varie non seulement avec 'orientation du cristal mais aussi avec le polytype
lui-méme. Ceci permet notamment de différencier le 3C-SiC de ses homologues
hexagonaux car le mode TO (transversale optique) a 796 cm™! est trés intense
pour le polytype cubique. Il est quasiment éteint pour les autres polytypes pour
un cristal orienté (0001) [189].

La qualité du matériau peut étre estimée en s’intéressant a la finesse des pics Ra-
man. Les désordres structuraux se manifestent généralement par un élargissement
de ceux-ci, et notamment le mode TO. La présence de contraintes conduit a un
décalage du pic TO pour le 3C-SiC.

L’évaluation de la densité de porteurs de type n et p peut également étre évaluée
par spectroscopie Raman. Pour le type n, on s’intéressera au mode phonon LO qui
interagit avec les porteurs libres excités. Cette interaction plasmon provoque la
formation du mode LO couplé phonon-plasmon (LOPC). Ce pic Raman résultant
est donc sensible a la densité de porteurs libres. Si la densité de ces porteurs
augmente, le mode LOPC g’élargit et se décale vers les hautes fréquences. Cette
observation est valable pour chacun des polytypes de SiC [188, 190]. D’apres la
largeur a mi-hauteur et la position du pic LOPC, il est possible de remonter a
la densité de porteurs libres dans le SiC. La figure V.12 donne ’évolution de la
position des pics TO et LO de 3C-SiC en fonction de la densité de porteurs. La
gamme de détection pour le dopage de type n est de Iordre de 10'7 at-cm™ &
1x10' at-cm™3.

En raison des difficultés d’obtention du polytype cubique (et a fortiori de cristaux
de 3C-SiC dopés p), il n’existe pas dans la littérature de courbes d’étalonnage
permettant la détermination du dopage p a partir des caractérisations optiques.
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polytype fréquence (cm™1)
x TA TO LA LO
Symétrie des  Transversal Transversal Longitudinal Longitudinal op-
modes phonons acoustique optique acoustique tique
3C 0 - 796 - 972
4H 0 - 796 - 964
2/4 196, 204 776 : -
4/4 266 610 838
6H 0 - 797 - 965
2/6 145, 150 789 - -
4/6 236, 241 504, 514 889
6/6 266 767 - -
15R 0 - 797 - 965
2/5 167, 173 785 331, 337 932, 938
4/5 255, 256 769 569, 577 860
21R 0 - 797 - 967
2/7 126, 131 791 241, 250
4/7 217, 220 780 450, 458 905, 908
6/7 261 767 590, 594

Table V.1 — Fréquence Raman des principaux polytypes de SiC.

Nous nous baserons donc sur les études du dopage p dans le polytype hexagonal
[52, 191, 192]. Dans le cas du type p, plusieurs effets sur les spectres Raman ont
été observés :

— Le spectre se déforme vers les basses fréquences. Cette déformation est de plus
en plus importante lorsque le dopage augmente.

— Le mode LO devient un mode LO couplé phonon-trou-plasmon. Le pic Raman
devient alors asymétrique, son intensité diminue mais il n’y a pas de décalage
de sa position en fréquence? [191].

— Les pics TA s’élargissent, deviennent asymétriques et se déplacent vers les basses
fréquences quand la densité des porteurs de type p augmente. Cela n’est visible
quau-dela de 1x10'® at.cm™3. Cet effet, qui est le résultat de l'interférence
Fano, s’accompagne également de I’apparition de deux nouveaux pics assez larges
entourant les pics TO, et se situant vers 736 et 821 cm 1.

Le faisceau laser utilisé a une longueur d’onde de 532 nm.

2. Nous verrons que cette remarque n’est pas applicable au 3C-SiC
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Figure V.12 — Position des pics LO et TO dans 3C-SiC en fonction de la densité de
porteurs n, tiré de [193].

