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Résumé

L’objectif du projet VELSIC, construit autour de cette thèse, a été de démontrer la faisabilité de 
jonctions p+/n- profondes dans le semiconducteur 4H-SiC, de haute qualité électrique, comprenant une 
zone p++ réalisée par un procédé original d’épitaxie localisée à basse température (1100 – 1200°C), en 
configuration VLS (Vapeur - Liquide - Solide). 

Cette technique innovante de dopage par épitaxie utilise le substrat de SiC monocristallin comme un 
germe de croissance, sur lequel un empilement enterré d’Al-Si est porté à fusion pour constituer un 
bain liquide, lequel est alimenté en Carbone par la phase gazeuse. Cette méthode se positionne comme 
une alternative à l’implantation ionique, actuellement utilisée par tous les fabricants de composants 
en SiC, mais qui présente des limitations problématiques encore non résolues à ce jour.  

Le cœur des travaux a été concentré sur l’optimisation de l’épitaxie VLS localisée. L’étude a confirmé 
la nécessité de limiter la vitesse de croissance vers 1 μm/h pour conserver une bonne cristallinité du 
matériau épitaxié. Elle a également mis en évidence l’action directe du champ électromagnétique 
radiofréquence sur la phase liquide, conduisant à une très forte influence du diamètre des cuvettes 
gravées sur l’épaisseur du SiC déposé. Un remplissage quasiment complet des cuvettes de 1 μm de 
profondeur à très fort dopage p++ a été démontré. Les travaux de thèse ont exploré toutes les facettes 
du processus complet de fabrication de diodes de test, avec une attention particulière portée sur 
l’optimisation de la gravure de cuvettes dans le substrat SiC.  

À partir des couches VLS optimisées, des démonstrateurs de types diodes p+/n- ont été fabriqués. Sur 
les meilleurs échantillons, sans passivation ni protection périphérique, des tensions de seuil en régime 
direct (entre 2,5 et 3 V) ont, pour la première fois, été obtenues, sans recourir à un recuit haute 
température après épitaxie. Elles correspondent aux valeurs attendues pour une vraie jonction p-n sur 
4H-SiC. Des densités de courant de plusieurs kA/cm2 ont également pu être injectées pour des tensions 
directes situées autour de 5 - 6 V. En régime de polarisation inverse, aucun claquage n’est observé 
jusqu’à 400 V et des densités de courant de fuite à faible champ électrique dans la gamme 
10-100 nA/cm2 ont été mesurées.  

Toutes ces avancées se situent au niveau de l’état de l’art pour des composants SiC aussi simples, 
toutes techniques de dopage confondues.  

Mots clés : SiC, VLS, épitaxie localisée, gravure, jonction p-n, dopage p++ Al, électronique de puissance, 
protection périphérique.    
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Abstract 

The objective of the VELSIC project has been to demonstrate the feasibility of 1 μm deep p+/n- junctions 
with high electrical quality in 4H-SiC semiconductor, in which the p++ zone is implemented by an original 
low-temperature localized epitaxy process (1100 - 1200 °C), performed in the VLS (Vapor - Liquid - 
Solid) configuration.  

This innovative epitaxy doping technique uses the monocrystalline SiC substrate as a crystal growth 
seed. On the substrate (0001-Si) surface, buried patterns of Al - Si stack are fused to form liquid islands 
which are fed with carbon by C3H8 in the gas phase. This method is investigated as a possible higher 
performance alternative to the ion implantation process, currently used by all manufacturers of SiC 
devices, but which still experiences problematic limitations that are unresolved to date.  

Although the main focus of the study has been set on the optimization of localized VLS epitaxy, our 
works have explored and optimized all the facets of the complete process of test diodes, from the 
etching of patterns in the SiC substrate up to the electrical I - V characterization of true pn diodes with 
ohmic contacts on both sides. 

Our results have confirmed the need to limit the growth rate down to 1 μm/h to maintain good 
crystallinity of the epitaxial material. It has also highlighted the direct action of the radiofrequency 
electromagnetic field on the liquid phase, leading to a very strong influence of the diameter of the 
etched patterns on the thickness of the deposited SiC. A nearly complete filling of the 1 μm deep 
trenches with very high p++ doping has been demonstrated.  

Using optimized VLS growth parameters, p+/n- diode demonstrators have been processed and tested. 
On the best samples, without passivation or peripheral protection, high direct-current threshold 
voltages, between 2.5 and 3 V, were measured for the first time without any high-temperature 
annealing after epitaxy. These threshold voltage values correspond to the expected values for a true 
p-n junction on 4H-SiC. Current densities of several kA/cm2 have also been injected at direct voltages 
around 5 - 6 V. Under reverse bias conditions, no breakdown is observed up to 400 V and low leakage 
current densities at low electric field, in the range 10 - 100 nA/cm2, have been measured.  

All these advances align with or exceed state-of-the-art results for such simple SiC devices obtained 
using any doping technique.  

Keywords: SiC, VLS, localized epitaxy, etching, p-n junction, p++ Al doping, power electronics devices, 
peripheral protection 
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Introduction générale 

L’alimentation en énergie des activités humaines constitue actuellement l’un des sujets de 
préoccupation majeurs dans notre société, au niveau planétaire. La recherche d’un scénario durable 
de survie et développement de l’espèce humaine dans un environnement préservé implique la mise 
en œuvre de sources d’énergie plus responsables et respectueuses de notre environnement. La 
recherche de modes de production d’énergie « propres » et indépendants de l’usage des énergies 
fossiles est le défi que se doit de relever notre société, bien avant la fin de ce siècle.  

Pour répondre à cette problématique, et atteindre les objectifs globaux et nationaux en termes 
de gestion de l’énergie, notamment ceux récemment convenus lors de la COP21 en décembre 2015, 
la nouvelle politique énergétique à mener doit s’appuyer à la fois sur la maîtrise des consommations 
d’énergie, le développement des énergies renouvelables, et l’amélioration de l’efficacité énergétique. 
À ce titre, l’efficacité énergétique est l’un des éléments clés, au fort potentiel de progrès, pour réussir 
la transition vers une production d’énergie électrique moins émettrice en gaz à effet de serre. Pour 
satisfaire en parallèle la demande croissante en énergie au niveau mondial, une des stratégies 
adoptées est de diversifier les modes de production d’énergie électrique, en développant des 
« réseaux électriques intelligents » ou « smart grids ».  

Le déploiement de ce type de réseau de distribution de nouvelle génération implique un 
recours accru à des convertisseurs/adaptateurs en fréquence et en tension, à haut rendement. 
Actuellement, les versions les plus performantes de tels convertisseurs font appel à des matériaux et 
composants semiconducteurs, commutateurs et redresseurs. Ces convertisseurs et les composants 
associés représentent les éléments centraux des prochaines générations de réseaux de distribution et 
de gestion décentralisée d'énergie prenant en compte les énergies renouvelables mises en œuvre dans 
les stratégies de développement durable. Les performances de ces composants dits « de puissance » 
sont très fortement conditionnées par le choix des matériaux semiconducteurs, la topologie adoptée 
pour le composant, et la technologie mise en œuvre.  

Pour le Silicium, qui est le matériau semiconducteur dont la technologie est la plus mature, 
l’optimisation des dispositifs de conversion d’énergie se heurte désormais à des limitations 
fondamentales indépassables liées à ses propriétés physiques intrinsèques en tant que 
semiconducteur, principalement sa tenue au champ électronique modérée (vers 20 V/μm) et son 
énergie de gap assez faible (environ 1,1 eV). Pour monter encore en performances, le recours à de 
nouveaux matériaux s’est imposé, et le choix s’est orienté vers des matériaux semiconducteurs à large 
bande interdite, comme le SiC, le GaN ou le diamant, pour aller au-delà des possibilités du Silicium. La 
période actuelle se caractérise par une compétition accrue entre technologies SiC et GaN mais, en 
2017, c’est la filière SiC qui bénéficie d’une avance de plusieurs années en termes de maturité 
technologique. En effet, après plus de 50 ans de recherches et développements, la variété 4H de 
carbure de Silicium a atteint un premier stade de maturité industrielle, avec la commercialisation de 
composants redresseurs et commutateurs par plusieurs grands industriels du domaine tels que ST 
Microelectronics ou Infineon.  
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Ces composants sont devenus des produits standards pour la conception et la fabrication des 
circuits et systèmes de conversion d’énergie électrique. La taille des wafers disponibles, actuellement 
150 mm pour les produits commerciaux et 200 mm en laboratoire, continue à progresser, ainsi que la 
qualité structurale des monocristaux. Toutefois, la maturité technologique du carbure de Silicium n’a 
pas encore atteint celle du Silicium. En effet, certains verrous technologiques demeurent. Parmi eux, 
la réalisation des dopages localisés de type p, indispensable notamment au niveau des protections 
périphériques, n’est pas encore un procédé de fabrication permettant d’exploiter de manière optimale 
l’ensemble des potentialités du semiconducteur 4H-SiC.  

Actuellement, l’implantation ionique est la seule méthode de dopage localisée mise en œuvre 
sur le plan industriel pour le SiC, et cette méthode est à l’origine de limitations intrinsèques. En cause, 
en premier lieu, la génération de nombreux défauts cristallins par l’implantation des éléments 
dopants, défauts qui ne sont pas totalement guéris même après traitement thermique à haute 
température. Ces défauts induisent une réduction du champ de claquage du semiconducteur et une 
augmentation de la densité de courant de fuite aux jonctions, phénomènes qui conduisent les 
industriels à limiter eux-mêmes volontairement le champ électrique dans les composants SiC. Une 
autre restriction technologique concerne le dopage en profondeur par implantation ionique, qui se 
limite à quelques centaines de nanomètres en utilisant des moyens d'implantation classiques. Cette 
profondeur limitée impose des contraintes sur l’architecture des composants et ferme l’accès aux 
géométries les plus performantes. Par ailleurs, le taux d’activation des dopants reste relativement 
faible. 

Aujourd’hui, il n’existe qu’une seule famille de procédés alternatifs identifiée permettant 
d’optimiser le dopage localisé de type p dans SiC : l’épitaxie localisée. Bénéficiant d’une expérience sur 
plus de 20 ans dans la cristallogenèse du SiC en couches minces, le LMI a mis au point une variante 
localisée de la technique de croissance originale qu’est la croissance homoépitaxiale de 4H-SiC en 
configuration Vapeur-Liquide-Solide (VLS). L’optimisation de cette technique de dopage innovante a 
constitué un objectif majeur de cette thèse, comprenant la démonstration d’une homoépitaxie de 4H-
SiC de type p de haute qualité structurale, et l’obtention de jonctions p-n avec des caractéristiques 
électriques à l’état de l’art.  

Ces travaux de recherche ont fait l’objet d’un partenariat entre l’entreprise ST 
Microelectronics (site de Tours) et les laboratoires LMI et AMPÈRE, avec, comme objectif direct, 
d’approfondir les connaissances et de renforcer la maitrise de cette méthode alternative originale de 
dopage localisé par transport VLS, et comme perspective plus globale de renforcer le niveau de 
performance et la compétitivité de la filière SiC.    
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Ce manuscrit, qui présente les principaux résultats de nos travaux de thèse, se compose  
de 4 chapitres.  

Le Chapitre 1 sera consacré à la présentation générale des principales propriétés des 
matériaux SiC, suivie d’un état de l’art sur les méthodes conventionnelles de dopage du SiC. Nous 
détaillerons les principaux avantages et inconvénients de ces techniques, puis nous introduirons le 
concept central de la croissance VLS localisée, et nous verrons en quoi cette technique peut prétendre 
devenir une alternative avantageuse pour le dopage du SiC de type p. Enfin, un état de l’art concernant 
l’application du matériau SiC aux redresseurs de puissance sera exposé, suivi d’un résumé sur les 
principales techniques existantes de protection périphérique des composants pour hautes tensions, et 
leurs déclinaisons dans les composants SiC. 

Le Chapitre 2 commencera par un état de l’art de la croissance épitaxiale par transport VLS, 
en explicitant les déclinaisons actuelles du « concept VLS », à savoir la « VLS pleine plaque » et la « VLS 
localisée », enterrée ou non. Nous expliciterons les principaux mécanismes régissant la croissance VLS, 
et nous présenterons les résultats les plus récents sur la croissance homoépitaxiale et hétéroépitaxiale 
du matériau SiC par transport VLS. Puis sera présentée l’optimisation du procédé de fabrication 
technologique nécessaire à la préparation des échantillons en vue d’une épitaxie VLS localisée en 
configuration enterrée. Une attention particulière sera portée sur la confection d’un masque innovant 
en résine polymère, pour la localisation des tranchées, ainsi que sur le procédé de gravure développé 
afin d’obtenir des caissons de 1 μm de profondeur, avec un état de surface du fond de gravure 
compatible avec une reprise d’épitaxie par transport VLS. Le paragraphe se terminera par la 
présentation du bâti VLS ainsi que des différentes techniques de caractérisation des couches VLS 
utilisées lors de nos travaux. 

Le Chapitre 3 aura pour objet de présenter les principaux résultats issus de l’étude 
d’optimisation de la brique technologique centrale de ces travaux de thèse qu’est le dopage localisé 
de 4H-SiC à l’Aluminium par transport VLS, en configuration enterrée. Après une étude paramétrique 
détaillée couvrant l’ensemble de paramètres de contrôle de la croissance VLS, nous détaillerons le 
cheminement de notre démarche scientifique pour parvenir à remplir des cuvettes localisées de 1 μm 
de profondeur avec des couches VLS épitaxiales de 4H-SiC dopées p de qualité électronique. Les 
qualités morphologiques et cristallines de nos couches VLS optimisées seront analysées, puis corrélées 
aux conditions de croissance utilisées.  

Pour finir, le Chapitre 4 sera consacré à la confection et à la caractérisation de composants 
démonstrateurs de type diodes PN, en vue d’évaluer expérimentalement la qualité électronique des 
jonctions p-n réalisées par épitaxie VLS optimisée. Les résultats des expérimentations préliminaires 
menées sur la fabrication de contacts ohmiques sur nos couches VLS fortement dopées p++ seront 
discutés en fonction de la nature du contact métallique et de l’application ou non d’un traitement 
thermique sur ces contacts d’anode. Les caractéristiques courant - tension des meilleures diodes PN 
seront présentées et positionnées par rapport à l’état de l’art antérieur. 

Enfin, nous conclurons ce manuscrit en synthétisant le bilan des principaux résultats obtenus 
durant ces travaux de thèse, puis nous formulerons les perspectives envisageables pour la valorisation 
ultérieure de ces travaux. 
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Chapitre 1 : 
Le carbure de Silicium pour 
l’électronique de puissance 
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1. Éléments de contexte

Depuis l’avènement des premiers composants électroniques à base de semiconducteurs, le Silicium a 
su s’imposer comme le matériau semiconducteur incontournable pour de nombreux secteurs 
applicatifs, grâce notamment à son abondance, sa qualité cristalline et son faible coût de production. 
C’est notamment le cas dans le domaine de l’électronique de puissance, où la très grande majorité des 
composants sont encore réalisés à base de Silicium. Cependant, l’évolution actuelle des besoins et des 
exigences en termes d’efficacité énergétique (production et gestion de l’énergie électrique) a conduit 
les performances des composants sur Silicium à se rapprocher des limites liées aux propriétés 
physiques de ce matériau en tant que semiconducteur. En effet, la valeur relativement faible de son 
gap Eg (300 K) ~ 1,12 eV induit des limitations en termes de température de fonctionnement et de 
rigidité diélectrique. Ce qui désormais restreint fortement les performances des composants Silicium 
de puissance, sans espoir de progrès ultérieur significatif. 

C’est ainsi que le passage aux matériaux semiconducteurs à plus grand gap est devenu indispensable 
pour pallier les limitations du Silicium dans ce domaine. Actuellement, parmi les semiconducteurs à 
large bande interdite, trois matériaux font l’objet d’une attention particulière de la part de la 
communauté scientifique : les carbures de Silicium (SiC), les composés III-N autour du Nitrure de 
Gallium (GaN), et le diamant. À l’heure actuelle, en 2017, de ces trois matériaux, le 4H-SiC, se détache 
nettement, notamment en raison de l’amélioration continue de sa qualité cristalline et de 
l’augmentation régulière de la taille des substrats disponibles, rendant ce type de SiC un peu plus 
compétitif chaque jour vis-à-vis du Silicium. Cette maturation technologique relativement bien 
avancée du matériau 4H-SiC a déjà permis la commercialisation des premières générations de 
composants de puissance à base de SiC.  

Cependant, des limitations technologiques persistantes amènent tous les spécialistes du domaine à 
convenir que les composants actuels n’exploitent qu’une partie des potentialités intrinsèques du 
semiconducteur 4H-SiC. L’une de ces principales limitations se situe au niveau de la réalisation des 
dopages localisés fortement dopés de type p. Ces zones dopées interviennent notamment au niveau 
des structures de protection périphérique qui ont pour rôle essentiel d’éviter la dégradation de la 
tenue en tension des composants de puissance par des claquages d’origine géométrique. 
Actuellement, pour réaliser ce type de dopage, l’industrie a massivement recours à l’implantation 
ionique, seule technique développée à l’échelle industrielle à ce jour pour doper localement le SiC. 
Cette technique de dopage reste jusqu’à présent à l’origine de dégradations induites 
systématiquement dans le matériau, à l’origine de problèmes technologiques importants, encore non 
résolus malgré les nombreux travaux de recherche qui leur ont été consacrés. Ces verrous 
technologiques seront exposés et détaillés plus avant dans la suite de ce chapitre. 

Dans le but d’améliorer l’efficacité des dispositifs redresseurs et commutateurs de puissance, qui 
jouent un rôle crucial dans la distribution et la conversion de l’énergie, le recours à des techniques 
alternatives comme le dopage localisé par épitaxie a fait l’objet d’un intérêt croissant au cours de ces 
dernières années pour remplacer l’implantation ionique et éviter les limitations qui lui sont associées.  
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À partir de son expérience sur plus de 15 ans sur l’homoépitaxie de α-SiC dopé de type p, le laboratoire 
Multimatériaux et Interfaces (LMI), a développé des techniques d’épitaxie localisée à partir d’une 
phase liquide, basées sur la configuration de Vapeur – Liquide – Solide (VLS), à des températures de 
substrat plus basses que celles nécessaires à une épitaxie CVD de haute qualité cristalline. Dans cette 
configuration, la phase liquide (Al - Si) est alimentée par un flux de molécules de précurseur carboné 
(Méthane, Propane) injecté dans la phase gazeuse. La température optimale d’épitaxie se situe autour 
de 1100 °C pour des vitesses de croissance de plusieurs micromètres par heure. 

En partenariat avec le laboratoire AMPÈRE, le LMI a démontré en 2012 [1] la possibilité de réaliser une 
épitaxie localisée à une profondeur de 1 μm dans 4H-SiC avec des caractéristiques de jonction p-n très 
encourageantes (projet ANR VHVD). Un autre avantage du procédé VLS est la possibilité d’obtenir des 
niveaux de dopage très élevés, plus élevés que ceux obtenus par épitaxie CVD, en minimisant les 
risques d’introduction de défauts cristallins liés aux fortes concentrations des dopants 
(jusqu’à 1021 at.cm-3). Un niveau de dopage aussi élevé permet, entre autres, de simplifier 
considérablement la prise de contact ohmique sur les zones p+. De plus, l’utilisation de l’épitaxie VLS 
présente l’avantage potentiel de pouvoir simplifier les étapes technologiques en réalisant, au cours 
d’une même séquence de croissance, à la fois les protections périphériques et l’émetteur p+ d’une 
diode PiN et/ou les puits p+ d’une structure JBS. Les travaux précédents, menés dans le cadre du projet 
VHVD, ont permis d’obtenir un premier degré de maitrise du procédé d’épitaxie VLS localisée dans le 
cas de l’homoépitaxie de 4H-SiC dopé de type p.  

Le projet VELSIC, né du partenariat entre ST Microelectronics (Tours) et les laboratoires LMI et 
AMPÈRE, a pour objectif d’optimiser la qualité des couches épitaxiées par transport VLS dans la 
perspective d’une possible transposition de ce procédé à échelle industrielle. Cette présente étude a 
donc pour but d’approfondir la maitrise et la compréhension des mécanismes de croissance VLS 
localisée.  

La structure choisie comme démonstratrice de la qualité du matériau épitaxiale VLS de type p++ a été 
une jonction p-n. Comprendre l’influence des paramètres expérimentaux sur les mécanismes de la 
croissance VLS et parvenir à réaliser, de manière reproductible, des couches VLS conduisant à des 
jonctions performantes ont constitué le cœur de ces travaux de thèse.   
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2. Les matériaux SiC

Les carbures de Silicium (SiC) appartiennent à la famille des matériaux semiconducteurs à large bande 
interdite ou « grand gap ». Ces composés sont les matériaux les plus durs connus après le diamant et 
le carbure de bore « B4C » [2]. Ils existent sous la forme de plus de 200 polytypes, dont les plus 
répandus seront décrits dans l’une des sections suivantes. La forte énergie de la liaison chimique Si-C 
(  3,2 eV/atome), est responsable à la fois de la dureté mécanique du matériau, de sa haute 
conductivité thermique, proche de celle du cuivre à température ambiante, et aussi des fortes valeurs 
de l’énergie de « bande interdite » des polytypes hexagonaux et rhomboédriques du SiC. L’énergie de 
gap du 4H-SiC, le polytype qui a été étudié dans cette thèse et qui est le plus utilisé pour les composants 
électroniques, vaut environ trois fois celle du Silicium. C’est de cette largeur de bande interdite que 
découlent les remarquables propriétés de rigidité diélectrique de ce matériau semiconducteur. 

2.1. Historique 

Les carbures de Silicium ont fait leur apparition dans la littérature pour la première fois en 1824 [3], à 
la suite d’une publication du savant suédois J. J. Berzelius, suggérant l’existence possible d’une liaison 
chimique entre les atomes de C et de Si. La première synthèse contrôlée du SiC n’aura lieu que 
soixante-sept ans plus tard, de manière fortuite, par le chimiste américain E.G. Acheson [4], qui voulait 
obtenir du diamant de synthèse par réaction entre du Carbone et des silicates d’Aluminium  à très 
haute température (T° > 2000 °C). Il breveta sa découverte l’année suivante (1892) et fonda la société 
« Carborundum Company » en référence aux cristaux de synthèse de SiC qu’il baptisa 
« Carborundum », et par analogie avec le corindon ou « corundum », matériau concurrent le plus dur 
disponible en quantités industrielles à cette époque. La méthode Acheson, encore utilisée 
actuellement à échelle industrielle pour produire le SiC (~ 500 000 t/an), consiste à disposer, autour 
de résistances électriques réfractaires, un mélange de sable, de coke, additionné, paraît-il d’une 
pelletée de sciure de bois et d’une pincée de chlorure de sodium. Au cours de la croissance, les 
résistances sont chauffées à 2000 °C et on retrouve, après refroidissement, une sorte de roche 
« mosaïque » que l’on attaque au marteau piqueur pour en extraire une grande variété de qualités 
différentes de SiC, de différents polytypes avec une large dynamique de niveaux de dopage. À côté du 
SiC noir, cubique et très fortement dopé à l’Azote, on trouve des zones de SiC vert de polytype 6H de 
type n+. La légende prétend que l’on trouvait aussi, de temps en temps, dans la mosaïque de SiC, des 
petits cristaux de 4H-SiC. 

Les applications industrielles des SiC trouvèrent très rapidement leurs débouchés sous forme de 
poudres abrasives, meules, et outils de découpe, du fait de leur dureté élevée, très proche de celle du 
diamant. Ce n’est qu’au début du siècle suivant que les premiers cristaux de SiC « naturels » furent 
découverts, lors de l’analyse d’une météorite tombée en Arizona 50 000 ans plus tôt, par le français 
Henri Moissan prix Nobel de Chimie en 1905 [5]. En effet, aucun SiC n’a jamais été trouvé dans la 
croûte terrestre, principalement en raison de la présence abondante d’Oxygène dans l’atmosphère 
terrestre, qui a tendance à favoriser la formation d’oxydes comme la silice SiO2 et rend la formation de 
SiC sur terre très peu probable.  
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Depuis, l’appellation « carborundum » est donnée aux formes synthétiques du SiC utilisées pour leurs 
caractères réfractaires et / ou abrasif, et l’appellation « moissanite », en l’honneur de son découvreur, 
aux formes naturelles du SiC ou aux cristaux SiC utilisés en joaillerie. Deux ans plus tard (1907), le 
scientifique anglais H.J. Round sera le premier à observer les propriétés électroluminescentes du SiC 
[6], faisant de ce matériau l’un des tous premiers semiconducteurs répertoriés comme tels.  

Cependant, la méthode de synthèse du SiC initiée par E.G. Acheson ne permettait pas de contrôler la 
pureté et le polytype synthétisé, rendant le SiC inutilisable comme matériau semiconducteur pour des 
applications en électronique. Il faudra attendre 1955 et les travaux de J.A. Lely [7] pour que l’on dispose 
d’une méthode de synthèse de monocristaux de dimensions comprises entre quelques millimètres et 
un centimètre au maximum. En effet, Lely avait observé que, dans les « mosaïques d’Acheson », les 
cristaux les plus parfaits étaient ceux qui avaient poussé perpendiculairement et de façon spontanée 
sur les parois internes de cheminées, au cours du processus de synthèse. Il a reconstitué en laboratoire 
un dispositif imitant le plus parfaitement possible une cheminée de ce type, à base de graphite poreux, 
avec la source solide de SiC de l’autre côté de la paroi de graphite. Le résultat d’une synthèse Lely sur 
quelques jours était une forêt de plaquettes de haute qualité cristalline, accrochées à la paroi de 
graphite comme des nacres au fond de la mer Méditerranée autrefois. 

Plusieurs dizaines de milliers de plaquettes « Lely » ont été produites en URSS, aux USA, au Japon, en 
Allemagne, et même brièvement en France par Alcatel, sur une période qui s’est étendue de la fin des 
années 1950 à la fin des années 1980. Vers 1990, si on connaissait les bons interlocuteurs, on pouvait 
encore, contre une poignée de billets verts, acheter sous le manteau quelques précieuses petites 
plaquettes vertes de 6H-SiC, au moment du départ, à l’aéroport de Moscou. Chaque plaquette était 
livrée avec son image en topographie de rayons X sur photographie polaroid.  

Mises à part les velléités prophétiques de développement de l’épitaxie du SiC vers 1965 par Bertrand-
Alain Dreyfus à l’ESPCI, vites stoppées par l’incompréhension des responsables scientifiques peu 
inspirés de l’époque, les études en France sur le SiC semiconducteur ont vraiment commencé et les 
premiers composants ont été réalisés, tout à fait à la fin des années 1980, sur des échantillons Lely 
rapportés de Russie. 

Vers 1978  est né le procédé « Lely modifié » avec germe, mis au point par Yuri M. Tairov et V. F. 
Tsvetkov [8]. Il a permis d’obtenir des substrats de SiC monocristallin de meilleure pureté et de plus 
grandes dimensions, relançant par la même occasion l’intérêt de ce matériau pour des applications en 
électronique de puissance. Malgré tous ces efforts, il faudra encore attendre 1991 pour que la toute 
jeune société américaine CREE commercialise les premiers wafers de SiC monocristallins [9]. Ainsi, le 
grand nombre d’années passées entre la première synthèse de SiC et la première commercialisation 
de substrat témoigne de la grande difficulté à mettre au point des méthodes de croissance 
performantes de cristaux SiC de qualité électronique. 

En 2017, on peut acheter des tranches de SiC de diamètre 150 mm (6’’) [10]. Des tranches de diamètre 
200 mm (8’’) ont été réalisées en laboratoire et montrées lors de conférences internationales [11]. 
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2.2. Polytypisme et structure du SiC 

L’une des particularités remarquables du SiC est qu’il existe sous plus de 200 formes cristallines [12]. 
Ces différentes structures sont appelées polytypes ou variétés allotropiques. Elles sont réparties en 
trois groupes selon la symétrie de leur maille élémentaire. L’unique forme cubique est désignée sous 
le terme générique « β-SiC », et les formes hexagonales et rhomboédriques, sous le terme « α-SiC ». 
Cependant, quel que soit le polytype, la structure de base du SiC est caractérisée par un tétraèdre dont 
les sommets sont occupés par quatre atomes de Si (respectivement de C), et le centre par un atome 
de C (respectivement de Si), comme illustré sur la Figure 1.1 ci-dessous :  

                 

Figure 1.1 : Structure de base du SiC [13] 

 
L’unité de base d’un cristal SiC est une bicouche Si-C. Pour chaque atome, une des orbitales atomiques 
pointe perpendiculairement à la bicouche concernée. En projection, les positions des sites atomiques 
dans la bicouche forment un réseau hexagonal régulier en nid d’abeille. Deux bicouches adjacentes 
peuvent se lier entre elles soit de manière éclipsée, soit de manière décalée. Un polytype particulier 
est caractérisé par une séquence spécifique d’empilement des bicouches Si-C. Par exemple, le polytype 
cubique est obtenu par un empilement de bicouches toutes décalées par rapport à leurs voisines. 

Une bicouche étant la superposition d’un empilement compact d’atomes de Silicium et d’un 
empilement compact d’atomes de Carbone selon l’axe < c >, chaque bicouche peut s’empiler selon 
trois positions distinctes, que l’on peut désigner par les lettres : A, B, et C, par rapport à une bicouche 
de référence (Figure 1.2).   

Il existe plusieurs notations pour différencier et nommer la multitude de polytypes (notation de 
Zhdanov, notation hk…), mais la plus répandue, et que nous allons privilégier, est celle de Ramsdell 
[14]. Dans cette notation, on note le polytype sous la forme « nX-SiC », où n désigne le nombre de 
bicouches Si-C de la séquence périodique de l'empilement et X la symétrie du réseau cristallin, notée 
C, H ou R et correspondant respectivement aux formes cubiques, hexagonales et rhomboédriques.  

Les propriétés mécaniques et thermiques des différents polytypes sont assez proches. Leurs propriétés 
électriques et optiques sont par contre, assez différentes. L’énergie de gap du 3C-SiC est d’environ 2,3 
eV alors que celle du 4H-SiC est de 3,2 eV. 
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Les échantillons très purs des polytypes 4H et 6H sont transparents en lumière visible alors que le 3C-
SiC a une couleur caractéristique jaune-orange liée à sa plus faible énergie de gap. À cause de cette 
plus faible énergie du gap, la valeur du champ de claquage du 3C-SiC, paramètre clef pour les 
composants fonctionnant à haute tension, est environ la moitié de celle des polytypes 4H et 6H. La 
mobilité électronique selon l’axe < c > est beaucoup plus faible pour le polytype 6H que pour le 
polytype 4H [15, 16]. C’est la raison principale pour laquelle le polytype 4H, plus difficile à synthétiser, 
a été retenu pour le développement des composants électroniques dans le domaine de l’électronique 
de puissance. 

Dans la longue liste de polytypes identifiés à ce jour (plus de 200), les polytypes les plus étudiés sont 
donc les deux formes hexagonales (α) 4H-SiC et 6H-SiC et le seul polytype cubique (β) ou 3C-SiC 
[17-19]. Notons qu’il n’existe pas, à l’heure actuelle de matériau 2H-SiC (Würtzite) artificiel disponible, 
ni même cité dans la littérature récente (> 1995) et les seuls échantillons connus de ce matériau sont 
de minuscules cristallites inclus dans des météorites dont on pense qu’elles ont traversé des zones très 
reculées du système solaire. 

Figure 1.2 : Séquences d’empilement des bicouches Si-C pour les 3 principaux polytypes du SiC [13] 

Les surfaces perpendiculaires à l’axe < c > ont des propriétés particulières. En effet, d’après la 
Figure 1.3, si on considère un plan horizontal d’atomes de Silicium, la distance qui le sépare des plans 
de Carbone l’avoisinant de part et d’autre varie du simple au triple, respectivement de 0,63 Å et 
1,89 Å. De plus, entre les plans de Silicium et de Carbone les plus proches, on compte trois liaisons par 
atome de Silicium (ou de Carbone) alors qu’il n’y en a qu’une avec le plan le plus éloigné.  
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Le SiC va donc se cliver préférentiellement entre les plans Si et C les plus éloignés, et va naturellement 
présenter en surface les plans présentant le moins de liaisons pendantes. Ces plans étant 
énergiquement plus stables, il en résulte deux faces de nature différente : une face terminée par un 
plan d’atomes de Silicium, appelée face « Silicium » et une autre terminée par un plan d’atomes de 
Carbone, appelée face « Carbone ». Par convention, la face Silicium est indexée par les indices de Miller 
(0001) pour le α-SiC et (111) pour le β-SiC. De son côté, la face Carbone est indexée (000-1) pour le 
α-SiC et (-1-1-1) pour le β-SiC.  

Figure 1.3 : Représentation des faces Si et C dans un cristal de SiC 

2.3. Polarité du matériau SiC et des surfaces perpendiculaires à l’axe < c > 

Le SiC est un matériau polaire. Cette propriété a pour origine la polarité de la liaison chimique Si-C, 
combinée à une structure cristalline sans centre de symétrie. Une première conséquence de cette 
propriété est l’existence d’une polarisation spontanée dirigée selon l’axe < c > ou [0001], qui est l’axe 
d’empilement des bicouches. Cette polarisation va conduire à l’apparition, sur les faces opposées 
perpendiculaires à cet axe < c >, de charges virtuelles de polarisation de signes opposés, négatives sur 
la face de polarité Si et positives sur la face de polarité C. 

L’ordre de grandeur de la densité surfacique de ces charges est de 1013 cm-2, soit l’équivalent d’une 
charge élémentaire sur 1 % des sites cristallins surfaciques, ou encore 16 mC/m2. Si ces charges 
n’étaient pas compensées, elles donneraient naissance à un champ électrique dans le vide ou l’air, près 
de la surface, de très forte intensité, environ 16 MV/cm.  

Pour un cristal de SiC plongé dans l’air, les charges surfaciques de polarisation sont très rapidement 
compensées par adsorption d’ions ou d’électrons, jusqu’à neutralisation électrique complète. On peut 
ainsi s’attendre à une différence de comportement chimique entre les faces de polarités opposées. La 
face Si a une affinité chimique privilégiée pour les espèces électrophiles, et la face C, pour les espèces 
nucléophiles. Expérimentalement, on observe effectivement des différences importantes entre les 
propriétés physico-chimiques des deux types de surfaces. Tout d’abord, dans le cas du 6H-SiC, des 
énergies de surface différentes ont été mesurées : 1,76.10-4 J.cm-2 pour les faces Si et 0,71.10-4 J.cm-2 
pour les faces C [20]. La polarité peut donc avoir un effet sur les mécanismes de décomposition du 
matériau. 
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Dans le cas des 4H-SiC et 6H-SiC, la face Carbone sera plus facilement attaquée par une phase liquide 
à base de Si fondu à haute température alors que la face Silicium ne sera attaquée que très lentement 
et préférentiellement décomposée au niveau d’émergences de défauts étendus [20]. 

Autre exemple, pour des conditions classiques d’oxydation, la vitesse d’oxydation est très supérieure 
sur la face Carbone par rapport à celle sur face Silicium [21, 22]. Le rapport entre les vitesses 
d’oxydation est supérieur à 5 pour le 4H-SiC. 

En ce qui concerne l’épitaxie, il a été observé que l’efficacité du dopage en cours de croissance peut 
dépendre de la polarité de la surface correspondant au front de croissance, simplement parce que les 
sites des plateaux et des bords de marches sont différents pour les deux types de polarité. Pour une 
croissance CVD du 4H-SiC, il est connu que la vitesse de croissance est plus importante sur la face 
Carbone [23] mais que l’efficacité du processus de dopage du 4H-SiC par l’élément accepteur Al est 
très inférieure lorsque la croissance est réalisée sur une surface de polarité Carbone, comparativement 
avec ce qui est obtenu sur une face de polarité Silicium [24, 25].  

Ces spécificités expliquent les choix qui sont effectués selon les opérations technologiques à mener. 
Pour les opérations de croissance rapide, dans la gamme  [100 – 1000] μm/h pour les cristaux massifs, 
la surface du germe est le plus souvent une surface de type Carbone, qui permet d’atteindre des 
vitesses de croissance plus élevées à qualité cristalline équivalente [26, 27]. Pour la réalisation de 
couches épitaxiales et la fabrication de composants, c’est généralement la face Silicium qui est choisie 
parce qu’elle est moins difficile à polir et qu’elle présente donc une rugosité de surface plus faible, 
pouvant descendre au-dessous de 100 pm RMS, valeurs mesurées par AFM [28-30].  

Dans le cadre de cette thèse, les procédés que nous avons développés sont destinés à la réalisation de 
dopages localisés, insérés à la surface de composants fabriqués à partir de structures homoépitaxiales. 
C’est donc sur la face Si qu’ont été réalisées toutes nos expérimentations.  
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2.4.  Motivations ayant conduit au développement de l’homoépitaxie du 4H-SiC 

Pour les composants destinés à l’électronique de puissance, les marchés majoritaires requièrent des 
tenues en tension dans la gamme 600 - 1200 V. Dans un semiconducteur à petit gap comme le 
Silicium, la gamme des épaisseurs requises pour de telles tenues en tension se situe vers 60 - 120 μm, 
ce qui correspond à une fraction importante de l’épaisseur d’un substrat standard, actuellement située 
entre 150 et 250 μm. L’industrie des composants de puissance sur Silicium utilise donc, le plus souvent, 
le matériau du substrat comme matériau de couche active, en réalisant, quand c’est nécessaire, des 
diffusions profondes de dopants pour réduire les résistances d’accès à la couche active. 

Pour un semiconducteur comme le 4H-SiC, pour une même gamme de tenues en tension, les 
épaisseurs requises pour la couche active sont bien inférieures, dans la gamme 6 - 12 μm, et on ne sait 
pas réaliser de diffusions profondes. Il a donc fallu changer de stratégie et s’inspirer de topologies déjà 
utilisées auparavant pour des composants destinés aux hyperfréquences. L’idée centrale est que l’on 
a besoin d’une couche active monocristalline assez fine et de haute qualité. On a donc développé des 
procédés d’épitaxie de ces couches actives. 

Par ailleurs, pour tous les types de composants électroniques, et tout particulièrement pour les 
composants destinés à l’électronique de puissance, on doit aménager des entrées et sorties à forte 
conductance pour que le flux électronique puisse transiter des connexions métalliques au 
semiconducteur avec une chute de tension minimale. C’est le rôle des contacts ohmiques. La plupart 
des contacts ohmiques performants nécessitent un surdopage localisé dans le semiconducteur, à 
proximité immédiate de l’interface métal/semiconducteur.  

Dans les semiconducteurs à gap faible ou moyen, on dispose de plusieurs possibilités pour réaliser ce 
surdopage. Il y a des cas, où on incorpore dans la composition chimique de la métallisation un élément 
dopant de la polarité souhaitée, que l’on fait diffuser superficiellement dans le semiconducteur par un 
traitement thermique optimisé. C’est le cas par exemple des contacts sur les composés III-V comme 
GaAs ou InP de type n, où on utilise, pour la métallisation, des alliages incorporant l’élément donneur 
germanium (AuGe). Symétriquement, pour les contacts de type p, on fait appel à des alliages 
comprenant un élément accepteur, par exemple (AuZn). Cette stratégie ne fonctionne pas sur SiC à 
cause des faibles coefficients de diffusion des principaux éléments donneurs ou accepteurs aux 
températures habituelles (au moins jusqu’à 1500 °C) et du risque de dégradation des métallisations et 
de la surface du SiC aux très hautes températures. 

Pour ces mêmes raisons, les stratégies consistant à surdoper par diffusion, avant métallisation 
d’éléments dopants, n’ont pas abouti à des procédés performants de réalisation de contacts ohmiques. 
Deux familles de procédés sont en compétition pour la réalisation de ces surdopages localisés : 
l’implantation ionique, technique la plus utilisée à ce jour, et l’épitaxie localisée, objet de cette thèse 
et de travaux par plusieurs équipes dans le monde. 
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Les motivations qui ont conduit au développement de l’homoépitaxie du 4H-SiC sont donc liées à la 
fois à la réalisation de la couche active du composant et à la réalisation de certains types de contacts 
ohmiques sur ces composants. La mise sur le marché des premiers composants en 4H-SiC, à la fin des 
années 1990, n’a pu être menée à bien que parce que les technologies d’épitaxie avaient atteint un 
premier stade de maturité. L'épitaxie est donc une étape technologique cruciale, qui consiste à faire 
croître un matériau cristallin sur un substrat cristallin.  

Du point de vu étymologique, « épitaxie » vient des racines grecques « επι» qui signifie « sur » et 
« ταξις » qui signifie « ordre » ou « arrangement ordonné ». On utilise la surface du substrat comme 
germe cristallin de croissance et on fait croître la couche par un apport d'éléments constituant le 
matériau à synthétiser. La couche épitaxiée peut être dopée ou non dopée, et la régularité de son 
organisation atomique sera fortement dépendante de la structure cristalline de surface du substrat 
sur laquelle la couche épitaxiée va croître. Il existe deux types d’épitaxie : l’homoépitaxie et 
l’hétéroépitaxie. L’homoépitaxie consiste à faire croitre le même matériau de matrice que celui 
constituant le germe. L’hétéroépitaxie, quant à elle, consiste à faire croitre un matériau différent de 
celui du germe, avec des géométries de réseaux cristallins et des distances interatomiques plus ou 
moins proches. 

Nos travaux ont porté sur une variété d’homoépitaxie du 4H-SiC, le matériau déposé étant similaire à 
celui du substrat, sauf en ce qui concerne le dopage. Au stade actuel, aucun composant de puissance 
SiC, ayant un niveau de performance compétitif ou même simplement encourageant, n’a pu être 
réalisé sur une couche active synthétisée par hétéroépitaxie. 
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2.4.1. Élaboration des substrats de SiC monocristallin 

Le développement d’une filière SiC en électronique de puissance a longtemps été freiné par les 
nombreuses difficultés à synthétiser des substrats monocristallins de grande taille, de haute pureté et 
de qualité cristalline acceptable. En effet, contrairement au Si, la croissance de SiC à partir d’une phase 
SiC fondue est impossible, car le SiC n’existe pas sous forme liquide (Figure 1.4) pour des conditions 
raisonnables de température et de pression [31].  

Figure 1.4 : Diagramme de phase binaire du système Si-C à pression atmosphérique, 
d’après [32, 33] 

En supposant que le matériau ait pu être confiné de manière adéquate, à très haute température, SiC 
subirait, un peu au-dessus de 2800 °C, une dissociation péritectique en graphite et en liquide riche en 
Silicium.  

À des températures bien inférieures, dès 1200 °C, dans le vide ou aux pressions ordinaires sous gaz 
neutre, la surface du SiC subit une sublimation non congruente avec enrichissement de la surface en 
Carbone (graphitisation) et évaporation préférentielle du Silicium. Ce processus de graphitisation de 
la surface du SiC est d’ailleurs exploité depuis le début des années 2010. Actuellement, c’est l’un des 
procédés utilisé en industrie pour produire des échantillons de graphène de haute qualité structurale 
sur de grandes surfaces. Sous atmosphère d’Hydrogène, vers 1000 °C, SiC subit une évaporation 
congruente lissante, parfois utilisée pour parfaire la préparation de surface de germes pour la 
cristallogenèse ou l’épitaxie du SiC. 

À des températures supérieures, toujours sous Hydrogène, c’est le Carbone qui part 
préférentiellement dans la phase gazeuse. Pour monter vers de hautes températures un échantillon 
de SiC sans dégradation de sa surface, il faut alors compenser les départs de Carbone en injectant dans 
la phase gazeuse une pression suffisante d’un précurseur carboné comme le propane, le méthane, ou 
l’éthylène.  
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Ce comportement de la surface du SiC est un des facteurs qui rendent l’élaboration de monocristaux 
massifs de SiC difficile. En contrepartie, il a permis le développement du principal procédé de 
cristallogenèse utilisé actuellement à l’échelle industrielle pour la fabrication de monocristaux massifs 
de SiC : le transport par sublimation. Ce mécanisme est au cœur du procédé  « Lely modifié », dont la 
démonstration, en 1978, par Tairov et Tsvetkov [8] à Leningrad (actuellement St Pétersbourg) est 
considérée, dans l’histoire du développement du SiC semiconducteur, comme l’avancée majeure la 
plus déterminante dans les progrès de fabrication des substrats monocristallin. 

Dans ce procédé, un germe de SiC monocristallin est présent dans la chambre de croissance. Les 
vapeurs de SiC, obtenues en chauffant du SiC polycristallin (le plus souvent de la poudre de SiC) à une 
température d’environ 2300 °C, ne se condensent plus de manière aléatoire sur une paroi en graphite 
mais préférentiellement sur le germe maintenu à température plus basse que la source. Les lingots 
obtenus par cette méthode permettent de produire des substrats de grandes tailles et dont la qualité 
cristalline ne limite plus les performances des composants, et conduisent à des rendements de 
fabrication économiquement acceptables. 

Cette méthode de croissance reste encore de loin la plus utilisée à ce jour, et presque la seule 
industrialisée par les multiples fournisseurs de substrats SiC dans le monde [34]. La seule méthode 
alternative industrielle connue, qui ne semble exploitée que par Norstel en Suède, et uniquement pour 
la fabrication de ses substrats semi-isolants de haute pureté, est une technique de croissance CVD à 
haute température. 

Récemment (vers 2015), des substrats de diamètre 6’’ (150 mm) ont été mis sur le marché, ce qui 
démontre la maturité technologique de ce matériau 4H-SiC (Figure 1.5), et vient compléter la gamme 
des tailles de substrats déjà commercialisés de 2’’ (  50 mm), 3’’ (  76 mm), et 4’’ (  100 mm). Les 
principaux fournisseurs de substrats qui se partagent le marché mondial sont : Cree (États-Unis) qui 
reste le leadeur mondial) [35], Dow Corning (États-Unis) [36], SiCrystal (Allemagne) [37], II-VI (USA) 
[38], Tankeblue (Chine) [39] et Norstel (Suède) [40].  

Figure 1.5 : Évolution du diamètre des substrats de SiC sur les 15 dernières années [41] 



 

31 

2.4.2. Homoépitaxie de couches actives sur 4H-SiC pour l’électronique de puissance  
 

 
À l’heure actuelle, les seules techniques industrialisées pour réaliser des couches minces épitaxiales 
de SiC de qualité acceptable pour l’électronique de puissance imposent de partir d’un substrat de SiC 
monocristallin du même polytype. SOITEC, qui avait commencé à développer des technologies de 
transfert de couche monocristalline SiC sur substrat SiC polycristallin avec intermédiaire métallique 
(technologies « Improve »), a abandonné cette piste à la fin des années 1990. 

C’est la raison principale pour laquelle la cristallogenèse du 4H-SiC massif, et en aval, les technologies 
de fabrications des tranches polies, ont été développées industriellement en grandes séries. L’autre 
débouché initial des tranches SiC, comme substrats pour l’hétéroépitaxie de composés III-N pour 
diodes LED et lasers, est en perte de vitesse. Ce débouché constitue encore un axe majeur chez Cree, 
mais la plupart de ses concurrents sont passés à des technologies à report, sur embase métallique, de 
couches actives III-N réalisées sur substrat de saphir recyclés.  