2.3 Microscopie Electronique a Transmission

Afin d’étudier en détail la qualité cristalline des cristaux élaborés, des observations
en vue transverse par microscopie électronique en transmission ont été réalisées a
I’Université Aristote de Thessalonique (Grece). Cet outil nous permet d’observer
la présence de dislocations, fautes d’empilement, inclusions. Par ailleurs, les clichés
de diffraction nous permettent d’identifier le polytype présent.

2.4 Reévélation dans KOH fondu
Principe

En raison de sa grande stabilité chimique, le carbure de silicium est stable dans

toutes les solutions aqueuses connues. La révélation des défauts cristallins dans SiC

est toutefois possible en sel fondu a haute température. L’hydroxyde de potassium

a T>450°C est le plus généralement employé. Une liste détaillée des différents sels

et températures pour l'attaque est présente a la référence [194]. L’attaque chimique

est une technique simple mais performante car elle permet d’identifier et d’évaluer
plusieurs points :

— la qualité structurale. Les informations recueillies concernent la nature des dé-
fauts et leur densité. Les imperfections structurales créent localement des zones
possédant une contrainte plus importante que les zones « parfaites ». Le poten-
tiel chimique des zones contraintes sera alors plus élevé et ces zones seront plus
sensibles a 'attaque. Ainsi I’attaque chimique révélera les défauts de type dislo-
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cations, micropipes, joints de grain (DPBs), fautes d’empilement. Chaque défaut
présente une figure d’attaque caractéristique. En pratique cette sélectivité (pour
un milieu d’attaque donné) est fonction de la température et du temps d’attaque.
L’attaque peut devenir non sélective pour des températures trop élevées et des
temps trop longs. Cette technique est adaptée pour I’évaluation de faible densité
de défauts, typiquement de l'ordre de 10~*cm~2. Chaque dislocation apparait
alors sous une forme caractéristique, appelée figure d’attaque (ou EP, pour etch
pit). L’évaluation de la densité de dislocations se fait ensuite par le comptage
des EP au microscope (optique ou MEB). L’évaluation de la densité de fautes
d’empilement se fait par la mesure cumulée des longueurs des fautes.

— détermination de la polarité. Nous avons abordé ce point a la section 4.3 du
chapitre précédent. En raison des énergies de surface différentes entre la polarité
carbone et la polarité silicium, ’attaque chimique conduira a deux surfaces de
morphologies différentes. La face carbone sera rugueuse et ne présentera quasi-
ment pas de figures d’attaque (figure V.13b). Quelques fois, des défauts plans
sont cependant visibles sur la polarité carbone. Ces défauts apparaissent alors
comme des bosses. L’attaque chimique est isotrope sur la face carbone avec
une vitesse d’attaque plus importante, d’un facteur 4 environ par rapport a la
face silicium [195]. En revanche, sur la face silicium les dislocations apparai-
tront comme des défauts creux triangulaires et les fautes d’empilement comme
des défauts plans étendus (figure V.13c), la surface est lisse entre les défauts.
L’observation des faces {100} révele des figures d’attaques en forme de lentilles
(figure V.13a), la surface est rugueuse entre ces défauts.

— identification des polytypes. Chaque polytype possede des figures d’attaque ca-
ractéristiques. L’observation de la forme des EP permet l'identification du poly-
type. Ceci permet de différencier le polytype cubique des polytypes hexagonaux
et rhomboédriques. La différenciation entre deux polytypes hexagonaux n’est
toutefois pas possible.
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Figure V.13 — Image MEB des facettes {100}, {111}, {111}g,; apres révélation dans
KOH. a) face {100}, surface rugueuse. b) {111}¢, surface rugueuse, défauts en bosse.
c)face {111}g;, surface lisse, défauts en creux. (i) : défaut triangulaire indiquant une
dislocation, (ii) : faute d’empilement.
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Matériel utilisé