Par ailleurs, une des manières les plus simples pour acheminer le courant vers la couche active avec 
de faibles pertes par effet Joule consiste à utiliser un substrat aussi conducteur que possible. Pour 
obtenir un substrat à la fois monocristallin et conducteur, on part d’un cristal aussi parfait et aussi dopé 
que possible. La mobilité des électrons dans les SiC étant largement supérieure à celle des trous, c’est 
un dopage de type n+ que l’on réalise dans le matériau du substrat. Actuellement, ce dopage est réalisé 
par le donneur Azote, incorporé en cours de croissance.  

 

2.4.3. Mécanismes de croissance cristalline du SiC 

 

La première étape de l'épitaxie est la physisorption d'atomes, de molécules, ou de radicaux sur la 
surface du germe. Les espèces physisorbées, ou ad-espèces, et de manière ultime dans le cas optimal, 
les adatomes,  peuvent être mobiles sur la surface du cristal si la température de surface, et donc 
l’agitation thermique, sont suffisantes pour que les adatomes puissent sortir des puits de potentiel 
secondaires, atteindre les sites cristallins correspondant à des minima absolus d’énergie potentielle, 
avant d’être ensevelis dans le volume du cristal par la présence des espèces adsorbées 
postérieurement à leur arrivée. Pour le SiC comme pour la plupart des matériaux, l'organisation des 
atomes sur les sites cristallins lors de l'épitaxie peut se dérouler selon plusieurs mécanismes de 
déplacement des atomes à la surface du substrat, correspondant à plusieurs modes de croissance. Les 
principaux mécanismes sont : la croissance par avancée de marches (step-flow), la croissance par 
chevauchement de marches (step-bunching), et la nucléation 2D.  
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Croissance par avancée de marches (Step-flow) : plus connu dans la littérature par sa 
dénomination anglaise, le mode de croissance par « step-flow » a été formalisé 
mathématiquement par Burton, Cabrera et Frank en 1951 [42]. Dans cette configuration, la 
surface du substrat monocristallin présente une structure en marches et terrasses, où les bords 
de marche vont constituer des puits de potentiel énergétiquement favorables à l’incorporation 
des adatomes. Ainsi, lorsque les atomes arrivent sur la surface du germe, ils vont s’adsorber et 
se déplacer à la surface de l’échantillon. Si leur mobilité le leur permet, ils vont pouvoir migrer 
pour venir s’insérer sur les bords de marche, favorisant une croissance par step-flow. Ce mode 
peut être décrit comme un écoulement régulier de marches monoatomiques. La couche 
épitaxiale tend à reproduire la structure de la surface du substrat, en maintenant des bords des 
marches équidistants. Le step-flow est le mode de croissance idéal puisqu’il ne génère à priori 
aucun nouveau défaut et conserve une surface de croissance lisse (Figure 1.6.a). 

Croissance par chevauchement de marches (Step-bunching) : ce mode de croissance est très 
similaire au step-flow décrit précédemment, dans la mesure où les atomes incidents s’adsorbent 
également sur les bords de marche, mais les marches ne progressent pas à la même vitesse, et 
cela aboutit à la formation de paquets de marches formant des macro-marches, d’une hauteur 
multiple de celle de la monocouche, et pouvant atteindre plusieurs centaines de nanomètres. Ces 
macro-marches ou facettes sont alors séparées par des terrasses de largeur supérieure à la valeur 
nominale correspondant à la désorientation du substrat (Figure 1.6.b). 

Nucléation 2D : la croissance par nucléation 2D se produit lorsque les atomes adsorbés à la surface 
du substrat n’ont pas une mobilité suffisante pour atteindre les bords de marche. Les adatomes 
vont alors se regrouper en ilots sur les terrasses et servir de germe pour la croissance suivante 
(Figure 1.6.c). Dans le cas du germe de α-SiC, ce type de nucléation 2D engendre quasi-
systématiquement l’apparition du polytype 3C. La croissance devient donc hétéroépitaxiale, 
puisque ces deux matériaux ont une structure cristalline différente. 

Figure 1.6 : Représentation schématique des différents modes de croissance : (a) en rouge : 
croissance par Step-flow, (b) en vert : croissance par Step-bunching, 

 et (c) en bleu : Nucléation 2D en îlots 



33 

2.5. Propriétés et applications du SiC 

Le choix du matériau semiconducteur pour la fabrication d’un composant de puissance est fortement 
lié aux propriétés physiques du matériau qui définiront les performances du composant, au domaine 
d’application, mais aussi au prix de fabrication du produit final. Parmi les nombreux polytypes de SiC, 
le 4H-SiC est le polytype le plus intéressant en raison notamment de la mobilité plus élevée de 
porteurs, ainsi que de la disponibilité des substrats. Les principales propriétés physiques et 
électroniques à 300 K du 4H-SiC, comparées à celle du Silicium et aux quelques autres semiconducteurs 
les plus étudiés, en concurrence avec le Silicium, sont résumées dans le Tableau 1.1 suivant :  

Tableau 1.1: Comparaison des propriétés du SiC avec celles du Si, du GaN et du diamant 
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Comparaison 4H-SiC vs Si : 

La supériorité du 4H-SiC, comparé au semiconducteur traditionnel qu’est le Silicium, réside dans les 
principales caractéristiques suivantes.  

En premier lieu, le 4H-SiC a un champ électrique critique dix fois supérieur à celui du Silicium, ce 
qui permet de réaliser des composants avec une plus grande tenue en tension pour une même 
géométrie. Cet accroissement du calibre en tension permet notamment de réduire le nombre et 
la taille des composants mis en série, réduisant ainsi les pertes et l’encombrement des dispositifs 
pour des applications haute tension. La forte rigidité diélectrique permet aussi de réaliser des 
composants unipolaires plus performants dans des gammes de tension ne pouvant être atteintes 
auparavant que par des composants bipolaires Silicium, ces derniers étant plus lents et plus 
affectés par des pertes énergétiques liées aux phénomènes de recouvrement lors des phases de 
commutation. 

Sa vitesse de saturation élevée permet des commutations rapides entre les états passants et 
bloqués, réduisant ainsi les pertes en commutation dans les composants haute fréquence. Les 
mobilités des porteurs dans le SiC sont, certes un peu plus faibles que dans le Si, pouvant 
engendrer, à épaisseur identique de couche active, une augmentation de la résistance à l’état 
passant. Mais cette faiblesse au niveau de la mobilité est très largement surcompensée par la forte 
réduction possible, pour une tenue en tension donnée, de l’épaisseur de la couche active et 
l'augmentation de son dopage, autorisées par la très forte rigidité diélectrique du 4H-SiC.  

La température maximale admissible de fonctionnement du SiC est nettement supérieure à celle 
du Silicium, en raison de sa largeur de bande interdite. Elle lui permet de conserver ses propriétés 
de matériau semiconducteur (rapport des densités entre minoritaires et majoritaires) sur une large 
gamme de température, ce qui en fait un matériau particulièrement intéressant pour les 
applications à haute température. De plus, le nombre de porteurs intrinsèques est plus faible, ce 
qui conduit, lorsque la technologie a été optimisée, à de plus faibles courants de fuite. 

Par ailleurs, la conductivité thermique plus élevée du SiC, d’un facteur 3 par rapport au Silicium, 
permet une évacuation plus efficace de la chaleur, ce qui, d’une part, permet de réduire la taille 
des systèmes de refroidissement et autorise, d’autre part, des densités de puissance commutée 
plus élevées que le Silicium.  

Les propriétés physico-chimiques du SiC sont relativement proches de celles du diamant en raison 
de la forte énergie de liaison Si-C. Cette forte liaison Si-C fait du SiC le matériau le plus dur après le 
diamant et le B4C. Cette caractéristique explique son utilisation très répandue dans le domaine de 
l’abrasion et des outils de découpe. Par ailleurs, le SiC est inerte à la plupart des solutions 
chimiques (acides et bases) à température ambiante, et résiste également bien aux radiations. Ces 
propriétés remarquables font du SiC un matériau très intéressant pour des applications en 
environnement sévère (domaines de l’aéronautique et du spatial notamment). 
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Comparaison SiC vs GaN et diamant : 

L’autre matériau semiconducteur grand gap pressenti pour remplacer à terme le Silicium est le 
nitrure de Gallium (GaN). En effet, le GaN présente des propriétés physiques proches de celles du 
SiC, à l’exception de la conductivité thermique, plus faible d’un facteur 3 par rapport à celle du SiC. 
Actuellement, le GaN trouve sa principale application dans le domaine de l’optoélectronique du 
fait de son gap direct et dans des composants pour l’amplification hyperfréquence de puissance 
[43, 44]. L’utilisation du GaN en électronique de puissance est beaucoup plus récente, et en est 
encore au stade du développement. L’un des principaux freins au développement d’une filière 
industrielle GaN pour l’électronique de puissance est l’absence de substrats en GaN massif de 
qualité électronique de dimension suffisante [45-47].  

En effet, pour l’heure, la seule possibilité économiquement viable consiste à faire croître du GaN 
par hétéroépitaxie (sur substrats : Si, Al2O3 ou SiC) pour obtenir des substrats de taille 
industriellement pertinente [48]. Cette limitation technologique empêche la réalisation de 
composants GaN verticaux, et interdit les topologies qui sont adoptées pour la quasi-totalité des 
composants de puissance existants. Il faut se retreindre à des topologies latérales vulnérables à de 
multiples effets non-stationnaires (de type « lag »), contre lesquels luttent les laboratoires 
impliqués depuis plus de 20 ans. Toutefois, à la faveur des progrès accumulés et de percées 
récentes [49], le faible coût de fabrication de couches GaN, sur substrats Si de diamètre 200 mm, 
voire 300 mm, permet d’envisager des applications dans la gamme [300 – 1200] V pour lesquelles 
des composants latéraux GaN pourraient devenir compétitifs avec les composants verticaux SiC, 
au moins pour certains marchés spécifiques.  

Le diamant possède et de loin les caractéristiques théoriques les plus attractives. Cependant, le 
degré de maturité technologique actuel, encore au stade de la recherche expérimentale, limite le 
développement d’une filière diamant, notamment en raison des difficultés à synthétiser des 
substrats de surface supérieure à 10 x 10 mm² [50, 51], ainsi que du problème toujours non résolu 
du dopage type n du diamant par des éléments légers avec des concentrations se situant autour 
du ppm [52, 53].  

Le SiC est à l’heure actuelle le seul matériau grand gap offrant une maturité technologique 
suffisamment aboutie pour lui permettre de trouver des applications en électronique haute tension, 
haute température, impliquant des contraintes de volume, de poids et de rendement.  

Les domaines intéressés sont principalement : les réseaux de distribution électrique, les véhicules 
électriques, le transport ferroviaire ou aérien, l’aérospatial ou encore l’alimentation d’appareils 
nomades (Figure 1.7).  
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Figure 1.7 : Quelques domaines d’application du SiC en électronique de puissance [54] 
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3. Le dopage du 4H-SiC  

 
3.1. Rôle du dopage 

 
Dans son environnement opérationnel, un composant actif fabriqué à partir de matériaux 
semiconducteurs est inséré dans un circuit électrique auquel il est connecté par au moins deux 
électrodes conductrices, qui sont toujours métalliques pour les circuits de l’électronique de puissance. 
Réaliser des contacts ohmiques à forte conductance (Gc > 1 kS/cm2 ou Rc < 1m  .cm2) est impératif 
pour un composant destiné à l’électronique de puissance. Cependant, le contact entre un métal et un 
semiconducteur peu dopé est presque toujours un contact redresseur de type Schottky. Pour le 
semiconducteur SiC, on ne connaît pas de métallisation permettant d’obtenir un contact ohmique à 
forte conductance sur matériau peu dopé (< 1017 cm-3). Pour obtenir un contact ohmique utilisable, la 
présence d’un fort niveau de dopage est nécessaire, dans la zone du semiconducteur située à proximité 
immédiate de l’interface métal/semiconducteur.  

Pour chaque semiconducteur, et pour chaque type de conductivité (n ou p), la réalisation de contacts 
ohmiques performants impose donc de développer au moins un procédé de dopage à forte 
concentration (> 1018 cm-3) que l’on puisse localiser au niveau des contacts ohmiques. Par ailleurs, dans 
les composants unipolaires SiC destinés aux hautes tensions, la couche active doit être dopée, de 
manière contrôlée, par des accepteurs ou donneurs légers, à des concentrations modérées de l’ordre 
du ppm, typiquement entre 1015 et 1017 cm-3. En effet, un trop fort dopage limite la tenue en tension 
et un trop faible dopage augmente la résistance à l’état passant. Le carbure de Silicium est un 
semiconducteur dit du groupe IV, car il est composé uniquement d’éléments de la colonne 14 du 
tableau périodique (colonne IV.a de l’ancienne nomenclature internationale) (Figure 1.8). Pour SiC, 
comme pour les autres semiconducteurs du groupe IV, les éléments donneurs les plus efficaces sont 
des éléments de la colonne 15 (ancienne colonne Va) et les éléments accepteurs les plus efficaces sont 
issus de la colonne 13 (ancienne colonne III.a). Par ailleurs, les éléments Si et C étant « légers », c’est-
à-dire à faible numéro atomique, les compatibilités stériques et en électronégativité permettent 
l’incorporation de plus fortes densités de dopage si l’élément chimique dopant est de faible numéro 
atomique.  

 

Figure 1.8 : Dopants légers du SiC : colonne III : dopants de type p et colonne V : dopants de type n 
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3.1.1. Le dopage de type n 

Les éléments Azote (substitué au Carbone) et Phosphore (substitué au Silicium) sont les éléments 
donneurs les plus utilisés pour le dopage intentionnel de type n du 4H-SiC. Ils sont presque équivalents 
pour ce qui concerne l‘énergie d’activation ( Ec - Ed ) du niveau donneur (Figure 1.9) comme pour ce qui 
concerne la limite de solubilité, évaluée vers 1021 at.cm-3 [55].  

Figure 1.9 : Positions des principaux niveaux d’énergie donneurs et accepteurs dans le 4H-SiC [56] 

Leurs compatibilités stériques et en électronégativité avec l’élément substitué sont assez similaires. 
Par ailleurs, il y a des raisons pratiques et toxicologiques qui rendent moins attrayante la manipulation 
du phosphore par rapport à l’Azote. L’Azote est également une impureté que l’on retrouve quasiment 
toujours, de manière résiduelle, dans les couches et les lingots de SiC non intentionnellement dopés, 
en raison de son abondance dans l’air (~ 78 %), qui conduit à la présence de traces d’Azote gazeux dans 
les réacteurs. 

3.1.2. Le dopage de type p 

En ce qui concerne les éléments accepteurs, ce sont l’Aluminium et le Gallium qui sont les plus 
efficaces, l’Aluminium étant de loin le plus utilisé de par sa très grande disponibilité. L’Aluminium se 
substitue de manière préférentielle au Silicium [57] et sa limite de solubilité est très élevée, évaluée à 
environ 1021 at.cm-3 [55]. L’élément Bore a un comportement complexe dans 4H-SiC. Il peut 
s’incorporer sur les deux types de sites cristallins Si : les sites « hexagonaux » et les sites « cubiques ». 
Sur l’un des sites, le Bore substitué se comporte bien comme un accepteur plutôt léger 
(Ea-Ev  280 meV [56]), mais sur l’autre, il génère un niveau accepteur profond situé vers 0,6 eV sous 
la bande de conduction. Dans les procédés de dopage connus, on ne sait pas incorporer le Bore de 
manière privilégiée sur les sites donneurs légers. C’est ce qui explique en partie que l’usage du Bore 
en tant qu’élément accepteur du 4H-SiC ait été abandonné à la fin des années 1990. 

Sur le 4H-SiC de type p, la hauteur de barrière Schottky est plus élevée que sur le type n, typiquement 
vers 2 eV pour la plupart des métallisations habituelles de la micro-électronique. À niveau de dopage 
égal du semiconducteur, les contacts ohmiques sont donc moins conducteurs sur type p que sur type 
n. Exprimé autrement, pour une conductance de contact donnée, il faut un niveau de dopage de type
p supérieur à ce qui est nécessaire sur type n. 
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Typiquement, sur 4H-SiC de type p, avec la meilleure métallisation connue et le meilleur traitement 
thermique identifié, il faut une densité Na > 1019 cm-3 pour obtenir une conductance spécifique 
acceptable. Également, pour le 4H-SiC, le dopage de type p est plus problématique que le type n car 
les niveaux d’énergie des meilleurs accepteurs sont plus profonds, au mieux vers 190 meV pour l’Al à 
des concentrations faibles ou modérées (< 1018 cm-3). Cependant, aux très fortes concentrations de 
dopage Al, l’énergie d’activation de la conduction de type p tend à diminuer, ce qui est attribué à un 
élargissement du niveau accepteur sous la forme d’une bande d’impureté dont le minimum est plus 
proche de la bande de valence. La maîtrise d’un procédé de dopage localisé de type p à très forte 
concentration constitue l’un des objectifs de cette thèse. 

 

3.2. Les techniques de dopage : dopage post-croissance et in situ par épitaxie  

 

Dans la pratique, il existe deux voies de dopage. La première voie est dite post-croissance. Elle consiste 
à venir « insérer » les dopants dans le réseau cristallin une fois le processus de croissance du matériau 
achevé. Les principaux procédés de dopage post-croissance sont : la diffusion thermique et 
l’implantation ionique. La seconde voie est la méthode de dopage dite in situ, en cours d’épitaxie. Elle 
consiste à doper le matériau au cours de la fabrication du cristal semiconducteur en incorporant les 
impuretés dopantes durant la phase d’élaboration du matériau (croissance du substrat ou épitaxies 
localisées). Elle permet de réaliser des dopages uniformes sans limitation en épaisseur et sans risque 
d’introduire de défauts cristallins dans le matériau. De plus, aucun recuit d’activation des dopants n’est 
a priori nécessaire après épitaxie CVD du 4H-SiC, même pour des forts niveaux de dopage (typiquement 
jusqu’à 3 × 1019 cm-3).  

Notre thèse, faisant suite aux travaux antérieurs de la même lignée, est une contribution à 
l’exploration d’une technique d’épitaxie localisée alternative de SiC fortement dopé, à basse 
température, par transport VLS.  

 
3.2.1. Dopage par diffusion thermique 

 

Très employée pour doper le Silicium, la diffusion thermique consiste à faire diffuser des espèces 
dopantes dans le réseau cristallin à partir de la surface de l’échantillon, sous l’effet d’un gradient de 
concentration, à haute température. Cependant, pour le SiC, cette méthode requiert des températures 
très élevées, typiquement comprises entre 1800 °C et 2000 °C [58]. À plus basse température, la 
diffusion thermique des impuretés est extrêmement lente en raison des valeurs des coefficients de 
diffusion très faibles. À titre d’exemple, les coefficients de diffusion thermique sont estimés à une 
valeur de 6 × 10-14 cm2.s-1 pour l’Aluminium et à 8 × 10-13 cm2.s-1 pour le Bore [56], pour une diffusion 
opérée à une température de 1700 °C. Dans la pratique, le recours à cette méthode est inenvisageable 
en raison des températures et des durées de procédés, rédhibitoires pour obtenir des couches dopées 
très épaisses (> 1 μm). De plus, les hautes températures rendent très difficile la stabilisation de la 
surface de SiC, ainsi que la réalisation de masques thermiquement stables pour réaliser des dopages 
localisés. 
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3.2.2. L’implantation ionique 

Proposée par Schockley en 1954 pour doper les matériaux semi-conducteurs, puis brevetée en 1957 
[59], l’implantation ionique est, à ce jour, la technique de dopage post-croissance la plus utilisée par 
l’industrie microélectronique pour la réalisation de dopages localisés dans SiC. Ce procédé consiste à 
modifier la composition des couches atomiques des régions du matériau que l’on souhaite doper, en 
introduisant des impuretés par bombardement ionique. Au moyen d’un implanteur, des ions sont 
accélérés par un champ électrique pour acquérir une énergie variant de quelques de keV jusqu’à 
plusieurs MeV, leur permettant de pénétrer la matière en provoquant une succession de collisions 
avec les atomes du réseau cristallin comme illustré sur le schéma de la Figure 1.10.  

Figure 1.10 : Schéma de principe de l’implantation ionique 

Lorsque le faisceau d’ions entre en contact avec la surface du matériau, durant le processus 
d’implantation, plusieurs interactions avec la matière peuvent se produire, notamment des émissions 
de particules comme : 

des ions rétrodiffusés 
des photons 
des électrons secondaires et/ou des neutres 
des ions secondaires  
des atomes éjectés par effet de pulvérisation suite aux collisions des ions avec les couches 
atomiques superficielles du matériau 

En effet, un seul ion apportant une énergie d’une centaine de keV peut entrer en collision avec des 
centaines d’atomes du réseau et provoquer la formation d’un millier de défauts cristallins dans le 
matériau. Ainsi, l’un des principaux inconvénients de cette méthode est la forte dégradation cristalline 
du matériau, accompagnée d’un faible taux d’activation des dopants après implantation.  
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Bien que cette technique soit maîtrisée pour doper le Silicium [60, 61], des difficultés persistantes 
demeurent pour le SiC. Les défauts générés durant le processus d’implantation entraînent des 
modifications dans la structure cristalline, provoquant un fort désaccord de maille pour les forts 
dopages [62], allant jusqu’à l’altération locale de la stœchiométrie des zones implantées dans le SiC 
[63].  

De plus, bien que l’implantation soit souvent réalisée à température élevée (entre 300 °C et 800 °C 
selon le type de dopant [64]) pour éviter l’amorphisation de la cible, les impuretés introduites dans le 
cristal se retrouvent majoritairement en position interstitielle et sont par conséquent électriquement 
inactifs en tant que dopants légers [65]. Il est donc indispensable de recourir à une étape de recuit 
d’activation après implantation pour favoriser la recristallisation des zones amorphisées par 
l’implantation, et fournir l’énergie nécessaire à la migration des dopants vers des positions 
substitutionnelles, pour les activer électriquement [66, 67].  En raison de la forte énergie de liaison   
Si-C, les températures nécessaires sont supérieures à 1500 °C. Néanmoins, le recuit post-implantation 
ne guérit pas tous les défauts. Une partie des ions implantés va rester sur des sites interstitiels, dans 
lesquels les éléments implantés ne se comportent pas comme des dopants légers. Certains défauts 
ponctuels vont se recombiner pour former des complexes plus stables. Même pour des recuits vers 
1700 °C, il reste des défauts dans le cristal qui se manifestent par des niveaux profonds dans la bande 
interdite, identifiables par des transitions caractéristiques en photoluminescence. 

En ce qui concerne le taux d’incorporation de dopants qu’il est possible d’obtenir, des concentrations 
jusqu’à plus de 1021 at.cm-3 en Aluminium ont été atteintes [68, 69]. Cependant, une implantation 
multi-énergétique d'ions à forte dose est indispensable pour atteindre un tel niveau de concentration, 
entrainant, selon les conditions expérimentales, la formation d’une forte densité de défauts cristallins, 
voire la formation de phases parasites sous forme de nano-cristallites de SiC re-précipités dans les 
couches implantées durant le recuit post-implantation [70].  

Protéger la surface implantée lors de l’étape de recuit haute température est aussi un enjeu majeur 
en raison de la désorption des atomes de Silicium de la surface du SiC dans le vide pour des 
températures supérieures à 1500 °C. Au cours des 20 dernières années, des solutions pour protéger la 
surface du SiC ont été mises au point. Parmi elles, plusieurs types de couches de protection ou « cap-
layer », à base d’AlN ont été étudiés [71, 72], et des résultats satisfaisants semble avoir été obtenus 
pour des températures allant jusqu’à 1600°C. Néanmoins, à ce jour, la protection la plus efficace 
connue consiste à former sur la surface une couche de graphite formée à partir d’une résine polymère 
déposée par spin-coating et pyrolysée [73-75]. D’autres solutions ont également prouvé une certaine 
efficacité, comme le recuit sous un environnement riche en Silicium, en introduisant du silane SiH4 
notamment. La surpression en Si a pour rôle de compenser la désorption du Silicium de la surface du 
SiC, tout en préservant la rugosité initiale de la surface [76, 77]. 

Un autre verrou technologique lié à l’implantation ionique est le domaine relativement faible des 
profondeurs de dopage, limitées par l'énergie d'implantation à quelques centaines de nanomètres de 
profondeur pour des tensions classiques d'accélération des implanteurs industriels standard.  
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Pour le dopage de type n à l’Azote N [78], et pour le type p à l’Aluminium Al [69], la profondeur 
d’implantation n’excède pas les 500 nm avec un implanteur industriel standard (~ 200 kV de tension 
d'accélération des ions). Pour obtenir des profondeurs de dopage supérieures au micromètre, des 
implantations par des technologies plus complexes et moins répandues, avec des énergies de plusieurs 
MeV sont nécessaires [79].  

Avec les limites mentionnées, et dans le cas où la formation des couches amorphes est évitée dans le 
SiC, l’implantation ionique a néanmoins l’avantage de permettre une maitrise acceptable du profil de 
dopage et de la concentration en dopant introduite. En effet, le contrôle du courant et de l’énergie du 
faisceau incident permet de connaitre précisément la dose d’impuretés implantées ainsi que sa 
distribution en profondeur.  

3.2.3. La technique CVD 

La technique CVD (pour Chemical Vapor Deposition) ou épitaxie en phase vapeur, est de loin la 
technique de croissance la plus répandue dans les milieux académiques comme dans le monde de 
l’industrie pour faire croitre des couches minces monocristallines, voire pour doper le SiC [80]. Cette 
technique de croissance utilise la pyrolyse à haute température de précurseurs gazeux pour la synthèse 
de couches épitaxiales sur un substrat chauffé. Pour le SiC, des précurseurs carbonés (méthane CH4, 
propane C3H8 …) et du silane (SiH4) sont dilués dans un gaz vecteur (généralement du dihydrogène H2) 
dans lequel est ajouté un mélange gazeux adéquat de précurseurs moléculaires contentant les 
impuretés dopantes. À proximité de la surface du germe, les espèces gazeuses se décomposent et 
réagissent pour former une couche de SiC dopée. La croissance CVD s’effectue généralement à des 
températures comprises entre 1400 °C et 1600 °C. Cette technique a l’avantage de pouvoir faire croitre 
des couches épitaxiées sans inclusions de polytypes parasites, avec des vitesses de croissance de 
plusieurs μm/h, selon les conditions utilisées.  

Pour le dopage de type n, du diazote est généralement incorporé au mélange gazeux au cours de la 
croissance des couches épitaxiales de SiC [81, 82]. Pour le type p, le dopage est généralement assuré 
par l’Aluminium avec l’ajout Tri-Méthyl-Aluminium (TMAl) au mélange gazeux, lors de la croissance 
[25, 83]. Le schéma Figure 1.11 illustre le principe de la croissance de couches minces de SiC dopées p 
par CVD. 

Figure 1.11 : Principaux mécanismes de croissance de couches SiC dopées p par CVD 
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En CVD, le contrôle du ratio Si/C permet de maitriser le taux d’incorporation des impuretés dans la 
matrice cristalline, avec une gamme de dopage accessible allant de 2 × 1014 at.cm-3 jusqu’à des valeurs 
atteignant 5 × 1020 at.cm-3 pour le dopage à l’Aluminium, avec difficulté cependant pour atteindre cette 
valeur limite [84]. De plus, une autre contrainte de cette méthode de dopage in-situ est le budget 
énergétique nécessaire pour utiliser cette technique, qui a amené à développer des réacteurs 
spécifiques de haute pureté, très onéreux et à la technologie complexe, dédiés à la CVD, pour 
supporter de très hautes températures [85, 86], qui illustre la difficulté technique de mise en œuvre 
de cette méthode de dopage.  

De plus, réaliser des croissances localisées par CVD reste très difficile. En effet, les masques utilisés 
pour la localisation de la croissance, généralement du graphite [87, 88] pour le 4H-SiC se dégradent en 
raison de l’atmosphère riche en dihydrogène H2 qui réagit avec le masque (perte de sélectivité, 
formation d’espèce parasites, re-dépôt sur le masque …) durant la croissance avec les hautes 
températures du procédé. Ce qui entraine à son tour une croissance limitée dans le temps et une 
dégradation importante de la qualité cristalline de la croissance localisée du SiC. D’autre types de 
masque, comme le carbure de tantale TaC ont été testés [89, 90], aboutissant aux meilleurs résultats 
obtenus jusqu’à présent pour la croissance homoépitaxiale localisée de SiC par CVD avec masquage. 
Ces résultats de croissance homoépitaxiale sont intéressants mais, le plus souvent, la fenêtre de 
paramètres expérimentaux qui conduit à une sélectivité du dépôt est très limitée, et elle se situe en 
dehors du domaine qui correspond à une qualité cristalline optimale du SiC épitaxié. 

3.2.4. Concentration maximale de dopage 

La densité maximum d'une impureté donnée que l'on peut introduire et exploiter dans un 
semiconducteur est imposée par la limite thermodynamique de solubilité de l'impureté dans le cristal 
dans les conditions de croissance, de diffusion ou de recuit. Si, au cours du processus de dopage à 
haute température, on dépasse un seuil critique de sursaturation, des phénomènes de précipitation 
peuvent apparaitre au sein du cristal, pouvant même, à l’extrême, conduire à une déstabilisation de 
l’ordre atomique global et à une perte de l’organisation périodique cristalline. 

Dans le cristal refroidi, la limite de solubilité thermodynamique de l’impureté dopante est nettement 
plus basse qu’à la température maximale du processus de dopage. Cependant, dans un cristal à liaisons 
fortes comme SiC (énergie de liaison proche de 3,2 eV), les barrières cinétiques sont très élevées (> 1 
eV). Elles sont bien supérieures à l’énergie d’agitation thermique maximale (< 0,1 eV) que l’on peut 
rencontrer dans le semiconducteur, que ce soit lors de la fabrication des composants, ou encore dans 
les conditions d’utilisation opérationnelles, même les applications les plus extrêmes (jusqu’à ~ 1000 °C 
au maximum à ce jour). De ce fait, on n’observe pas de précipitation des éléments dopants lors de la 
fabrication des composants ou du fonctionnement du composant en environnement opérationnel.  
Ramené à basse température, le cristal conserve la concentration de dopage que l’on a réussi à 
introduire à haute température. La concentration maximale de dopage n’est cependant pas la même 
pour les différentes techniques de dopage localisé. 
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Cas du dopage par diffusion 

Au cours d’un processus de dopage par diffusion, on s’arrange pour maintenir un quasi-équilibre pour 
les éléments constitutifs majoritaires du cristal, parfois en encapsulant sa surface ou en maintenant 
des pressions partielles suffisantes dans la phase gazeuse au-dessus de cette surface. La concentration 
maximale de dopage est alors proche de la limite de solubilité de l’impureté considérée dans le cristal 
porté à la température adoptée pour la diffusion. 

Cas du dopage par implantation ionique 

Dans le cas d’un processus de dopage par implantation ionique, ce sont le plus souvent les défauts 
cristallins créés par le passage des ions qui vont déterminer la densité de dopage maximale. Chaque 
pénétration d’un ion de forte énergie dans le cristal casse des centaines de liaisons, provoque des 
centaines de déplacement atomiques, et génère des centaines de défauts ponctuels dans le cristal. 
Une implantation à trop forte dose peut amorphiser le matériau. À température ambiante, la dose 
d’amorphisation dans le SiC se situe dans la gamme [1015 - 1016] cm-2, selon l’élément chimique 
implanté. On peut augmenter cette valeur limite de dose si on réalise l’implantation en chauffant le 
cristal. La température plus élevée permet alors au cristal de reconstruire des liaisons et de guérir 
partiellement les défauts en cours de processus.  

Cas du dopage en cours d’épitaxie 

La solubilité dans les conditions de croissance d’une épitaxie est gouvernée par les potentiels 
chimiques de l’élément dopant dans les différents sites du cristal (substitutionnel, interstitiel). Elle est 
donc fonction de la température de croissance, mais aussi des potentiels chimiques des éléments 
constituants majoritaires du cristal. Ces éléments majoritaires sont en état de légère sursaturation 
dans la phase « nourricière », celle qui apporte les atomes, phase gazeuse ou liquide, plus rarement 
solide, selon le procédé d’épitaxie en question. Le degré de sursaturation varie selon la nature de cette 
phase.  

Pour une épitaxie en phase liquide, l’écart en potentiel chimique pour un élément donné est plus faible 
que pour un procédé en phase vapeur, mais la concentration en éléments est beaucoup plus 
importante, et on peut parfois atteindre des concentrations de dopage dans le cristal déposé 
supérieures aux maximales obtenues en phase vapeur. 

La possibilité ou non d’atteindre la limite de solubilité est fonction à la fois des conditions de croissance 
et des particularités de la surface du germe. Comme nous l’avons déjà mentionné au § 2.3, pour une 
phase « nourricière » donnée et une température fixée, l’orientation cristallographique de cette 
surface joue sur l’incorporation du dopant, ce qui signifie qu’elle agit sur les barrières cinétiques 
d’incorporation des éléments. La concentration en lacunes peut également jouer sur la cinétique de 
mise en site des atomes dopants. 
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Le diagramme de la Figure 1.12 résume les gammes de dopages de type p répertoriées pour le SiC, en 
fonction de la méthode de dopage employée :  

Figure 1.12 : Diagramme explicitant les gammes de niveaux de dopage pour le SiC de type p 

3.2.5. Difficultés liées au dopage localisé dans le 4H-SiC 

Le dopage est particulièrement difficile à localiser dans le 4H-SiC. D’une part, les techniques de dopage 
localisé par diffusion ne sont pas utilisées jusqu’à présent, à cause des températures très élevées 
requises et de la difficulté à trouver un matériau de masquage résistant à ces températures et que l’on 
puisse retirer lorsque le processus de dopage est achevé. D’autre part, le problème est assez similaire 
pour l’épitaxie CVD localisée du 4H-SiC, épitaxie qui nécessite des températures supérieures à 1500 °C. 
On ne connaît pas de masquage suffisamment fiable.  

La seule solution connue [91, 92] consiste à creuser des caissons dans le SiC, à épitaxier sur la surface 
corruguée, puis à réaliser une planarisation par polissage. L’obtention d’un processus fiable et 
reproductible basé sur ce principe nécessite l’étude détaillée d’un grand nombre de sous-processus 
dont certains sont délicats : gravure, préparation de surface, optimisation des processus de croissance 
et d’incorporation des dopants selon les différentes directions cristallographiques exposées. 

Actuellement, le processus de dopage le moins compliqué à localiser est l’implantation ionique. Les 
ions peuvent être stoppés par une épaisseur suffisante de matériau de masquage : le plus souvent un 
polymère, un isolant minéral ou parfois un métal. Les principales limitations proviennent alors de la 
profondeur maximale de dopage, liée à l’énergie des ions incidents et aux défauts cristallins générés, 
déjà mentionnés ci-dessus.  
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3.3. Solution alternative aux méthodes conventionnelles : l’épitaxie VLS localisée 

Bien avant de devenir une méthode envisageable pour le dopage localisé, la croissance par transport 
Vapeur-Liquide-Solide ou VLS a été identifiée pour la première fois en 1964 par Wagner et Ellis [93] 
pour décrire les mécanismes de croissance de nano-fils en Silicium, aussi appelés whiskers. Il s’agit 
d’une technique de croissance en phase liquide qui combine à la fois les avantages d’une croissance 
en solution [94] (croissance à basse température, conditions proches de l’équilibre, vitesse de 
croissance importante, haute qualité cristalline), avec celle d’une croissance en phase vapeur (contrôle 
de la croissance par un simple débit de gaz).  

Le nom de ce procédé de croissance cristalline vient de la configuration topologique de croissance, qui 
met simultanément en jeu les trois états de la matière : une Phase Gazeuse majoritairement neutre, 
mais qui contient une pression partielle d’un ou plusieurs précurseur(s) moléculaire(s) réactifs ; ces 
espèces réactives vont réagir avec une Phase Liquide (le catalyseur), elle-même en contact avec une 
Phase Solide (le substrat) à la surface de laquelle se produit la croissance cristalline dont le front se 
situe au niveau de l’interface liquide/solide.  

L’une des premières croissances de nanofils en SiC a été étudiée et rapportée dans la littérature en 
1971 par Bootsma & all [95]. Dans cette étude, plusieurs configurations ont été étudiées. L’une d’elles 
consiste à déposer des petites gouttes de liquide, riches en fer (catalyseur), à la surface d’un substrat, 
et à les alimenter par une phase gazeuse riche en espèces siliciées et carbonées. Les précurseurs 
moléculaires contenus dans la phase gazeuse viennent réagir avec la phase liquide, ce qui entraine une 
sursaturation du liquide en éléments Silicium et en Carbone, qui précipitent et induisent une 
croissance de SiC à l’interface liquide-solide. On obtient ainsi des bâtonnets ou des monofilaments de 
diamètres variables en fonction des dimensions des gouttes initiales (Figure 1.13.a).  

La croissance n’ayant lieu qu’aux endroits où sont localisées les gouttelettes de liquide, et uniquement 
sous le liquide, il est théoriquement possible d’étendre ce procédé pour faire croitre sélectivement des 
zones « plus étendues » et préalablement délimitées, en contrôlant les dimensions de la phase liquide. 
Partant de ce constat, le domaine d’application de ce procédé, maitrisé depuis plusieurs années pour 
la croissance de nanofils, a été élargi à la croissance épitaxiale de couches minces de SiC, dont le LMI 
a fait l’une de ses spécialités depuis plus de 20 ans [96].  

Dans cette configuration originale, la phase solide est un germe (SiC cristallin ou autre substrat), sur 
lequel est formé un alliage liquide riche en Silicium, mélangé à un additif judicieusement choisi, le tout 
alimenté par une phase gazeuse riche en Carbone comme illustré sur la Figure 1.13.b. 

Le processus de la croissance VLS du SiC se décompose essentiellement en 4 étapes : 

1) Transport des précurseurs gazeux réactifs jusqu’à la phase vapeur/liquide
2) Dissolution des espèces à l’interface vapeur/liquide
3) Diffusion des espèces à travers la phase liquide jusqu’à l’interface liquide/solide
4) Cristallisation du SiC à l’interface solide/liquide
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Dans le cas de croissance VLS de SiC en couches minces, le choix de l’additif est essentiel, car il doit 
satisfaire plusieurs exigences, dont les quatre principales sont :  

une basse température de fusion de l’alliage silicié, 
un bon mouillage sur la phase solide, 
une solubilité en Carbone satisfaisante pour permettre la croissance avec une vitesse 
raisonnable, 
une phase SiC solide en équilibre thermodynamique avec la phase liquide, interdisant la 
formation de phases parasites au cours de la croissance. 

Parfois, comme dans le cas de l’Aluminium, l’additif peut jouer un rôle d’un dopant vis-à-vis du SiC. 
Plusieurs additifs ont été étudiés [97], et deux familles d’alliages se sont avérés particulièrement 
intéressants pour l’étude de la croissance VLS. La première est la famille Al-Si, utilisable pour 
l’homoépitaxie de 4H-SiC dopé p+ [98, 99], famille d’alliages qui a été utilisé pour la plus grande partie 
de nos travaux.  

Figure 1.13 : Schéma de principe du transport VLS appliqué à la croissance de SiC : 
(a) Sous forme de nanofils (issus de [100])  

et (b) En couches minces épitaxiales (issus de nos travaux) 
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En effet, en plus de jouer le rôle de dopant p pour le 4H-SiC, l’Aluminium permet également d’abaisser 
la température de fusion de la phase liquide, jusqu'à 577 °C pour la composition eutectique 
(Figure 1.14), ce qui ouvre une possibilité théorique de réalisation de croissances à basse température. 
Nous verrons dans le Chapitre 3 que d’autres contraintes imposent une limite basse vers 1100 °C 
quand on veut obtenir une véritable épitaxie de SiC.  

Figure 1.14 : Diagramme binaire Si-Al ; point eutectique à 577°C température minimale 
 conduisant à l’apparition d’une phase liquide Si-Al 

Cette configuration d’épitaxie localisée à phase liquide Al-Si s’est révélée comme une alternative 
sérieuse à l’implantation ionique d’ions Aluminium, notamment en raison de ses nombreux avantages 
pour fortement doper p++ le 4H-SiC.  

Les principaux avantages potentiels de la croissance par transport VLS sont : 

Accès à une haute qualité cristalline des couches minces épitaxiées, grâce au mode de croissance 
en phase liquide, 
Véritable épitaxie à des températures de croissance plus basses (1100 °C – 1300 °C) que les 
méthodes CVD conventionnelles (typiquement 1500 °C – 1600 °C)  
Contrôle de la croissance par un simple débit de gaz  
Possibilité de faire croitre sélectivement du SiC fortement dopé p en Al,  
Minimisation des risques de générer des défauts cristallins liés au fort taux de dopage durant la 
croissance,  
Par rapport à l’implantation ionique, relâchement des limitations en profondeur, et absence de 
génération systématique de défauts ; possibilité de réalisation de jonctions p-n localisées à faibles 
courants de fuite. 
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La seconde famille d’alliages particulièrement intéressante est la famille Ge-Si, initialement 
sélectionnée dans le but d'obtenir des couches non intentionnellement dopées, et qui a abouti à la 
démonstration d’une hétéroépitaxie de 3C-SiC sur substrat SiC hexagonal sans domaines d’inversion 
[101, 102]. Ce résultat très intéressant a donné lieu à une étude approfondie pour comprendre les  
mécanismes de croissance et stabiliser la formation de la seule forme cubique du SiC, qui n’existe 
toujours pas à l’heure actuelle sous forme de lingot massif [101-103].  

Plus récemment, le LMI a développé une variante d’épitaxie VLS adaptée au matériau GaN, notamment 
pour la réalisation de dopages localisés de type p.  En effet, pour ce matériau, il n’existe pas encore de 
technique validée permettant de réaliser un dopage localisé de type p. Au stade actuel, il a été 
démontré la faisabilité de la réalisation d’un réseau de cristallites de GaN en relation épitaxiale avec 
un substrat GaN ou SiC, ainsi qu’une forte incorporation d’éléments donneurs Oxygène et accepteurs 
Mg dans ces cristallites [104, 105]. La faisabilité d’une conduction électrique de type p dans ces 
cristallites reste cependant encore à démontrer. 

4. Application de la technologie SiC aux redresseurs de puissance

4.1. Les Redresseurs SiC actuels 

Conséquence des efforts de recherche et développement cumulés depuis la fin des années 1980, la 
maturité technologique du SiC tend de plus en plus à se rapprocher de celle du Silicium. Elle a tout 
d’abord rendu possible la commercialisation, au début des années 2010, par plusieurs industriels des 
composants de puissance comme ST Microelectronics ou Infineon, de la première génération de 
redresseurs de puissance rapides Schottky SiC fiables, avec une tenue en tension de 600 V, puis plus 
récemment 1200 V et 1700 V, permettant de remplacer les diodes PiN en Silicium du même calibre en 
tension, avantageusement en termes de rendement énergétique. Le paragraphe § 4.2 contient de 
brefs rappels sur les particularités spécifiques aux redresseurs Schottky. 

Les générations les plus récentes de redresseurs rapides SiC dans ces gammes de tension, apparues 
vers 2014, sont en fait des structures mixtes de type « Junction Barrier Schottky » ou « JBS ». Le 
principe de fonctionnement de ces structures « JBS » est rappelé au § 4.4. 

Pour de plus hautes tensions, jusqu’à 25 kV en laboratoire, c’est la topologie PiN qui représente le 
meilleur compromis technico-économique. Longtemps entravé par des phénomènes de dégradation 
liés à des générations et migrations de défauts cristallins en régime direct, le développement de ce 
type de redresseurs a retrouvé très récemment une nouvelle vigueur suite à la disponibilité de 
nouvelles qualités de substrats à faible densité de dislocations basales, et à la mise au point de 
procédures d’épitaxie spécifiquement optimisées. Un rappel des spécificités propres aux diodes PiN 
est présenté au paragraphe au § 4.3 suivant. 
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4.2. La diode Schottky 

Pour une diode Schottky, le comportement redresseur est assuré par un contact de type 
métal/semiconducteur encore appelé « contact Schottky », du nom du premier physicien à en avoir 
étudié le comportement. Ce type de contacts se caractérise par l’existence d’une barrière de potentiel 
électronique liée au positionnement du niveau de Fermi du métal à l’intérieur de la bande interdite du 
semiconducteur (Figure 1.15).  

En l’absence de polarisation externe, si le semiconducteur n’est pas très fortement dopé 
(  Nd - Na  < 1018 cm-3), cette barrière s’oppose à la circulation des porteurs entre le métal et le 
semiconducteur. 

Figure 1.15 : Configuration de bandes pour un contact Schottky sans polarisation externe  
Cas d’un semiconducteur de type n  

Polarisation en régime inverse 

Une polarisation en régime inverse (cathode au métal sur semiconducteur de type n) conduit à une 
augmentation de la hauteur de la barrière s’opposant au passage des électrons du semiconducteur 
vers le métal, alors que la barrière s’opposant au passage des électrons du métal vers le 
semiconducteur reste presque constante. Le courant qui circule est très faible, limité au courant de 
fuite dû aux limitations et imperfections de la barrière Schottky. 
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Tenue en tension 

Le claquage diélectrique intervient quand le champ électrique dépasse le champ de claquage Ec dans 
une région du semiconducteur. À cause du dopage de la couche active, le maximum de champ 
électrique est localisé à l’interface métal/semiconducteur.  

Par ailleurs, comme nous le verrons un peu plus loin, ce dopage est indispensable, pour assurer une 
conduction électrique suffisante en régime direct. Le niveau de dopage dans la couche active peu 
dopée doit être optimisé. Trop fort, ce niveau de dopage limite la tenue en tension. Trop faible, il 
augmente la résistance à l’état passant. Le plus souvent, on se place au niveau de dopage maximal, et 
à l’épaisseur minimale, compatibles avec la tenue en tension Vc recherchée. C’est ce qui est réalisé 
dans tous les composants industriels. 

Pour un dopage uniforme, le champ croit linéairement dans la couche active et l’épaisseur minimale 
de couche active est proche de 2 Vc / Ec. Par exemple, pour un redresseur Schottky 100 V en Silicium  
(Ec  20 V/μm), il faut une épaisseur minimale de semiconducteur de 10 μm, comme pour un 
redresseur SiC 1 kV (Ec  200 V/μm). Toujours pour un dopage uniforme, l’ordre de grandeur du niveau 
de dopage maximal tolérable est donné par NMAX   . Ec

2
 / 2 e.Vc. Il est proche de 1016 cm-3 pour un 

redresseur Schottky SiC 1 de kV mais seulement de 1015 cm-3 pour un redresseur Schottky de Si 100 V. 

Pour une même tenue en tension, la couche active d’un redresseur Schottky en Silicium étant donc 
environ 10 fois plus épaisse et 100 fois moins dopée que pour un redresseur en SiC, la conductance 
par unité de surface en régime direct sera plusieurs centaines de fois supérieure dans le cas du SiC, ce 
qui permettra de réduire d’autant la surface de la diode pour une valeur de résistance à l’état passant 
donnée. C’est ce qui explique que la surface de puce d’un redresseur Schottky pouvant faire passer 
quelques ampères, réalisé sur semiconducteur à gap moyen comme le Silicium, devient prohibitive 
(> 1 cm2 ) pour des tenues en tension supérieures à environ [100 – 200] V, alors qu’elle reste acceptable 
pour des redresseurs SiC jusqu’à environ 2 kV. 