Des pastilles d’hydroxyde de potassium (KOH) sont placées dans un creuset en
nickel. Ce type de creuset est inerte vis a vis de KOH. L’ensemble est disposé dans
un four résistif fonctionnant sous air. Les températures d’attaque sont comprises
entre 500 et 530°C. Les durées d’attaque varient entre 1 minute et 3 minutes. Ces
valeurs sont issues de 'expérience, un temps d’attaque trop court ne révele pas les
défauts alors qu’un temps d’attaque trop long conduira a un recouvrement entre
les figures d’attaques. La mesure de température est faite par thermocouple au
voisinage du creuset Ni. Les échantillons a attaquer sont disposés dans une nacelle
en nickel. Une fois le temps d’attaque atteint, les cristaux sont retirés du bain
de KOH par la remontée de la nacelle. Avant observation, les échantillons sont
nettoyés a ’eau puis a ’éthanol a ’aide d’ultrasons.

3 Evaluation de la qualité cristalline

3.1 Cristaux Référence

Afin d’évaluer la qualité des cristaux élaborés en phase liquide, il est nécessaire de
les comparer aux cristaux massifs de 3C-SiC existant. Nous nous basons d’une part
sur les cristaux de 3C-SiC élaborés par CF-PV'T et d’autre part sur les plaquettes
de 3C-SiC de la société HAST (Japon).

CF-PVT Société HAST
dislocations, fautes dislocations, fautes
Type de défauts d’empilements, d’empilements,
MTL, DPB MTL, IDB
5 —2 5
Densité de dislocations 10* em—2 10 80m _2a
10° cm

Densité de fautes 3% 103 cm-1 6x10% em™! &
d’empilement 4%10* cm™!
1018 at/cm? a
10 at/cm?

Dopage non

16 3
intentionnel type n 107 at/em

Table V.2 — Caractéristiques du 3C-SiC élaboré en phase gazeuse. Données des cristaux
CF-PVT et HAST, d’apres [40, 196, 197, 198].
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3.2 Dislocations et fautes d’empilement

L’attaque KOH sur la face {111}g; révele deux types de figures d’attaque (figure
V.13). La premiere présente une symétrie d’ordre 3. Ces figures d’attaque typiques
du polytype cubique seront nommé EP par la suite (EP, pour etch pits). Les EP de
forme triangulaire apparaissent comme des unités seules mais peuvent s’agglomérer
en ligne suivant les directions <110> [77]. Chaque EP correspond & ’émergence
d’une dislocation en surface du cristal. L’autre type de défaut observé consiste en
des défauts plans s’étendant dans les directions <110> (directions denses). Ces
défauts plan correspondent a I’émergence d’une faute d’empilement a la surface du
cristal. Les fautes d’empilements se propagent dans les plans (111),(111), (111) et
intersectent la face (111) le long des directions <110>. Les dislocations partielles
bordant les fautes d’empilements sont visibles apres révélation par KOH. Dans la
suite, nous évaluons la densité de dislocations et de fautes d’empilement suivant
les conditions opératoires.

Densité de dislocations

La figure V.14 montre la révélation des dislocations par attaque dans KOH a 530°C.
Le cristal a été obtenu dans un bain de Si & 1650°C. Nous mesurons une densité
de dislocations de 3x10° cm~2. La densité de dislocations n’est cependant pas
homogene dans tout le cristal. Les dislocations ont tendance a se regrouper laissant
ainsi des zones larges de 500 um sans dislocations visibles (cf. zone supérieure de
la figure V.14).

En revanche, nous avons aussi observé des cristaux avec une densité de dislocations
beaucoup plus élevée, de I'ordre de 2x10° cm~2 avec une répartition homogene.
Cette variation de densité (entre 1x10° cm™2 et 2x10°% cm™2) est observée pour des
cristaux issus d’une méme expérience. Une hypothese serait 1’absence de controle
du refroidissement apres la croissance (voir la section 5.3 de ce chapitre). Ces
densités sont de 'ordre de grandeur de celles mesurées dans les plaquettes de la
société HAST.

La mesure de la densité de dislocations sur les couches élaborés sur germe dans
le silicium pur révele une densité de dislocation similaire a celle mesurée sur les
cristaux spontanés. La densité de dislocations var