Polarisation en régime direct 

L’application d’une polarisation en régime direct (anode au métal sur semiconducteur de type n) 
conduit à un abaissement de la barrière de potentiel électronique s’opposant au passage des porteurs 
du semiconducteur vers le métal. Pour une tension de polarisation directe égale ou supérieure à la 
hauteur de barrière Schottky, il n’existe plus d’obstacle au passage des porteurs du semiconducteur 
vers le métal. 

Le courant de conduction dans la diode Schottky polarisée en direct est uniquement assuré par les 
porteurs majoritaires du semiconducteur (électrons pour le type n, ou trous pour le type p), ce qui 
permet de classifier ce composant dans la catégorie des composants unipolaires, contrairement, par 
exemple, aux diodes PiN, qui sont des composants bipolaires dans lesquels les deux types de porteurs 
circulent dans le semiconducteur en régime de polarisation directe. 
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Rôle du dopage de la couche active 

Dans le cas où la couche active de la diode ne serait pas dopée, le passage du courant entraînerait la 
présence d’une charge d’espace négative dans cette couche active, et il faudrait appliquer une tension 
considérable pour faire circuler une densité de courant acceptable. C’est ce qui se produit dans une 
diode à vide et c’est la raison pour laquelle les diodes Schottky et PiN ont facilement supplanté les 
diodes à vide. 

Dans le cas d’un redresseur Schottky, le dopage de la couche active introduit des charges fixes de signe 
opposé à celui des porteurs majoritaires. En régime de conduction directe modérée, il n’y a pas de 
charge d’espace. La couche active reste neutre tant que la vitesse moyenne des porteurs reste éloignée 
de la vitesse de saturation dans le semiconducteur, ce qui est le cas pour tous les régimes de 
fonctionnement des redresseurs industriels, à l’exception cependant des pics de courant observés 
dans certains régimes de commutation. Toujours en régime direct modéré, le champ électrique est 
faible et uniforme dans la couche active et la résistance dynamique est minimale, directement liée à 
la conductance du gaz électronique, donc à la densité de porteurs, donc au niveau de dopage, mais 
aussi à la mobilité des porteurs majoritaires. 

Paramètres optimaux pour la structure du redresseur 

Le niveau de dopage étant fixé par la tenue en tension désirée, il fixe aussi la mobilité des porteurs à 
une température donnée. La conception d’un redresseur Schottky optimal pour une tenue en tension 
donnée est un processus sans degré de liberté. C’est la tenue en tension et la résistance différentielle 
à l’état passant qui gouvernent tous les paramètres de la structure : épaisseur et niveau de dopage de 
la couche active, surface de la diode. 

Dans un redresseur Schottky vertical réel, le dopage est modulé spatialement de manière à ce que le 
contact sur la couche fortement dopée soit ohmique et que celui sur la couche faiblement dopée soit 
redresseur, comme on peut le voir sur le Figure 1.16 ci-dessous. 

Figure 1.16 : Schéma de structure d’une diode Schottky verticale sans protection périphérique 
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En pratique, on utilise un dopage de type n, parce que la mobilité des électrons est bien supérieure à 
celle des trous. On utilise un substrat aussi dopé que possible pour maximiser sa conductivité, et aussi 
fin que possible pour maximiser sa conductance. Le niveau de dopage du substrat est limité, 
typiquement vers 1019 cm-3. Au-dessus de cette concentration, il y a génération de défauts cristallins 
lors de la synthèse du cristal.  L’épaisseur du substrat est limitée pour des raisons technologiques. Elle 
a d’abord été fixée vers 250 μm pour les premières générations de redresseurs Schottky SiC. Elle tend 
à diminuer au fur et à mesure de la progression des technologies d’amincissement du substrat, de 
report et d’encapsulation des puces.  

Un inconvénient de la diode Schottky par rapport à la diode PiN est qu’elle présente des courants de 
fuite plus importants lorsque des fortes tensions inverses sont appliquées, conséquences de sa plus 
faible hauteur de barrière, phénomène que l’on peut limiter par la mise en place de protections 
périphériques adéquates autour des zones de risque de concentration de champ que représentent les 
singularités géométriques. La section suivante abordera plus en détail ce point crucial pour les 
performances et la durée de vie du composant. 

État de l’art 2017 

Pour un semiconducteur à gap relativement petit comme le Silicium, à cause de la faible valeur du 
champ électrique de claquage, il n’existe aucune diode Schottky commercialisée fonctionnant à des 
tensions inverses supérieures à 200 V. Un composant de ce type, dimensionné pour une tenue en 
tension supérieure, ne serait pas compétitif. Il a existé en laboratoire des redresseurs Schottky en 
GaAs, semiconducteur dont le gap et le champ de claquage sont un peu supérieurs (d’environ 30 %). 
Ce qui a permis des démonstrations de redresseurs avec des tenues en tension dans la plage 
[200 – 400 V] [106, 107]. L’arrivée des composants SiC, avec un champ de claquage supérieur d’un 
facteur 5 environ à celui de GaAs, a ôté tout intérêt à ces débuts de développements [108]. 

Avec le SiC, des redresseurs Schottky unipolaires compétitifs sont commercialisés dès à présent pour 
des tenues en tension allant jusqu’à 1700 V, et il y a des projets d’extension des gammes de 
composants, notamment en configuration « JBS », jusqu’à 3 kV.  

Au début des années 2000, la diode Schottky a été le premier dispositif en semiconducteur SiC à avoir 
été commercialisé sur le marché des composants de puissance par les sociétés Cree (USA) et Infineon 
(Allemagne). En effet, les avancées technologiques d’alors avaient permis la production, à échelle 
industrielle, de diodes Schottky en SiC avec des caractéristiques de tenue en tension (300 – 600 V 
– 1 à 10 A) bien supérieures à leurs homologues commercialisées en Si (de 100 à 200 V). Mais cette
première génération de composants ne s’est pas révélée fiable. Des défaillances en série ont affecté 
les équipements et systèmes dans lesquelles ces redresseurs SiC ont été montés, ce qui a ruiné pour 
plusieurs années la réputation des composants SiC, et a retardé l’essor industriel du SiC comme 
semiconducteur d’environ une dizaine d’années. L’origine du manque de fiabilité se situait au niveau 
des protections périphériques insuffisantes, problème qui n’a été raisonnablement résolu que dans la 
troisième génération de redresseurs Schottky SiC, apparue vers l’an 2010. 
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Le même genre de problème a aussi affecté les composants GaN pseudo-verticaux de VELOX, qui n’ont 
jamais pu être industrialisés car la mise en place de protection périphériques performantes s’est 
révélée à la fois trop difficile techniquement, et ruineuse économiquement. Cette importance des 
protections périphériques et la recherche de solutions plus performantes de réalisation ont constitué 
une des motivations principales qui ont conduit à la mise en place de cette thèse. 

Depuis 2012, pas moins de 4 fabricants se partagent le marché mondial des redresseurs SiC : Cree 
(USA), Infineon (Allemagne), Rohm (Japon), et ST Microelectronics (France - Italie). Ces composants 
visent le marché domestique, 300 V (USA) – 600 V (Europe), en remplacement de leurs homologues 
PiN en Silicium. Il en existe actuellement toute une gamme avec différents calibres en tension et en 
courant selon le domaine d’application visé.  

Par exemple, la diode Schottky 600 V élaborée en SiC trouve son application dans des convertisseurs 
à Correction de Facteur de Puissance (PFC), qui impliquent des commutations entre état passant et 
état bloqué très rapides. Aujourd’hui, de nouvelles diodes en SiC sont apparues sur le marché avec des 
tenues en tension de 1,2 kV pour les applications industrielles (triphasé 400 V) et 1,7 kV pour des 
applications médicales.  

Il existe aussi des projets concurrents de redresseurs Schottky à base de GaN. Jusqu’à présent, ils se 
heurtent soit au prix très élevé et à la qualité limitée des substrats GaN monocristallins massifs 
(diamètre 2 pouces maximum pour les substrats commerciaux), soit aux difficultés technologiques de 
réalisation de composants verticaux sur GaN hétéroépitaxiale, soit encore aux phénomènes de 
pincement parasite (« current collapse, drain lag ») qui continuent à affecter les composants HEMT 
latéraux. Le projet français « TOURS 2015 » et la start-up « EXAGAN », issue du CEA-LETI, ont pour 
ambition de commercialiser des redresseurs GaN latéraux sur tranches Silicium de diamètre 200 mm. 

Au-delà de 2 kV, commence le domaine pour lequel les composants bipolaires sont les plus 
performants. C’est le cas pour les diodes PiN utilisées comme redresseurs. 
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4.3. La diode PiN 

En électronique de puissance, pour les tensions les plus élevées, la diode PiN est le redresseur bipolaire 
le plus performant, ainsi que le seul composant sur semiconducteur qui soit économiquement viable. 
Dans la plupart des applications, au moins jusqu’à 10 kV, elles peuvent remplacer les anciens 
redresseurs à vapeur de mercure, composants bipolaires dans lesquels ce sont des électrons et des 
ions qui assurent la conduction électrique dans le vide en régime de polarisation directe. L’architecture 
de base d’une diode PiN, relativement simple, est construite autour d’une couche centrale peu dopée, 
appelée historiquement « base intrinsèque » (Figure 1.17).  

Figure 1.17 : Représentation schématique d’une structure possible de diode PiN verticale sans 
protection périphérique  

De part et d’autre, cette couche centrale est en contact avec deux couches très dopées. L’une, de type 
n, permet l’injection d’électrons dans la couche centrale en régime de polarisation directe et aussi la 
formation d’un contact ohmique. L’autre est de type p, permet l’injection de trous dans la couche 
centrale en régime de polarisation directe et aussi la formation d’un contact ohmique du type 
correspondant. 

Régime de Polarisation Inverse (état bloqué) 

Idéalement, en régime de polarisation inverse, le champ électrique est uniforme dans la couche 
centrale et nul sur presque toute l’épaisseur des couches dopées. Du fait du profil plat du champ, la 
tenue en tension est maximale, environ double de celle d’une diode Schottky pour une même 
épaisseur de couche centrale. La tension de claquage VBR peut être évaluée, en fonction de l’épaisseur 
de la couche active, par simulation numérique, à partir des coefficients d’ionisation. Pour le 4H-SiC, ce 
sont les valeurs obtenues par Konstantinov qui sont les plus employées [109]. Elles correspondent au 
cas idéal d’une structure plane et latéralement infinie.  

Un exemple de synthèse graphique de résultats de calculs de tenue en tension en fonction de 
l’épaisseur et du taux de dopage de la couche active, obtenus par simulation numérique, est 
présenté sur la 
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Figure 1.18 : Simulation de la tension de claquage en fonction de la concentration et de l’épaisseur 
de la couche active d’une diode PiN en 4H-SiC, issus de [110].       

Zone encerclée : Meilleur compromis entre V
BR 

élevée et R
ON 

 faible.

Régime de Polarisation Directe (état passant) 

En régime de polarisation en direct, des densités considérables de trous et d’électrons sont injectées 
dans la couche centrale, qui reste globalement neutre, ce qui confère à cette couche une conductivité 
électrique différentielle très forte sans effet de charge d’espace (Figure 1.19). Cette augmentation est 
appelée « modulation de conductivité sous injection ». L’amplitude de ce phénomène de modulation 
augmente avec la durée de vie des paires électron-trou dans la couche active. À fort courant, la 
résistance dynamique à l’état passant d’une diode PiN est dominée par les résistances d’accès 
(contacts ohmiques, traversée du substrat, amenées métalliques) et pas par celle de la couche active. 

Figure 1.19 : Fonctionnement d’une jonction p-n en régime direct 

C’est le gros avantage de la structure PiN par rapport à la diode Schottky, dans laquelle la densité de 
porteurs est limitée par le niveau de dopage, lequel est limité par la tenue en tension désirée.  
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Phénomène de recouvrement lors de la commutation du régime direct vers le régime inverse 

Cette forte conductivité électrique de couche active, due aux fortes densités de porteurs présentes 
dans la couche active, se paye par le phénomène parasite appelé « recouvrement ». Les porteurs des 
deux types, injectés en grandes quantités en régime direct, doivent être évacués pour atteindre le 
régime inverse. Ils correspondent à une charge stockée importante, habituellement appelée Qrr 
(« reverse recovery »). Lorsque la tension s’inverse aux bornes de la diode, les porteurs présents dans 
la couche active vont être drainés par le champ électrique, vers la zone n+ pour les électrons, et vers la 
zone p+ pour les trous. Tant que toutes les charges n’auront pas été évacuées, un courant va circuler 
dans la diode alors qu’une forte tension inverse est déjà présente, ce qui va générer un pic de chaleur 
dissipée par effet Joule au moment de la commutation, responsable de pertes en énergie 
proportionnelles à la fréquence de commutation. Ce simple phénomène d’échauffement limite, par 
exemple, vers 300 Hz, la fréquence de commutation dans des composants bipolaires IGBT Silicium 6,5 
kV actuellement utilisés pour la traction électrique.  

Optimisation de la durée de vie des paires électron-trou 

La durée du recouvrement est gouvernée par la durée de vie des paires électron-trous dans la couche 
centrale. Cette durée de vie doit être optimisée car elle influence également la résistance à l’état 
passant. Un compromis doit être défini entre la durée du recouvrement rr (donc les pertes en énergie 
lors des commutations) et la résistance Rd en régime direct (donc les pertes en énergie à l’état passant). 
Ainsi, une faible durée de vie des porteurs dans la couche active limite la modulation de résistivité et 
se traduit par une forte tension de seuil. À l’inverse, une forte durée de vie assure une meilleure 
modulation de celle-ci mais se traduit par des durées de commutation plus importantes. 

Dans le cas du Silicium, la durée de vie intrinsèque du matériau utilisé est longue (plusieurs 
millisecondes) et on est amené à la réduire volontairement par un dopage spécial.  

Concrètement, pour les redresseurs PiN industriels en Silicium, cette réduction de durée de vie est 
obtenue par un dopage volontaire de la couche centrale avec des éléments Au ou Pt, qui génèrent des 
niveaux profonds vers le milieu de la bande interdite [111]. Cette optimisation est complexe parce que 
la présence de ces niveaux profonds augmente la densité de courant de fuite en inverse mais aussi la 
résistance à l’état passant, réduisant d’autant les facteurs favorables de compétitivité du redresseur 
PiN par rapport au redresseur Schottky. 

Dans le cas du SiC, jusque vers 2010, cette durée de vie intrinsèque n’excédait pas 1 μs, ce qui était 
plus court que nécessaire. Les travaux récents sur la minimisation de la densité des défauts profonds 
résiduels dans le SiC épitaxial très pur, notamment les lacunes de Carbone [112], ont permis 
d’augmenter cette durée de vie à plus de 10 μs, valeur souvent proche de l’optimum pour la plupart 
des applications des redresseurs PiN rapides SiC [113, 114]. 
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Comparaison entre Redresseur Schottky et Redresseur PiN 

Dans une diode Schottky, comme il n'y a pas de courant de porteurs minoritaires en régime direct, le 
recouvrement de charge au blocage est limité aux seuls majoritaires. La densité de ces majoritaires est 
proche de la densité des atomes dopants dans la couche active, et bien plus faible que celle que l’on 
trouve dans la couche active d’un composant bipolaire en régime direct. De plusieurs ordres de 
grandeur inférieure. Lors de la commutation du régime direct vers le régime inverse, le phénomène de 
recouvrement va donc être considérablement atténué, ce qui va réduire à la fois les pertes d’énergie 
lors de la commutation, et la génération de transitoires parasites. Les durées de mise en conduction 
et de blocage sont essentiellement gouvernées par les temps de charge et de décharge de la capacité 
de jonction Schottky et des inévitables capacités parasites, qui correspondent à des quantités de 
charge électrique bien plus faibles que pour un redresseur bipolaire. 

La Figure 1.20 ci-dessous compare les temps de recouvrement entre une diode Schottky en SiC et son 
homologue PiN en Silicium.  

Figure 1.20 : Comparaison des temps de recouvrement entre une diode Schottky SiC (en rouge), 
et une diode PiN en Silicium (en bleu) [115] 

Pour ces raisons, les diodes Schottky sont les plus performantes pour les applications de commutation 
à haute fréquence. De plus, la tension de seuil des diodes Schottky est plus faible, grâce au fait que la 
hauteur de barrière Schottky est toujours nettement inférieure à celle d’une jonction p-n, dont la 
valeur est proche de l’énergie de gap. Ainsi, par rapport à la diode bipolaire, les deux principaux 
avantages de la diode Schottky sont donc sa faible tension de seuil et l’absence de recouvrement. Ces 
propriétés sont essentielles pour répondre aux problématiques opérationnelles de gain de place et 
d’efficacité énergétique. En effet, de faibles pertes se traduisent par moins de chaleur à dissiper, 
donc
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Pour les tensions les plus élevées, en polarisation directe, grâce à l’injection de porteurs minoritaires, 
la conductance par unité de surface de la diode PiN est plus grande que celle d’un redresseur Schottky. 
En pratique, ce type de diode est plus intéressant que la diode Schottky pour des tensions supérieures 
à 3 kV. Les records de tenue en tension montent régulièrement avec l’amélioration de la qualité du 
cristal de couche active, de celle des jonctions p-n, et l’optimisation des protections périphériques. Un 
premier record a été obtenu sur 6H-SiC, en 1995 à 4,5 kV par ABB et ses partenaires de LiU [116]. 

Vers 2010, la valeur maximale publiée se situait vers 19 kV [117, 118]. Très récemment, N. Kaji et al. 
ont établi un nouveau record de tenue en tension avoisinant les 27 kV [119, 120], avec l’émetteur p++ 
de la diode réalisé par épitaxie (une bicouche fortement dopée à 1019 et 2 × 1020 at.cm-3 en Aluminium). 
Néanmoins, ces composants sont des prototypes fabriqués en laboratoire et il n’existe pas à l’heure 
actuelle de diodes bipolaires SiC commercialisées. Des progrès restent encore à accomplir en termes 
de fiabilité. En effet, dès la fin des années 1990, il a été observé qu’il se produit une dégradation de la 
durée de vie des porteurs dans la couche active lors du fonctionnement de la diode en régime direct 
[121, 122]. Cette dégradation conduit à une augmentation progressive et irréversible de la résistance 
différentielle à l’état passant, qui finit par dépasser la valeur acceptable. 

Ce phénomène a fait l’objet d’études détaillées dans les années 2000 à 2010. Le mécanisme sous-
jacent, sur lequel semble tomber d’accord la communauté internationale, est le suivant [123]. Tout 
part des dislocations basales déjà présentes dans les substrats et recopiées, au moins en partie, par 
l’épitaxie de la couche active. Lors du fonctionnement en régime direct, une partie de l’énergie libérée 
par les recombinaisons électron-trou permet une multiplication de ces dislocations, leur migration et 
leur accumulation, qui finit par provoquer un changement local de configuration de l’empilement des 
bicouches SiC en faveur d’une configuration totalement décalée.  

Localement, sur une épaisseur de quelques couches atomiques, l’empilement prend la configuration 
du 3C-SiC cubique, de faible énergie de gap (  2,3 eV). Cette configuration locale est celle d’un puits 
quantique, dans lequel vont préférentiellement venir se localiser les électrons et les trous présents 
dans le voisinage, ce qui va réduire considérablement leur durée de vie. Par ailleurs, l’accumulation 
d’une grande quantité d’électrons dans des puits, dans des niveaux de plus basse énergie situés sous 
le minimum de la bande de conduction, tend à rendre thermodynamiquement stable la structure du 
puits quantique. C’est la multiplication des puits qui finit par ruiner la durée de vie dans la couche 
active de la diode. 

La réaction de la communauté scientifique pour lutter contre cet effet délétère s’est organisée autour 
de deux axes de travail. Une partie des travaux a été consacrée à la réduction des densités de 
dislocation dans les substrats, notamment par des croissances successives sur des surfaces 
perpendiculaires [124, 125]. Il en a résulté la mise sur le marché de nouvelles qualités de substrats à 
faible densité de dislocations basales, substrats qui commencent à devenir disponibles. 

L’autre axe d’amélioration a consisté à essayer de bloquer le transfert des dislocations depuis 
le substrat vers les couches épitaxiales. Plusieurs approches ont été explorées, notamment des 
attaques
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4.4. La diode JBS 

Combinant les principaux avantages des redresseurs Schottky et pn, un troisième type de diode de 
puissance SiC a été inventé et breveté par Baliga [127]. Il est le plus souvent appelé « Junction Barrier 
Schottky » ou « JBS » ou encore « Merged PiN / Schottky Barrier » ou « MPS ». La structure JBS cumule 
les avantages de la Schottky en direct (faible chute de tension à l’état passant) et de la diode bipolaire 
en inverse (faible courant de fuite, tenue en tension élevée). Il s’agit d’un redresseur Schottky à anneau 
de garde p+ et protection périphérique, dans lequel on a, en supplément, installé un réseau serré de 
régions p+ au sein du semiconducteur sous le contact métal/semiconducteur. Un schéma en coupe 
d’une structure de ce type est présenté sur la Figure 1.21. 

Figure 1.21 : Schéma de structure d’une diode « JBS » verticale sans protection périphérique 

En polarisation directe, l’ajout des zones p+ a pour avantages, d’une part, de renforcer l’efficacité de 
limitation en tension aux fortes densités de courant, et, d’autre part, de limiter la densité de courant 
qui passe par l’interface métal/semiconducteur, interface beaucoup plus vulnérable qu’une jonction 
pn dans SiC. Cet avantage se paye par une réduction de la surface de section de passage du courant de 
la diode Schottky en régime direct à faible tension, qui correspond au régime normal de 
fonctionnement de la diode en dehors des pics transitoires de surcharge. Cette réduction de surface 
se traduit par une résistance dynamique un peu plus élevée, à géométrie constante. 

À faible tension de polarisation en direct (< 3V), le courant passe par les multiples canaux n- sous le 
contact Schottky, et la diode se comporte comme un redresseur Schottky, caractérisé par une faible 
tension de seuil. Il n’y a pas de courant qui passe par les jonctions p+n car la tension appliquée est 
inférieure au seuil de conduction de celle-ci. Pour des tensions directes plus élevées, le courant 
bipolaire se superpose au courant de la diode Schottky et l’injection de porteurs minoritaires des 
jonctions p+n confère à la diode JBS le comportement d’une diode PiN, caractérisé par une diminution 
de sa résistance dynamique.  
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La chute de tension à l’état passant est déterminée, comme dans un redresseur Schottky simple, par 
la hauteur de barrière ainsi que par la résistance de la région n-. Pour obtenir une faible chute de 
tension à l’état passant, la hauteur de barrière du métal Schottky doit être judicieusement choisie pour 
rester relativement basse.  

Quand le réseau des poches p+ est suffisamment dense et que les poches sont assez profondes, le 
champ électrique maximal qui atteint l’interface métal/semiconducteur en régime de polarisation 
inverse est réduit, et on peut se permettre d’utiliser une métallisation à plus faible hauteur de barrière 
Schottky, ce qui peut compenser au moins partiellement l’augmentation de la chute de tension due à 
la réduction de la surface de section de passage du courant. 

En polarisation inverse, les zones p+ ont pour rôle de contribuer à diminuer le courant de fuite dû à 
l’abaissement de la hauteur de barrière Schottky du contact métal/couche active n-. On obtient ainsi 
un comportement proche de celui d’une diode PiN. En effet, à mesure que la polarisation inverse 
augmente, une zone de charge d’espace se crée autour des jonctions p+n et s’étale latéralement 
jusqu’à ce que les zones correspondant à deux anneaux voisins se recouvrent à partir d’une valeur 
seuil de la tension inverse.  

C’est ce recouvrement, similaire à ce qui est mis en œuvre dans l’espace grille-drain d’un transistor 
JFET, qui a pour effet de réduire drastiquement le champ électrique à la jonction métal/couche active 
n-, et par conséquent, le courant de fuite induit par le contact Schottky. 

La Figure 1.22 illustre le fonctionnement d’une diode JBS : (a) sous polarisation directe et (b) en 
inverse. 

Figure 1.22 : Courant à l’état passant (parties claires hachurées entre les plots) (a) et zone de 
déplétion à l’état bloqué (parties claires entourant les plots) (b) d’une diode JBS 

La conception d’un redresseur JBS est une opération délicate. Le plus souvent, on a intérêt à réaliser 
des zones p+ de petites dimensions latérales et de grande profondeur, ce qui pose des problèmes de 
réalisation technologique. Les dimensions optimales, du point de vue des performances électriques du 
redresseur se situent souvent au-dessous de 3 μm, ce qui représente un défi pour la localisation du 
dopage p+. Dans la pratique, un bon compromis correspond souvent à une surface totale de région 
Schottky représentant la moitié de la surface totale dopée p+ [128]. 

Actuellement, les dernières générations de redresseurs Schottky SiC font toutes appel à des structures 
JBS, pas encore totalement optimisées, notamment à cause de la profondeur limitée du dopage obtenu 
par implantation ionique. Selon les données de Cree, les redresseurs JBS SiC des générations actuelles 
se révèlent cependant plus fiables en opération que les redresseurs PiN en Silicium correspondants. 
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5. Tenue en tension et protections périphériques

Dans le paragraphe suivant, nous exposerons la problématique de la tenue en tension qui concerne 
toute structure intégrant dans son architecture une jonction p-n. Nous présenterons ensuite les 
principales structures mises en place pour solutionner le problème du claquage prématuré des 
composants lorsqu’ils sont en polarisation inverse.  

5.1. Problématique de la tenue en tension à l’état bloqué 

Dans le cas « idéal », si l’on suppose qu’on applique une polarisation inverse à une jonction p-n plane 
et infinie, les plans équipotentiels sont parallèles au plan de jonction. Les lignes de champ sont 
perpendiculaires à ces plans et équidistantes. La tenue en tension est optimale. Cette configuration 
théorique est prise comme référence pour la tenue en tension des composants réels. Le facteur de 
mérite d’une structure de composant vis-à-vis de la tenue en tension s’exprime en pourcentage de la 
tenue en tension de la jonction idéale plane et infinie présentant un profil de dopage similaire. 

Positionnement du bord de jonction 

Dans le cas d’un composant réel, la jonction n’est jamais d’extension infinie. Elle est limitée par un 
bord qui est une ligne fermée. Si aucune disposition particulière n’a été prise, le bord de la jonction 
peut se situer sur les flancs de la puce (Figure 1.23.a). Dans le cas de puces en SiC, ces flancs résultent 
d’un sciage. La surface correspondante a une rugosité très mal contrôlée et elle a pu être polluée lors 
de l’opération de sciage qui utilise des outillages composites ou métalliques et conduit à des 
températures locales très élevées. La tenue au champ électrique sur ces flancs est aléatoire, et le plus 
souvent faible. On peut même rencontrer des situations de court-circuit. 

La première précaution pour optimiser la tenue en tension d’un composant consiste donc à localiser 
le bord de jonction dans une zone « propre », à état de surface ou d’interface contrôlé. Pour ce faire, 
deux stratégies sont possibles :  

Soit on grave le semiconducteur pour que le bord de jonction se retrouve sur un flanc issu 
d’une gravure contrôlée. Cette approche, la plus ancienne historiquement, est appelée 
« MESA », du nom des plateaux qui s’élèvent dans un désert sur une surface d’emprise 
circonscrite (Figure 1.23.b). 

L’autre approche, largement plus répandue de nos jours, consiste à localiser le bord de 
jonction sur la surface plane supérieure de la puce. C’est l’approche « PLANAR ». Elle est 
privilégiée car il est moins difficile de maîtriser les caractéristiques d’une surface plane que 
d’une surface inclinée résultant d’une gravure (Figure 1.23.c). 
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Figure 1.23 : Les trois principales configurations d’émergence de jonction :  
(a) En bord de puce ; (b) Topologie MESA ; (c) Topologie PLANAR 

5.1.1. La topologie MESA 

En topologie MESA, le paramètre géométrique principal est l’angle que fait le flanc du mésa par rapport 
à la verticale. En théorie, les meilleures tenues en tension seraient obtenues pour des angles négatifs, 
correspondant à une géométrie « rentrante », caractérisées par des surplombs jouant le rôle de 
plaques de champ (Figure 1.24). De telles géométries sont très difficiles à réaliser de manière 
contrôlée.  

Figure 1.24 : Cas idéal d’une topologie MESA 

À défaut, toujours du point de vue de la tenue en tension, il est préférable d’avoir un flanc aussi vertical 
que possible [129], ce qui peut compliquer la gravure et la passivation de la surface.  

Du point de vue technologique, ce type de protection présente l’avantage de ne pas nécessiter d’étape 
d’implantation ou de dopage localisé, ce qui minimise les risques de dégradation de la qualité 
cristalline du matériau au niveau de la jonction [130]. 
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5.1.2. La topologie PLANAR 

La topologie planar demande la réalisation d’un dopage localisé. Dans les semiconducteurs qui le 
permettent, comme le Silicium ou le germanium, ce dopage localisé peut être obtenu par diffusion 
d’éléments dopants à partir de la surface. La localisation est obtenue en pratiquant des ouvertures 
dans un masque d’un matériau dans lequel la diffusion est lente. Le matériau de masquage est souvent 
du SiO2. Pour les semiconducteurs à grand gap, et notamment les SiC, les coefficients de diffusions des 
éléments donneurs et accepteurs sont tellement faibles qu’il faudrait des températures trop hautes (> 
1700 °C) et des durées trop longues (> 100 h) pour obtenir les profondeurs de jonctions souhaitables 
d’environ 1 micromètre. À de telles températures, la surface du SiC se dégrade notablement. C’est 
alors l’implantation ionique qui est utilisée le plus souvent, ou parfois l’épitaxie localisée. Notons qu’un 
procédé d’épitaxie localisée du Silicium dopé de type p+ par transport assisté par l’iode, a été utilisé, 
dans les années 1970 et 1980, pour la fabrication de millions de diodes Zener, par SESCOSEM, une des 
sociétés dont est issue l’entreprise ST Microelectronics. 

Dans la topologie planar, on rencontre un phénomène de concentration du champ électrique sur les 
flancs de la surface de jonction, là où la courbure est maximale, comme illustré sur la Figure 1.25. 

Figure 1.25 : Vue en coupe d’une structure 2D d’une jonction p-n, illustrant les zones anguleuses 
favorisant la concentration du champ électrique, et au claquage prématuré du composant 

Pour les jonctions p-n, les dispositifs de protection périphérique ont pour but de limiter cette 
concentration de champ. Les deux configurations les plus utilisées sont, d’une part, la protection par 
une extension de jonction à dopage modéré, encore appelée « Junction Termination Extension » ou 
« JTE », et, d’autre part, la configuration à anneaux de garde multiples, flottants ou reliés 
électriquement par une couche résistive. 
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5.1.3. La protection JTE 

La protection JTE [131] consiste à venir prolonger latéralement la région la plus fortement dopée de la 
jonction à protéger par l’ajout d’un caisson supplémentaire ayant le même type de dopage, mais avec 
un niveau de dopage plus faible. Cette zone faiblement dopée, appelée plus communément 
« poche », est définie par son extension latérale, sa profondeur et son niveau de dopage. Étant 
déplétée en porteurs lors d’une polarisation à forte tension inverse, cette extension, dont le taux de 
dopage a été préalablement optimisé, permet de répartir le potentiel en surface, évitant ainsi une trop 
forte courbure des lignes de champ à proximité de la jonction. Si le niveau de dopage de la « poche 
JTE » est trop élevé, alors elle aura le même comportement que la zone fortement dopée à protéger. 
En revanche, si ce niveau de dopage est trop faible, l’effet d’étalement du champ sera insuffisant. La 
Figure 1.26 présente schématiquement le principe d’une protection JTE appliquée à une diode PiN :  

Figure 1.26 : Représentation schématique d’une protection JTE simple appliquée à une diode PiN 

Actuellement, les protections JTE dans SiC sont majoritairement réalisées par une implantation ionique 
suivie d’un recuit d’activation à haute température. Les performances obtenues sont sensibles à la 
dose de dopants implantée et à l’efficacité du recuit d’activation qui reste encore sujette à fluctuations 
en fonction de la qualité cristalline du SiC. D’autres variantes de la JTE existent, notamment les 
« Multiples JTE Connectées », où une seconde poche plus faiblement dopée que la première vient 
latéralement se connecter à celle-ci afin d’optimiser la répartition des lignes de champ en volume. Des 
combinaisons avec d’autres types de protections sont également possibles comme l’ajout d’anneaux 
de garde en périphérie des JTEs [132], ou encore la combinaison « MESA + JTE » [118].  
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5.1.4. Les anneaux de garde (dispositif « diviseur de champ ») 

Le principe de fonctionnement des anneaux de garde s’apparente à celui de la JTE. Il consiste à réaliser 
plusieurs zones annulaires concentriques fortement dopées p entourant le composant. Sur l’extérieur 
de l’anneau de plus grand diamètre, on se retrouve avec une configuration assez similaire à celle de la 
jonction centrale sans anneau, mais avec une moindre tension entre l’anneau fortement dopé et la 
zone de champ environnante peu dopée, et donc un champ électrique diminué. Une protection 
efficace par cette technique demande une optimisation de la distance inter-anneaux, de la profondeur 
des anneaux, du nombre d’anneaux, et un fort taux de dopage dans les anneaux, garantissant un 
potentiel quasiment constant, permettant un bon étalement des équipotentielles en volume. Une 
illustration schématique de la protection par anneaux de garde est présentée sur la Figure 1.27. 

Figure 1.27 : Représentation schématique d’anneaux de garde appliqués à une diode PiN 

Cette technique a démontré son efficacité depuis plusieurs décennies. Elle est utilisée sur de nombreux 
types de composants pour hautes tensions en Silicium, notamment ceux commercialisés par ABB. Sur 
SiC, elle a permis d’obtenir expérimentalement des tenues en tension supérieures à 90 % de la tenue 
en tension théorique [133]. Combinés à des JTEs, les anneaux de gardes permettent de repousser plus 
efficacement le potentiel vers la périphérie de la jonction. Les anneaux de garde peuvent aussi être 
une alternative intéressante en remplacement de la JTE, car ils ne demandent pas une maîtrise précise 
du niveau de dopage dans les anneaux. Il faut juste que ce niveau soit fort, supérieur à une valeur 
limite, le plus souvent située vers quelques 1018 cm-3. Ils peuvent être formés par implantation ionique 
ou par épitaxie, par la même étape technologique que les anodes des diodes JBS ou bipolaires, qui 
nécessitent elles aussi des dopages localisés p+. Les anneaux réalisés actuellement dans SiC sont 
majoritairement formés par implantation ionique, mais ils peuvent également être réalisés par gravure 
comme dans le cas de certains thyristors réalisés par l’ISL et le laboratoire AMPÈRE [134] . 

Dans le cas de notre thèse, qui vise à démontrer la faisabilité d’un procédé d’épitaxie localisée de SiC 
de type p+ mais sans viser de précision sur le niveau de dopage, les protections par anneaux de garde 
constituent le débouché applicatif principal que nous pouvons viser, avec, comme avantage majeur 
attendu, la possibilité de réaliser des anneaux plus profonds que ce qui est possible en utilisant 
l’implantation ionique sans gravure préliminaire. 
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5.1.5. Protection périphérique des redresseurs Schottky 

Dans la géométrie la plus simple de redresseur Schottky, sans protection périphérique, il se produit 
une forte concentration de champ électrique autour de la ligne frontière émergente de l’interface 
métal/semiconducteur, comme illustré sur la Figure 1.28.a. 

Figure 1.28 : Vue en coupe d’un contact Schottky : (a) Sans protection périphérique   
et (b) Avec protection périphérique  

Pour éviter cette concentration, la technique la moins compliquée consiste à positionner cette ligne 
frontière dans une zone de semiconducteur fortement dopée de type p+ formant un anneau dans le 
semiconducteur n- (Figure 1.28.b). Cet anneau est à relier électriquement au métal par un contact 
ohmique (Figure 1.29). 

Dans les redresseurs Schottky SiC industriels actuels, la largeur de cet anneau de garde est d’environ 
20 – 40 μm et son dopage est réalisé par implantation ionique. On se retrouve avec une jonction p-n 
en parallèle avec la jonction Schottky. En polarisation inverse, cette jonction p-n n’apporte pas de 
désavantage, à part une augmentation minime de la capacité parasite, ce qui est très souvent un 
moindre mal au regard d’un claquage prématuré. 

En régime direct aux basses tensions, le courant passe très majoritairement par le contact Schottky et 
très peu par la jonction p-n. La tension de seuil de la diode n’est pas modifiée. La surface de passage 
du courant est réduite, mais marginalement. En régime direct aux plus fortes tensions, la conduction 
de la jonction p-n intervient en parallèle de celle du contact Schottky. 

Il peut se produire une injection des deux types de porteurs, donc une baisse de résistivité dans le 
semiconducteur et une baisse consécutive de la résistance dynamique de la diode. Lors des pics de 
courant direct, qui interviennent à certaines phases du cycle de commutation pour de nombreuses 
configurations de convertisseurs dans lesquels on utilise des redresseurs Schottky, la présence de la 
jonction p-n réduit très avantageusement le pic de tension correspondant et l’énergie dissipée dans la 
diode. L’anneau de garde p+, installé dans la couche de champ n- d’un redresseur Schottky sur substrat 
n+, joue donc un double rôle de protection périphérique en inverse et de limiteur de tension en direct. 
Notons que ce second rôle n’est joué efficacement que si le contact entre le métal et le 
semiconducteur p+ est ohmique à faible résistance spécifique de contact. 
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Pour les métaux usuels, ce ne sera le cas que si le niveau de dopage dans l’anneau est suffisamment 
élevé, typiquement supérieur à 3 × 1019 cm-3. Dans le cas inverse, il faut d’abord réaliser un contact 
ohmique sur le SiC p+ avec une métallisation optimisée, par exemple à base de Al/Ti/Ni, puis réaliser 
un recuit de ce contact vers 800 – 900 °C, avant de réaliser la métallisation du contact Schottky. 

 

 

Figure 1.29 : Vue en coupe d’un contact Schottky, avec ajout d’un contact ohmique entre le métal 
et la protection périphérique 

  
 
La réalisation de ces étapes va compliquer le processus de fabrication des redresseurs et introduire un 
risque supplémentaire de pollution de la surface du semiconducteur pendant la lithographie de 
localisation du métal et/ou le recuit de formation du contact ohmique. C’est la raison principale pour 
laquelle nous avons visé l’obtention d’un niveau de dopage dans la gamme [3 – 10] × 1019 cm-3 dans le 
matériau SiC épitaxié par VLS. Un niveau plus élevé ne devrait pas présenter, en lui-même, de 
conséquences néfastes pour le comportement électrique du composant mais il introduirait un risque 
de formation de défauts cristallins par formation de précipités. Les travaux antérieurs aux nôtres sur 
l’épitaxie VLS de SiC p+ avaient montré la possibilité de viser cette gamme de niveaux de dopage, plus 
élevée que ce qui peut être atteint classiquement par implantation ionique. 
 
Dans tous les cas, cet anneau de garde doit être complété par une protection complémentaire, 
identique à celle qui serait appliquée à une jonction p-n qui aurait la même frontière extérieure que 
celle de l’anneau de garde : JTE ou anneaux de garde complémentaires. 
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6. Objectif des travaux de thèse et approche générale

Le principal objectif applicatif de cette thèse a été l’amélioration de la protection périphérique des 
redresseurs JBS SiC. Nous nous sommes concentrés sur l’obtention d’une épitaxie VLS localisée 
permettant la réalisation de jonctions p-n de haute qualité électrique, en direct et en inverse, avec une 
profondeur de jonction de 1 μm et un niveau de dopage dans la gamme [3 – 10] × 1019 cm-3.  

Pour ce faire, nous avons choisi comme démonstrateurs des jonctions p-n sur substrat n+, avec une 
couche n- permettant une tenue en tension de 600 V, et avec des zones p++ de dimensions variables 
réalisées par épitaxie VLS localisée en bain Al-Si. Pour mener à bien l’étude d’optimisation de l’épitaxie 
VLS, nous avons été tout d’abord conduits à optimiser les étapes technologiques de préparation des 
échantillons, avec une attention particulière portée sur le développement d’une nouvelle recette de 
gravure du SiC utilisant un procédé innovant avec une résine comme masque de gravure.  

L’objectif a été de maîtriser un procédé de gravure simplifié et efficace pour obtenir des cuvettes 
gravées avec un état de surface compatible avec une épitaxie VLS localisée, en évitant la pollution 
métallique provenant d’un masque de gravure métallique, procédé utilisé auparavant. Cette 
optimisation a porté sur la résolution des motifs, le profil de gravure, la rugosité en fond de gravure, 
et la reproductibilité du procédé. Elle fait l’objet du Chapitre 2 de ce manuscrit. 

Ce premier stade ayant été atteint, nous avons pu nous attaquer à l’optimisation de l’homoépitaxie de 
4H-SiC de type p+ en configuration VLS, localisée dans un réseau de puits gravés au préalable sur 1 μm 
de profondeur dans une couche de type n-. Le cœur de la partie scientifique de la thèse a consisté à 
mieux comprendre l’influence des paramètres de croissance sur la qualité cristalline et l’épaisseur des 
couches épitaxiées par VLS. Nous avons étudié les impacts complexes de la nature du gaz vecteur, de 
la température et de la durée de la croissance, du flux de précurseur carboné, de la composition et du 
volume du bain liquide, ainsi que du dimensionnement de ce bain liquide, avec, comme priorités, le 
contrôle de la qualité morphologique du dépôt et de l’épaisseur des couches épitaxiées. Cette étude 
et les résultats associés sont présentés au Chapitre 3.  

Le Chapitre 4 est consacré aux résultats de caractérisation électrique obtenus sur des diodes pn avec 
anode p+ épitaxiée par VLS. Ces caractérisations nous ont permis de mesurer le degré de réalisation 
des objectifs que nous nous étions fixés sur des démonstrateurs aussi réalistes que possible vis-à-vis 
des applications visées.  
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7. Conclusion du Chapitre 1

Au cours de ce chapitre, nous avons abordé le matériau SiC au travers de ses excellentes propriétés 
électriques, thermiques et mécaniques. La supériorité du SiC par rapport au Si pour des applications 
en électronique de puissance et environnement sévère est indéniable. De plus, la maturité 
technologique du SiC par rapport aux autres candidats pressentis pour des applications en 
électronique de puissance comme le GaN et le diamant, est la plus avancée, puisque des composants 
de puissance SiC, redresseurs et transistors, performants et fiables, sont déjà disponibles dans le 
commerce depuis plusieurs années.  

Cependant, elle n’est pas encore au niveau de la technologie Silicium. Parmi les briques technologiques 
à améliorer, le dopage localisé de type p pour le 4H-SiC reste problématique, puisque l’implantation 
ionique, bien que très répandue, ne permet toujours pas d’exploiter pleinement les capacités offertes 
par le SiC, et que les fabricants de composants se voient contraints de limiter volontairement les tenues 
en tension de leurs composants, pour éviter les claquages prématurés.  

Nous avons également passé en revue les autres méthodes conventionnelles de dopage, et nous avons 
vu qu’elles étaient contraignantes technologiquement (CVD), voire inapplicables pour le SiC (diffusion 
thermique). Nous avons ensuite présenté une solution alternative à fort potentiel technologique : la 
croissance VLS localisée, qui est étudiée par le LMI depuis plus de 10 ans.  

Nous avons terminé ce chapitre par une présentation des principales topologies de redresseurs pour 
hautes tensions, des problématiques de tenue en tension rencontrées, des principales stratégies de 
protection périphérique existantes, et des problématiques de dopage associées. 



 

71 

 

  



72 

Chapitre 2 : 
État de l’art de la croissance 
VLS, préparation des 
échantillons et méthodes de 
caractérisations
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La réalisation de composants 4H-SiC performants demande une maitrise rigoureuse de l’ensemble 
des étapes technologiques nécessaires à leurs fabrications. Dans le cadre de notre étude, le processus 
de fabrication se divise en deux parties. Une première partie concerne les étapes technologiques de 
fabrications des échantillons préalables à la croissance VLS. La seconde partie, qui est le cœur de cette 
thèse, concerne l’étape centrale de la croissance homoépitaxiale localisée de 4H-SiC dopé p. 
L’optimisation de ces deux phases de fabrication intimement liées l’une à l’autre, est cruciale car c’est 
de leur maitrise que dépendront les performances des futurs composants électroniques.  

Dans la première partie de ce chapitre, nous commencerons par un bref état de l’art sur 
l’historique des débuts de la croissance de SiC en couches minces obtenues en configuration VLS. Puis 
nous résumerons les principaux résultats produits au LMI concernant l’homoépitaxie et 
l’hétéroépitaxie par VLS de couches minces de SiC. Nous ferons ensuite un bilan des principales 
avancées obtenues jusqu’alors sur l’homoépitaxie de 4H-SiC dopé p à l’Aluminium.  

Dans une seconde partie, nous détaillerons les principales étapes technologiques concernant la 
fabrication des échantillons préalable à l’épitaxie VLS. Nous expliciterons les optimisations introduites 
durant cette thèse dans le processus de fabrication technologique des futurs composants de puissance 
4H-SiC. Le fonctionnement du bâti de croissance VLS, suivi de la procédure expérimentale seront 
ensuite présentés.  

Enfin, nous terminerons ce chapitre en décrivant les différentes techniques de caractérisation 
employées pour analyser la qualité de nos couches épitaxiées de 4H-SiC dopées p. Une partie 
importante de ces techniques repose sur l’étude de la structure morphologique obtenue après 
croissance VLS. Ainsi, l’épaisseur et la qualité des couches VLS seront évaluées par profilomètrie 
mécanique, microscopie optique et électronique à balayage. Des analyses plus approfondies 
donneront quant à elles de précieuses informations, notamment sur la concentration des dopants, 
mesurée par SIMS. La structure morphologique des couches épitaxiées sera caractérisée par AFM, et 
la qualité de la jonction p-n sera observée par TEM. La connaissance de ces éléments de mesure est 
essentielle pour établir des corrélations entre la qualité des couches VLS obtenues et les conditions 
expérimentales appliquées durant le processus de croissance.  
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1. État de l’art de l’épitaxie du SiC en couches minces par transport VLS

1.1. Les premières approches étudiées 

Comme déjà introduit au Chapitre 1 (§ 3.3), une variante intéressante de l’homoépitaxie en phase 
liquide de SiC est la croissance par mécanisme VLS. L’une des premières croissances homoépitaxiales 
de SiC utilisant le transport VLS a été réalisée au début des années 2000 par le chercheur A. Leycuras 
du CRHEA [135]. Pour tenter de réaliser une homoépitaxie épaisse de SiC cubique, il a eu l’idée 
d’utiliser une couche de 3C-SiC, hétéroépitaxiée sur substrat de Si, à la fois comme germe et comme 
fond de creuset. Dans le principe de cette configuration, le Silicium provenant du substrat fondu 
constitue la phase liquide. L’alimentation en Carbone se fait par un flux de propane injecté dans la 
phase gazeuse au-dessus du substrat. Un contrôle du gradient thermique du liquide devait permettre 
de favoriser soit la croissance verticale soit la croissance latérale.  

L’avantage majeur escompté pour cette méthode de croissance homoépitaxiale de 3C-SiC était que le 
diamètre maximal du monocristal obtenu pouvait être proche de celui du substrat Silicium de départ. 
Des premières expérimentations ont conduit à la démonstration d’une croissance de SiC cubique, sur 
un diamètre d’environ 50 mm, avec des vitesses croissance de l’ordre de 50 μm/h [136].   À la lumière 
de ces expériences, il est cependant apparu que le développement et la stabilisation d’un procédé de 
fabrication reproductible de matériau SiC, utilisable pour la réalisation de composants électroniques, 
aurait demandé des investissements considérables sans aucune garantie de succès final, notamment 
en ce qui concerne la densité de défauts étendus dans le cristal de SiC. Notons cependant, plus 
généralement, qu'il n’existe actuellement aucune méthode fiable et reproductible de croissance de 
cristaux de 3C-SiC (= β-SiC) massif de haute qualité cristalline.  

La croissance de SiC par mécanisme VLS a également été étudiée au début des années 2000 par 
l’équipe du chercheur japonais Tanaka. Trois types de composition de bain liquide furent alors testés. 
Les deux premiers étaient à base d’alliages ternaires de Al-Si-Ga et Al-Si-Sn [137], et le dernier un 
alliage binaire à base de Al-Si [138]. Sur substrat α-SiC, en fonction des conditions expérimentales 
(température et/ou composition du bain liquide), des couches homoépitaxiales α-SiC ou 
hétéroépitaxiales β-SiC/α-SiC ont été obtenues. Une homoépitaxie est obtenue sur substrat α-SiC 
désorienté, et aussi, sur substrat de α-SiC exactement orienté, quand le bain métal-Si est sursaturé en 
Silicium. Dans les autres cas, sur substrat exactement orienté, c’est une hétéroépitaxie du polytype 
cubique qui est obtenue.  

Le laboratoire LMI s’est investi dans l’étude de la cristallogenèse du SiC par transport VLS sous forme 
de couches minces depuis bientôt deux décennies. De nombreuses thèses se sont succédées au sein 
du laboratoire (Tableau 2.1), avec notamment des études approfondies sur l’hétéroépitaxie du SiC 
cubique sur substrats de SiC hexagonaux (4H et 6H-SiC), et, plus récemment, sur substrat diamant.     La 
recherche concernant l’étude de l’homoépitaxie de 4H-SiC a démarré depuis environ 15 ans, et 
s’intéresse principalement à la croissance de couches de 4H-SiC dopées p. Les principaux résultats 
obtenus antérieurement à nos travaux seront brièvement présentés dans les paragraphes suivants.  
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1.2. Les différentes configurations VLS étudiées au LMI 

1.2.1. VLS « Pleine Plaque » vs « VLS localisée » 

Deux configurations de croissance en couches minces ont été étudiées et développées. La Figure 2.1 
illustre les principes et particularités de chacune de ces deux configurations. La première à avoir été 
étudiée est celle que nous appellerons « VLS pleine plaque », pour explorer de multiples voies 
d’homoépitaxie et hétéroépitaxie. Jusqu’à présent, la « VLS localisée » n’a été mise en œuvre au LMI 
que pour essayer de réaliser des dopages localisés. 

La VLS pleine plaque : est une épitaxie développée dans l’objectif de réaliser une croissance sur 
toute la surface de l’échantillon. Dans cette configuration, le substrat qui sert de germe pour la 
croissance est collé au fond d’un creuset en graphite, lui-même collé sur un suscepteur en graphite 
chauffé par induction électromagnétique. Ensuite, des morceaux de Silicium et un additif 
métallique éventuel (de qualités électroniques) sont ajoutés dans ce creuset pour être portés à 
fusion et former la phase liquide, dans laquelle le substrat est totalement immergé (Figure 2.1.a).  

La VLS localisée : est une configuration dans laquelle la phase liquide n’est présente que sur une 
partie de la surface du substrat, et fractionnée sous la forme de motifs géométriques. La croissance 
du SiC est sélective. Elle se produit uniquement sous les phases liquides. Le principe de cette 
configuration peut être utilisé pour obtenir un dopage sélectif dans les zones de croissance du 
cristal, notamment par mise en œuvre d’un alliage liquide contenant un élément dopant. Pour les 
objectifs de cette thèse, on a recherché un dopage de type p. L’élément accepteur dans SiC le plus 
simple et le moins cher est l’Aluminium. Les phases liquides les plus simples, riches à la fois en 
Silicium et en Aluminium, sont des phases Si-Al. C’est donc une configuration localisée à phase 
liquide Si-Al qui a été retenue en priorité pour notre thèse. Cette configuration sera décrite en 
détails et développée dans la suite de ce manuscrit (Figure 2.1.b).

Figure 2.1 : Schématisation de la croissance épitaxiale de SiC en configuration VLS : 
(a) pleine plaque et (b) localisée. 
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1.2.2. VLS localisée en configuration non enterrée vs enterrée 

Il existe deux déclinaisons dans l’étude de la croissance en VLS localisée : la première (configuration 
non enterrée), est une croissance localisée qui  a lieu directement sur la surface d’un germe plan. La 
seconde (configuration enterrée) est une croissance qui est volontairement localisée à l’intérieur de 
cuvettes préalablement gravées dans le substrat. Les deux formes de « VLS localisée » sont 
schématisées sur la Figure 2.2.  

Figure 2.2 : Principe de la croissance VLS localisée dans les configurations : 
(1)  enterrée ; (2) non enterrée  

Le principe de la croissance VLS est le même que celui précédemment introduit dans le Chapitre 1 
(§ 3.3). La configuration VLS enterrée pour la croissance homoépitaxiale de 4H-SiC sera développée 
plus en détails dans la section suivante. L’essentiel des travaux de cette thèse a été focalisé sur 
l’exploration de cette dernière variante de configuration VLS.  
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Tableau 2.1 : Thèses soutenues au LMI sur l’épitaxie du SiC par transport VLS 

Thèse Type d’épitaxie Année 

D. Chaussende [139] 
épitaxie sur germes 4H avec Si liquide pur 

VLS pleine plaque – substrat désorienté 2000 

C. Jacquier [140] Homoépitaxie de 4H-SiC dopé p 
VLS pleine plaque et localisée non enterrée – substrat 

désorienté 

2003 

M. Soueidan [141] 
Hétéroépitaxie de 3C-SiC sur α-SiC et 

 homoépitaxie de 4H-SiC dopé p 
VLS pleine plaque et localisée non enterrée  

substrats désorientés et non désorientés 

2006 

O. Kim-Hak [18] Hétéroépitaxie de 3C-SiC sur α-SiC 
VLS pleine plaque – substrat désorienté 

2009 

J. Lorenzzi [142] Hétéroépitaxie de 3C-SiC sur α-SiC 
VLS pleine plaque – substrat désorienté 

2010 

A. Vo-Ha [143] 
Hétéroépitaxie de 3C-SiC sur diamant et homoépitaxie de 4H-

SiC, 
 tous deux dopés de type p 

VLS localisée non enterrée et enterrée – substrat désorienté 

2014 

1.3. Principaux mécanismes régissant la VLS avec bain Si-Al en configuration enterrée 

La croissance VLS, dans la configuration que nous avons étudiée, est principalement gouvernée par   4 
mécanismes, résumés sur le schéma de la Figure 2.3. 

Figure 2.3 : Principaux mécanismes de croissance VLS de couches minces de 4H-SiC dopées p 
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Son principe consiste à alimenter en précurseur carboné une phase liquide riche en Si afin de faire 
croître des monocouches de SiC  sur un germe cristallin préalablement microstructuré en surface. Pour 
ce faire, un alliage à base de Silicium et d’Aluminium est porté à fusion, jusqu’à une température de 
l’ordre de 1100 °C. Dès les premiers instants de chauffe, et à mesure que la phase liquide se forme, 
l’alliage Si-Al est mis au contact d’un précurseur carboné, dans notre cas du propane C3H8, mélangé au 
flux de gaz porteur (Ar ou H2) injecté dans le réacteur.  

Cette introduction précoce du précurseur carboné dans la phase gazeuse, dès le lancement de la rampe 
de montée en température, a pour rôle d’éviter les phénomènes de démouillage de l’alliage liquide 
sur le substrat (point abordé plus en détail au § 1.5.2 suivant). Dès que la phase liquide est 
complétement formée, des molécules carbonées sont adsorbées à la surface de la phase liquide et on 
suppose qu’elles réagissent avec le liquide pour former des espèces secondaires. Ces espèces 
carbonées secondaires vont ensuite se dissoudre dans le bain liquide et migrer vers le germe (phase 
solide) grâce au gradient d’activité du Carbone présent entre l’interface liquide/vapeur et l’interface 
liquide/solide. Le liquide va précipiter son surplus carboné pour former, sur le germe de SiC, les 
premières monocouches de 4H-SiC dopées par l’Aluminium.  

Les études publiées concernant la croissance du SiC en phase liquide ont toutes utilisé soit un liquide 
de Si pur, soit un liquide à base de Si comprenant l’ajout d’un additif métallique. Dans notre cas, 
l’Aluminium répond à plusieurs exigences en plus de son rôle de dopant accepteur léger dans SiC.   En 
premier lieu, l’Aluminium permet de réaliser des croissances à plus basse température 
(1000 – 1200 °C) que dans du Silicium pur (> 1450 °C) ou par une méthode de croissance plus 
conventionnelle comme la CVD. Par ailleurs, la solubilité du Carbone dans un bain d’alliage liquide 
Si-Al est considérablement augmentée par comparaison avec un liquide à base de Si pur. À titre 
d’exemple, la solubilité du Carbone dans de l’Aluminium à 1100 °C est équivalente à celle dans du 
Silicium à 1600 °C [144].  

Cependant, dans les gammes de températures favorables à la croissance du 4H-SiC dopé à l’Aluminium, 
il existe un composé très stable l’Al4C3 qui peut se former en cours de croissance, en compétition avec 
le SiC, par réaction entre l’Aluminium et le Carbone dissous dans le bain d’alliage liquide. C’est un 
carbure qui peut apparaitre à basse température, dès 1000 °C, et qui ne commence à se décomposer 
sous vide qu’à partir de 2027 °C [144].  

Pour éviter la formation d’Al4C3, il est possible d’ajuster la teneur initiale en Silicium du bain d’alliage 
liquide en fonction de la température, pour pouvoir disposer d’une large gamme de conditions de 
croissance où seul le SiC est en équilibre avec la phase liquide. Un diagramme de stabilité relative 
SiC/Al4C3, qui montre les domaines de stabilité théoriques de ces deux carbures, est représenté sur la 
Figure 2.4. 



79 

Figure 2.4 : Diagramme de stabilité relative du SiC/Al4C3 dans un alliage liquide Si-Al d’après [145]. 

Sur ce diagramme, la zone centrale hachurée représente le domaine des conditions théoriquement 
favorables à la croissance préférentielle de SiC par VLS, en fonction de la composition de l’alliage 
liquide Si-Al et de la température. La courbe bleue matérialise la frontière des domaines de stabilité 
de Al4C3 et SiC. La courbe rouge, quant à elle, indique la limite de composition pour laquelle 
l’empilement Si-Al initial se trouve entièrement sous forme liquide. Ainsi, pour 1100 °C, la teneur du Si 
ne doit pas descendre en dessous d’une valeur de 15 at.% environ, sous peine de risquer de voir se 
former la phase parasite Al4C3 dans la phase liquide (Cf. § 1.5.4). Il est crucial de se placer dans des 
conditions où seul le SiC est en équilibre. La teneur en Si de la phase liquide doit donc être ajustée de 
sorte à faire pousser l’épaisseur requise de SiC avant d’atteindre la teneur limite en Silicium. Retenons 
cette contrainte, qui s’est appliquée pour toutes nos expérimentations, et qui nous impose de 
maintenir la teneur en Silicium du bain largement au-dessus de 15 at.% à 1100 °C.  

À l’inverse, si la teneur initiale en Silicium est trop importante, la température à partir de laquelle 
l’alliage passe entièrement sous forme liquide augmente. La limite haute de la teneur en Silicium est 
donc conditionnée par la température de croissance choisie. Le point concernant la teneur en Silicium 
optimale sera abordé spécifiquement au § 1.5.4 de ce chapitre, et fera l’objet d’une étude 
complémentaire dans le Chapitre 3. L’autre paramètre, qui s’est révélé critique pour notre étude, est 
justement la température de croissance. Rappelons que l’un de nos principaux objectifs a été de 
pouvoir réaliser une épitaxie de SiC à basse température, soit aux alentours de 1100 °C. Cette 
température est un avantage majeur qu’il convient de préserver. Mais elle rentre en contradiction avec 
la tendance générale qui est celle de l’amélioration de la qualité cristalline à plus haute température 
de croissance, à vitesse de croissance donnée, qui peut aussi s’exprimer sous la forme d’une possibilité 
d’accélérer la croissance en augmentant la température, à qualité cristalline donnée. Un compromis 
est donc à trouver sur les valeurs des paramètres de croissance afin d’optimiser la qualité cristalline 
des couches VLS, tout en conservant une vitesse de croissance suffisante et une température de 
croissance aussi basse que possible.  
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1.4.  Bilan des Hétéroépitaxies de SiC par transport VLS 

Dans les paragraphes suivants sont présentés de brefs résumés des résultats d’études menées au LMI 
sur l’hétéroépitaxie de SiC sous forme de couches minces.   

1.4.1. Croissance de 3C-SiC sur substrats α-SiC 

Les premiers études sur la nucléation de 3C-SiC sur substrat α-SiC (0001) ont été menées par Maher 
Soueidan [141]. L’objectif de ses travaux de thèse était d’étudier les premières étapes de la 
germination pour tenter de s’affranchir de la génération systématique de macles, impossibles à 
éliminer après croissance. La première partie de l’étude a consisté à optimiser la préparation de 
surface des germes α-SiC pour essayer d’obtenir une hétéroépitaxie CVD mono-domaine [146]. 
Cependant, malgré le soin apporté à la préparation des surfaces de germes, ces premières tentatives 
n'ont pas permis de s'affranchir de la formation de ces macles. En revanche, des couches de 3C-SiC 
exemptes de macles ont été obtenues en utilisant une technique VLS, originale pour l’époque. Le 
procédé consistait à alimenter en propane un bain d’alliage liquide Si-Ge [101,102,147]. La 
caractérisation des couches ainsi élaborées a montré une excellente qualité cristalline avec toutefois 
une incorporation non négligeable d'impuretés. 

Par la suite, Olivier Kim-Hak a poursuivi les travaux d’investigation sur l’hétéroépitaxie du 3C-SiC sur 
substrats α-SiC [18]. L’objectif visé à ce stade était la compréhension des mécanismes menant à la 
formation de 3C-SiC sur substrats de α-SiC durant la croissance par VLS à partir d'une phase fondue de 
Si-Ge. Les études se sont focalisées sur les premiers instants de l'interaction liquide/SiC, c'est-à-dire 
sans ajout de précurseur carboné dans la phase gazeuse réactive. Il a été montré qu'il se formait très 
rapidement des îlots de 3C-SiC à la surface des germes [103]. L'étude paramétrique a permis de mettre 
en évidence l'influence prononcée du creuset en graphite dans lequel est confinée la réaction [148]. 
Les observations expérimentales, associées à des calculs thermodynamiques, ont montré que l'étape 
prépondérante pour la formation du 3C est très probablement la réaction transitoire entre un liquide 
très riche en germanium et le germe de SiC. 

Enfin, Jean Lorenzzi a approfondi le travail de recherche afin de mieux comprendre les mécanismes de 
croissance VLS [149], d’optimiser le procédé, puis de caractériser le matériau élaboré [142]. Cette 
étude a notamment permis de déterminer les paramètres limitant l’étendue maximale du domaine de 
croissance. Il a aussi été démontré qu’il est préférable d’utiliser des alliages fondus comptant 50 at.% 
de Ge plutôt que 75 at.%. Par ailleurs, des études ont été menées sur l'incorporation intentionnelle et 
non intentionnelle de dopants de type n et p pendant la croissance VLS. Pour le dopage n, un lien clair 
a été mis en évidence entre la présence de l'impureté Azote (N) et la stabilisation du polytype 3C-SiC 
[150]. Pour le dopage p, pour éviter l'homoépitaxie, il a été montré que le meilleur élément accepteur 
n'est pas Ga mais Al [151, 152]. Les couches de SiC ont été caractérisées optiquement et 
électriquement par différentes techniques.  
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Des mesures C-V et G-V sur structures MOS sur 3C-SiC ont permis d'estimer une concentration très 
faible (7 × 109 cm-2) de charges fixes dans l'oxyde SiO2 ainsi qu'une densité d'états d'interface aussi 
basse que 1,2 × 1010 cm-2.eV-1 à 0,63 eV sous la bande de conduction. Ces valeurs constituent des 
records mondiaux sur tous types de SiC. Elles ont constitué une base de motivation en faveur du 
développement de composants de type MOSFET sur 3C-SiC. 

1.4.2. Croissance de 3C-SiC sur substrat diamant 

Les travaux exploratoires d’Arthur Vo-Ha  avaient pour objectif d’étudier la croissance hétéroépitaxiale 
par mécanisme VLS de 3C-SiC dopé de type p sur substrat diamant, à partir d’une phase liquide Si-Al 
[143]. Le but affiché de cette étude était de parvenir à réaliser des hétéro-structures diamant/SiC, et 
accessoirement d’améliorer les contacts ohmiques sur substrat diamant. Pour parvenir à réaliser cette 
hétéroépitaxie, plusieurs systèmes ont été étudiés. Une première approche a consisté à faire réagir 
directement l’alliage liquide (Si-Al) sur le substrat diamant. Un dépôt polycristallin de 3C-SiC fortement 
dopé p (~ 1020 cm-3) a été observé. Cependant, en raison de la très forte réactivité de l’alliage liquide 
Si-Al avec la surface diamant (100), le mécanisme de croissance mis en jeu était du type « dissolution-
précipitation » [153]. Des caractérisations électriques ont pu mettre en évidence le comportement 
ohmique, avec une résistivité de l’ordre de 0,3 Ω.cm de l’interface. Malheureusement, la morphologie 
du dépôt ainsi que la surface fortement dégradée du substrat ne permettaient pas d’envisager la 
réalisation d’une hétérojonction électriquement fonctionnelle SiC/diamant. Une seconde approche a 
consisté à former une couche tampon de SiC entre le substrat diamant et la phase liquide Si-Al, afin 
d’éviter la réaction de dissolution-précipitation, et pour favoriser l’épitaxie de SiC au cours de la 
croissance VLS ultérieure.  

Cependant, malgré la présence de cette couche tampon, la croissance VLS localisée du SiC était 
conjointement assurée non seulement par l’apport de Carbone depuis la phase gazeuse (contribution 
VLS), mais également par une exodiffusion du Carbone du substrat à travers la couche tampon de SiC. 
Cette exodiffusion représente un phénomène parasite car elle contribue à la dégradation de l'interface 
couche/substrat et s’avère problématique pour l’obtention d’une interface de bonne qualité.  

Une solution pour parer à ce problème d’exodiffusion du Carbone a consisté à réaliser une reprise 
d’épitaxie par CVD (et non plus par VLS) après l’étape de siliciuration (réaction solide-solide entre la 
couche de Si et le diamant). Bien que cette alternative ne permette plus la localisation du dépôt, une 
couche complète monocristalline de 3C-SiC sur diamant a été obtenue. Cette alternative constitue à 
l’heure actuelle le moyen le plus efficace de réaliser et d'étudier une hétérojonction 
diamant (p) - SiC (n), avec l’avantage d’utiliser une technique de dépôt plus répandue que la VLS. 
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1.5. Bilan des Homoépitaxies de 4H-SiC dopé p par épitaxie VLS localisée 

Les résultats des précédentes études avaient permis de mettre en lumière le fort potentiel de la 
croissance VLS pour l’homoépitaxie localisée de 4H-SiC dopé p++, comme solution alternative à 
l’implantation ionique. Une synthèse sur les avancées importantes issues de ces investigations 
antérieures est présentée dans les paragraphes suivants. 

1.5.1. Basse température de croissance et taux record d’incorporation d’Al 

L’un des premiers résultats marquants obtenus est la démonstration de la faisabilité d’une 
homoépitaxie de 4H-SiC, par mécanisme VLS, à l’aide d’une phase liquide Si-Al, utilisant une 
température de croissance aussi basse que 1100 °C [154, 155]. En comparaison, les méthodes de 
croissance en phase vapeur plus classiques que l’épitaxie en phase liquide du SiC, exigent des 
températures de croissance supérieures à 1500 °C.  

Par ailleurs, le résultat inédit de taux d’incorporation en Aluminium, mesurés dans la gamme  
[1-3] × 1020 at.cm-3 (en configuration « pleine plaque »), n’a fait que confirmer l’intérêt de la croissance 
de SiC par transport VLS, qui est devenue, à cette occasion, une technique de dopage in-situ, 
minimisant les risques d’introduction de défauts cristallins liés aux forts niveaux de dopage. 
(Figure 2.5) [99]. Un tel niveau d’incorporation est difficile ou impossible à atteindre par les méthodes 
conventionnelles de dopage comme la CVD ou l’implantation ionique, sans dégradation de la qualité 
de la matrice SiC (Cf. § 3.2.4, Chapitre 1).    

Figure 2.5 : Profil SIMS de la concentration en Aluminium dans une couche épitaxiale de 4H-SiC 
réalisée en configuration VLS « pleine plaque» 

Les premiers essais de croissance en configuration VLS localisée ont donc permis de démontrer 
l’obtention de dépôts cristallins de 4H-SiC sur des zones de géométries très variables [156]. Cependant, 
les dépôts obtenus ne couvraient pas la totalité de la surface des motifs définissant la phase liquide 
(Figure 2.6).  
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1.5.2. Bienfaits de l’introduction du propane durant la montée en température 

Sur la base de ces premiers résultats, dans la perspective de la recherche d’une méthode alternative 
de dopage in-situ, des investigations ont été menées spécifiquement sur la compréhension des 
mécanismes de mouillage d’un alliage liquide à base de Silicium sur SiC [157].  

En effet, lors des premières expérimentations, le propane était introduit une fois que la rampe en 
température avait atteint la température de consigne du palier de croissance, généralement comprise 
entre 1100 °C et 1200 °C. Il en résultait systématiquement un démouillage partiel du liquide sur les 
motifs, avec la formation de gouttelettes conduisant à une croissance très inhomogène ne recouvrant 
pas l’ensemble de la surface des motifs (Figure 2.6.a).  

L’introduction précoce du précurseur carboné (propane) durant la rampe de montée en température 
a permis de résoudre ce problème. Une très nette amélioration du mouillage de l’alliage liquide sur le 
SiC a été obtenue, permettant la formation d’un dépôt cristallin, homogène et continu recouvrant 
l’ensemble de la surface des motifs (Figure 2.6.b). Ainsi, l’introduction du propane dès les premiers 
instants de la fusion de l’alliage a été identifiée comme un paramètre essentiel dans l’amélioration du 
mouillage de l’alliage fondu, et par conséquent dans l’obtention de croissances cristallines du 4H-SiC 
homogènes. Elle a été pratiquée systématiquement pour toutes nos expérimentations de croissance 
VLS. 

Figure 2.6 : Images au Microscope optique d’une croissance de 4H-SiC localisée avec un alliage 
Si-Ge, avec introduction du propane : (a) à la température du palier de croissance à 1220°C,    

(b) à 1030 °C durant la rampe de montée en température 
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1.5.3. Influence du gaz vecteur et de la température de croissance 

Des études antérieures ont également été menées dans le but d’étudier l’influence de la nature du gaz 
vecteur en termes de morphologie et de vitesse de croissance du SiC. Les deux gaz vecteurs étudiés 
ont été l’Argon et l’Hydrogène [158]. Pour des échantillons dont la composition de l’alliage est de 30 
at.% en Si et 70 at.% en Al, et pour les conditions de croissance suivantes : 5 min, 1100 °C, 1 sccm de 
propane, les vitesses moyennes de croissances estimées étaient alors supérieures à 4 μm/h quel que 
soit le gaz vecteur, avec, cependant, une vitesse de croissance sous Ar nettement supérieure à celle 
sous H2, respectivement de 7,2 μm/h et 4,4 μm/h. Cette différence avait été expliquée par une 
diminution de l’efficacité du craquage du propane à 1100 °C [159]. Cependant, cette dernière disparait 
à plus haute température, et des vitesses de croissances plus élevées, similaires sous Ar et sous H2, ont 
été mesurées pour des températures de croissance comprises entre 1150 °C et 1200 °C, toutes autres 
conditions expérimentales étant égales par ailleurs.  

Un aperçu des morphologies de surface obtenues au cours de cette étude [158] est présenté en 
Figure 2.7 ci-dessous :  

Figure 2.7 : Images MEB – Résultats VLS après 5 min de croissances sous 1 sccm de propane [158] 

Les données fournies sur l’épaisseur maximale des couches déposées par VLS, à 1100 et 1200 °C, 
concernent des cuvettes de 920 μm de diamètre, et sont respectivement de : (a) 370 nm, (b) 600 nm 
et (c) 530 nm. Comme on peut le constater sur ces images MEB, les croissances sont relativement 
similaires et inhomogènes quel que soit le gaz vecteur utilisé. On observe également la coexistence de 
deux morphologies de croissance réparties aléatoirement (Figure 2.7.a). La première présente un 
système régulier de macro-marches. L’autre, entourant la première, présente une morphologie à 
l’aspect très dentelé et poreux. Sur le cliché de la Figure 2.7.b, on observe la présence de trous facettés 
résultant très probablement de la croissance parasite localisée aléatoirement du composé Al4C3, qui 
est éliminé par l’attaque chimique des résidus d’alliage. À ce stade des investigations, aucun élément 
décisif ne permettait de déterminer lequel de l’Argon ou de l’Hydrogène était préférable pour 
l’obtention d’une épitaxie homogène, reproductible et de haute qualité cristalline. 
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1.5.4. Effet de la teneur initiale en Silicium dans l’alliage liquide 

Des études complémentaires avaient été menées sur l’influence de la teneur en Silicium initiale et 
notamment son impact sur la morphologie de croissance. Elles ont permis d’évaluer la valeur minimale 
de la teneur en Silicium permettant d’éviter la formation de l’Al4C3. Ainsi, il a été montré qu’une teneur 
d’environ 40 at.% se situe dans la gamme favorable à une croissance relativement homogène 
(Figure 2.8.c) [160]. En effet, il a été observé qu’en dessous de cette teneur, la morphologie de 
croissance VLS obtenue est fortement dégradée avec apparition de trous facettés dans les marches de 
croissance. Les croissances VLS avaient été réalisées dans les mêmes conditions expérimentales que 
celles mentionnées dans le paragraphe précédent, à savoir : 5 min à 1100 °C sous flux d’Argon. Trois 
échantillons avec différentes teneurs initiales en Si ont été analysés : échantillon (a) : 15 at.%, 
échantillon (b) : 30 at.% et échantillon (c) : 40 at.%. 

Les résultats morphologiques de ces investigations sont présentés sur la Figure 2.8 ci-dessous : 

Figure 2.8 : Images MEB – Étude teneur initiale en Silicium : échantillon (a) 15 at.% (couche VLS 170 
nm), échantillon (b) : 30 at.% (couche VLS 700 nm), échantillon (c) : 40 at.% (couche VLS 300 nm). 

L’agrandissement de l’échantillon (a) montre la morphologie intérieure d'un trou facetté [160]

À l’examen de ces morphologies de croissance, il apparaît clairement qu’un environnement plus riche 
en Silicium (~ 40 at.%) rend possible une croissance VLS optimale à plus basse température et permet 
d’obtenir une épitaxie de meilleure qualité morphologique tout en réduisant le risque de formation du 
composé Al4C3. 

a b c 
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1.5.5. Bilan des meilleures conditions identifiées avant le démarrage de la thèse 

Dans l’état des connaissances résultant de ces investigations, les valeurs des principaux paramètres les 
plus favorables pour la formation de couches localisée de 4H-SiC dopé p++ étaient les suivantes  [143] : 

o Empilement Si-Al : 1,1 μm Si / 1,5 μm Al (40 at.% en Si)
o Température de croissance : 1100 °C
o Durée de croissance : 5 min
o Débit de propane: 1 sccm, soit 10-4 atm
o Gaz vecteur : Ar
o Épaisseur maxi des couches VLS obtenues : ~ 900 nm pour un diamètre de cuvette Ø 920 μm

À ce stade, en l’absence d’autre critère discriminant, les vitesses de croissance élevées obtenues sous 
Ar étaient préférées. Cependant, la morphologie des couches VLS obtenues dans ces conditions ne 
permettait pas d’obtenir une qualité cristalline uniforme et exempte de microcavités sur la surface des 
couches épitaxiées.  

D’autre part, on ne pouvait obtenir un comportement électrique typique de jonction p-n sur 4H-SiC 
(seuil > 2,5 V en conduction directe) sans procéder à un recuit post-croissance à haute température 
(~ 1700 °C) [161]. En effet, le comportement électrique systématiquement observé était celui d’un 
contact de barrière Schottky ou d’une hétérojonction.  

Ce résultat suggérait soit la présence d’inclusions de composés métalliques ou semiconducteurs 
hétérogènes (hétérotypes du SiC, par exemple 3C-SiC) au niveau de la jonction p-n, soit la génération 
de filaments à partir du dépôt métallique réalisé sur la couche VLS, traversant la couche p+ pendant le 
recuit RTA du contact réalisé vers 800 °C, favorisée par la présence des microcavités / cheminées dans 
les couches SiC épitaxiées par VLS. 

Un important travail d’approfondissement et d’optimisation de la qualité cristalline de l’homoépitaxie 
VLS localisé de 4H-SiC dopé p++ était donc nécessaire pour rendre les couches épitaxiales VLS 
conformes aux exigences de l’électronique de puissance.  
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2. Développement et optimisation des procédés technologiques de
fabrication

Les échantillons et composants étudiés au cours de ce travail de thèse ont été réalisés au sein de la 
plateforme technologique NANOLYON de l’Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL, UMR 5270), 
implantée sur le site de l’École Centrale Lyon à Écully et Lyon Tech de la Doua. Sur cette plateforme, 
depuis une dizaine d'années, les laboratoires AMPÈRE et LMI s'impliquent directement, avec son 
personnel, investissent dans l’achat de nouveaux équipements, et participent au fonctionnement à 
travers leurs projets.  

2.1. Structure du démonstrateur diode p+/n- et optimisation du processus de 
fabrication 

La structure finale du démonstrateur diode p+/n- est représentée en coupe sur la Figure 2.9. 

Figure 2.9 : Vue en coupe de la structure du démonstrateur p-n final 

Pour fabriquer ces démonstrateurs, nous avons eu recours aux principaux procédés élémentaires de 
la micro-électronique : nettoyage, dépôt de couches métalliques par évaporation ou pulvérisation 
cathodique, dépôt de couche diélectrique, dopage (par épitaxie dans notre cas), gravure, et 
lithographie. Certaines briques technologiques ont fait l’objet d’optimisations spécifiques.  

La séquence des opérations correspondant au cycle de fabrication de la diode p-n finale que nous 
avons adopté, décrite du substrat de départ jusqu’au composant démonstrateur final, est présentée 
sur la Figure 2.10.  Pour plusieurs étapes de ce cycle, des travaux d’optimisation ont été nécessaires. 
Par exemple, un procédé de gravure du SiC par plasma ICP avec masque en résine a été développé 
spécifiquement pour localiser les cuvettes avant épitaxie VLS. Ce développement a été mis en œuvre 
dans le but de limiter les risques de pollution ou dégradation au niveau de la surface où s’effectue la 
nucléation initiale de l’épitaxie et où se localise la jonction p-n. Ces optimisations ont été menées de 
manière systématique, étape par étape, avec des validations intermédiaires, en partant de la 
préparation du substrat et en progressant jusqu’à la caractérisation de composant démonstrateur 
final. 
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Figure 2.10 : Cycle de fabrication du démonstrateur diode p+/n- 

Le diagramme synoptique de la Figure 2.11 illustre le protocole global du processus d’optimisation mis 
en place pour aboutir à la fabrication de jonctions p-n puis à la réalisation de composants diodes p-n, 
démonstrateurs de la qualité du matériau épitaxié et de l’interface p-n.  

Figure 2.11 : Illustration des différentes étapes expérimentales intervenant dans le processus de 
fabrication de jonctions p+/n- 
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2.2. Présentation des substrats utilisés 

Pour accélérer le démarrage de nos travaux, nous avons commencé nos études d’optimisation de la 
gravure des cuvettes et de l’épitaxie VLS sur des substrats n+ fournis par Sicrystal, sans épitaxie, à 
surface (0001-Si) désorientée de 8°, disponibles dans les réserves des laboratoires LMI et AMPÈRE.  

Pour le cœur de nos études, la société ST Microelectronics nous a fourni trois 3 plaques « standard » 
de 4H-SiC fabriquées par CREE, de 100 mm de diamètre (~ 4 pouces) orientées 4°off, de 350 μm 
d’épaisseur, polies sur les deux faces, avec un empilement de couches épitaxiales sur la face Si 
composé d’un « buffer » n+ de 0,5 μm dopé à plus 1018 cm-3 suivi d’une couche épitaxiale n- de 6 μm 
dopée vers 1 × 1016 cm-3 (Figure 2.12). Cet empilement correspond à celui qui est utilisé 
industriellement pour la fabrication de redresseurs de la gamme 600 V, ce qui signifie qu’il existe des 
procédés industriels stabilisés pour fabriquer des redresseurs Schottky avec une tenue en tension de 
600 V à partir de telles plaques. Le prix « catalogue » d’une telle tranche épitaxiale se situe entre 1000 
et 1500 Euros. 

Figure 2.12 : Caractéristiques des plaques épitaxiales 4H-SiC 

Pour les études d’optimisation des étapes élémentaires, à cause du coût élevé du matériau de départ 
et de la limitation en dimensions du porte-substrat du réacteur VLS, nous avons travaillé sur des 
échantillons de 10 x 10 mm2 obtenus à partir de la tranche de départ par sciage avec une lame de SiC 
rotative (Scie DISCO DAD3220). 

2.3. Étape préliminaire de protection des surfaces  

Avant de commencer la découpe de la plaque, une première étape de préparation de la surface est 
réalisée en vue de la protéger des pollutions et contaminations.  

2.3.1. Nettoyage chimique 

L’étape de nettoyage est une partie essentielle dans les procédés de fabrication technologique, et se 
répète à différents moments tout au long du processus d’élaboration des composants électroniques. 
Le recours au nettoyage chimique des échantillons est systématique avant tout démarrage de procédé 
technologique, et entre deux étapes technologiques pour toute préparation de surface. Les mélanges 
chimiques utilisés pour les nettoyages des surfaces sont habituellement des mélanges acides ou 
basiques, réalisées à partir de solutions commerciales de haute pureté développées pour l’industrie 
de la microélectronique.  
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Le processus de fabrication sur nos échantillons commence donc par une première phase de nettoyage 
chimique des plaques de 4H-SiC, qui consiste à éliminer les éventuelles contaminations organiques.  La 
plaque est plongée dans un bain d’acétone, puis rincée à l’éthanol. Une désoxydation (~ 3 min) est 
ensuite réalisée pour retirer l’oxyde natif à l’aide d’une solution commerciale de « Buffer Oxide Etch » 
(BOE) qui est une solution d’acide fluorhydrique tamponnée. Cette phase se termine par un rinçage à 
l’eau désionisée (~ 5 min).  

2.3.2. Dépôt d’un oxyde sacrificiel par PE-CVD et découpe 

Afin de protéger la surface de la plaque contre les agressions mécaniques durant la phase de découpe, 
une couche de silice SiO2 sacrificielle (~ 300 nm) est déposée par PE-CVD sur toute la surface du 
substrat. Cette couche de silice protectrice est également utilisée pour l’étape de gravure des cuvettes. 
Ce point sera détaillé dans la section suivante. 

Les paramètres de dépôts utilisés pour le dépôt PE-CVD sont résumés dans le Tableau 2.2. 

Tableau 2.2 : Paramètres du dépôt des 300 nm de silice sacrificielle, réalisé par PE-CVD 

Pression Gaz utilisés Puissance Température Vitesse de dépôt Durée 

1 Torr SiH4 : 100 sccm (à 5 % dans Ar) 
N2O : 420 sccm 

20 W 250°C 60 nm/min 5 min 

Une fois la couche de silice déposée, on procède à la découpe de la plaque. Le plan de découpe retenu 
permet d’obtenir 16 échantillons au total, avec des dimensions assurant une certaine aisance dans leur 
manipulation lors des étapes technologiques sur la plateforme Nanolyon, adaptée en général aux 
échantillons de petites tailles (~ 50 mm max).  

Chacun de ces morceaux de wafer ainsi découpés, sert à préparer un lot d’échantillons plus petits en 
vue de l’étude de la croissance VLS (Figure 2.13). 

Figure 2.13 : Représentation du plan de découpe des wafers 4H-SiC 



91 

2.4. Gravure du 4H-SiC pour la localisation des cuvettes 

En raison de l’inertie chimique exceptionnelle du SiC, le recours à la gravure sèche par plasma est 
indispensable pour la réalisation des cuvettes. Les principaux enjeux correspondants se situent aux 
niveaux de la minimisation de la rugosité en fond de gravure et de l’élimination du micro-masquage, 
qui peut parfois intervenir lorsque l’on utilise un masque métallique. La qualité du fond de gravure est 
primordiale car c’est sur cette surface gravée que va être réalisée la nucléation de la croissance 
épitaxiale VLS et c’est aussi cette surface qui va constituer le plan de jonction de la diode pn, lieux de 
multiples vulnérabilités vis-à-vis des performances du composant.  

Pour obtenir une morphologie de croissance VLS satisfaisante, nous avons dû optimiser 
spécifiquement cette brique technologique. C'est la raison pour laquelle le paragraphe dédié à cette 
étape technologique est plus développé que les autres et rentre plus dans les détails technologiques 
de la gravure plasma du SiC. L’élaboration de gravures localisées dans l’échantillon nécessite l’emploi 
d’un masque de gravure qui recouvre les zones que l’on ne souhaite pas graver. Ce masque doit être 
constitué d’un matériau dont la vitesse de gravure soit aussi faible que possible, afin d’obtenir un 
rapport de sélectivité favorable, ou au moins acceptable. Les matériaux de masquage les plus utilisés 
pour graver SiC sont des couches métalliques (Ni, Cr, Al) [162-164], des couches minces d’isolant 
inorganique amorphe, le plus souvent SiO2 [165, 166], ou encore des polymères [162, 163]. À l’issue 
de l’étape de gravure, le masque est généralement retiré par une attaque chimique par voie humide.  

Pour obtenir le profil de gravure souhaité (profondeur, isotropie, rugosité, résolution), les paramètres 
que l’on peut faire varier sont, d’une part, ceux du plasma (nature et pressions partielles des gaz 
utilisés, puissance électromagnétique et pression appliquées au sein du réacteur). Et d’autre part, la 
nature du matériau de masquage. La topologie et la géométrie du réacteur de gravure ont également 
une importance décisive, notamment pour ce qui concerne le mode de couplage entre la source 
radiofréquence, le plasma et la polarisation du porte-substrat. Nous avons été amenés à expérimenter 
les deux topologies les plus utilisées : celle à couplage capacitif  (CCP = Capacitively Coupled Plasma) 
et celle à couplage inductif (ICP = Inductively Coupled Plasma). 

2.4.1. Principe de la gravure RIE 

La gravure par RIE (pour Reactive Ion Etching) est une technique de gravure sèche utilisant un plasma.
Les plasmas RIE sont généralement crées à basse pression (entre 1 et 200 mTorr) par application d’un 
champ électromagnétique intense dans un mélange gazeux, judicieusement choisi pour contenir des 
espèces moléculaires ou atomiques primaires. Le craquage de ces espèces par le plasma va produire 
des espèces secondaires très réactives (ions, radicaux), qui vont provoquer une gravure chimique et 
physique de la surface du substrat.  

Les espèces chargées positivement sont accélérées vers la cathode (potentiel négatif) où est placé 
l’échantillon à graver. Pour favoriser le caractère physique et anisotrope de la gravure, on peut soit 
augmenter le champ électrique d’accélération de ces espèces ionisées, soit augmenter leur libre 
parcours moyen en travaillant à plus basse pression. La gravure RIE combine donc des mécanismes de 
gravure « chimique » et « physique ».  
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La composante « physique » de la gravure RIE se caractérise par l’action d’un bombardement ionique 
de la surface à graver. Les ions accélérés par le champ électrique acquièrent une énergie cinétique 
suffisante, typiquement entre quelques 10 eV et quelques 100 eV, qui leur permet d’arracher, par 
collision « mécanique », des atomes de la surface du substrat. Lors d’une gravure masquée sans 
consommation du masque, ce mode de gravure tend à produire des profils fortement anisotropes, et 
à modifier la stœchiométrie des surfaces gravées. Ces modifications de composition chimique de la 
surface du matériau peuvent nuire aux performances des composants. Par ailleurs, les caractéristiques 
du matériau proche de la surface peuvent aussi être modifiées par création de défauts cristallins dus 
aux déplacements atomiques et par introduction, dans le cristal semiconducteur, de certains des 
éléments constitutifs du gaz, par un phénomène d’implantation ionique similaire à celui exploité dans 
les procédés classiques d’implantation ionique. 

La composante « chimique » de la gravure RIE se caractérise par l’adsorption réactive, en surface du 
matériau à graver, d’espèces chimiques présentes dans le plasma. Les réactions entre ces espèces et 
celles du substrat forment des produits de gravure volatiles qui finissent par être désorbés, ce qui 
enlève de la matière à la surface du matériau à graver. 

Les profils de gravure sont alors essentiellement isotropes, ce qui peut engendrer une sous-gravure 
sous le matériau de masquage et une déformation des motifs réalisés par rapport à ceux définis sur le 
masque. Dans ce type de gravure « chimique », l’énergie cinétique des espèces chargées du plasma 
est plus faible et la surface des matériaux à graver est beaucoup moins endommagée.  

En optimisant les paramètres contrôlant la gravure (débit, pression, puissance, tension de polarisation 
de substrat), et par une combinaison judicieuse des deux types de mécanismes, on peut aboutir à des 
profils de gravure anisotropes impactant faiblement la stœchiométrie ainsi que la rugosité des surfaces 
gravées.  

2.4.2. Configuration à Couplage Capacitif (CCP) 

Dans la configuration CCP, historiquement la plus ancienne, représentée schématiquement sur la 
Figure 2.14, l’échantillon à graver est placé sur une des deux électrodes d’un condensateur alimenté 
par un générateur radiofréquence. Une forte différence de potentiel est créée entre les deux 
électrodes (anode et cathode). Elle permet d’entretenir un champ électrique très intense, croissant 
avec la puissance radiofréquence injectée dans le plasma. 

Cette configuration a l’avantage de la simplicité au niveau de sa structure. Les réacteurs RIE CCP sont 
moins onéreux que les réacteurs ICP. Une faiblesse de la configuration CCP réside dans le fait qu’un 
seul et même paramètre : la puissance radiofréquence injectée, régit à la fois la densité ionique et 
l’énergie cinétique des ions. La densité ionique est limitée à des valeurs de l’ordre de 1011 ions/cm3.  
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Figure 2.14 : Représentation schématique de la structure d’un bâti de gravure RIE 
à couplage capacitif 

2.4.3. Principe de la gravure ICP 

Dans la configuration ICP, schématisée sur Figure 2.15, c’est un solénoïde inducteur qui assure 
l’injection de la puissance radiofréquence dans le plasma, confiné dans une enceinte diélectrique. Le 
champ magnétique créé par le solénoïde confine les espèces réactives au centre de l’enceinte, tout en 
générant un plasma de forte densité. 

Figure 2.15 : Représentation schématique de la structure d’un bâti de gravure RIE  
à couplage inductif 

La densité ionique peut être plus élevée que pour la configuration CCP, elle peut atteindre 1013 
ions/cm3.  Par ailleurs, grâce à l’isolation galvanique entre le solénoïde et le porte substrat, on peut 
appliquer un champ électrique supplémentaire dans le plasma et contrôler ainsi l’énergie cinétique 
des ions qui bombardent la surface de l’échantillon. Au total, on peut obtenir des gravures plus rapides 
et/ou qui dégradent moins la surface de l’échantillon. C’est la voie que nous avons choisie.  
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2.5. Masque de gravure 

Lors des premières études exploratoires sur l’épitaxie localisée en configuration enterrée [143], le 
procédé technologique retenu pour localiser les cuvettes de 1 μm de profondeur faisait appel à une 
gravure plasma RIE CCP et à un masque métallique à base Si/Ni/Ti/SiC, réalisé par lift-off  [167]. Nous 
allons voir, dans la suite, que les inconvénients liés à l’utilisation de ce type de masque nous ont 
conduits à développer comme solution alternative un masque en résine polymère.  

2.5.1. Résultats avec un masque métallique Si/Ni/Ti/SiC 

Le schéma de la Figure 2.16 suivant résume les étapes technologiques successives du processus de 
gravure existant avant nos travaux, de la confection du masque métallique jusqu’à la gravure des 
cuvettes.  

Figure 2.16 : Illustration des étapes technologiques du processus de gravure des cuvettes  
avec un masque métallique Si/Ni/Ti/SiC 

Le procédé de fabrication du masque métallique commence par le dépôt d’une résine photosensible 
négative (dans notre cas, la résine AZ 5214 E du fabricant Clariant Corporation). Ensuite, un dépôt 
métallique est réalisé par évaporation. Le dépôt est constitué d’un empilement tri-couche à base de Si 
(150 nm)/Ni (150 nm)/Ti (5 nm)/SiC. Une opération d’exfoliation ou « lift-off » est alors réalisée et vient 
terminer la confection du masque de gravure. La gravure des cuvettes se fait à l’aide d’un plasma RIE 
CCP. Le gaz classiquement utilisé pour la gravure du SiC est un mélange d’hexafluorure de soufre (SF6) 
et de dioxygène (O2).   

Pour rappel, les conditions de gravure utilisées aux cours des études antérieures (Tableau 2.3) [143] 
avaient été établies lors de précédents travaux menés par le laboratoire AMPÈRE [163]. Cette recette 
technologique permet de graver des motifs avec des géométries très variables, avec un résultat de 
gravure de relativement bonne qualité : flancs de gravure verticaux, fond de gravure présentant une 
très faible rugosité, sans micro-masquage.  
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Tableau 2.3 : Paramètres de gravure des cuvettes SiC de 1 μm de profondeur par plasma RIE 

Phase 
gazeuse 

Pression Puissance Tension 
d’autopolarisation 

Vitesse de 
gravure 

Temps  de 
gravure 

SF6 : 25 sccm 
O2 : 6,7 sccm 

60 mTorr 250 W 300 V ~ 250 nm/min 5 min 

2.5.2. Remise en cause du masque de gravure métallique et de la gravure RIE 

Les caractérisations courant-tension réalisées sur des diodes à couche p++ VLS épitaxiée dans des 
cuvettes gravées en utilisant un masque métallique, ont systématiquement montré un comportement 
en direct de type Schottky (seuil en tension ~ 1,5 V) à la place de celui d’une jonction p-n (seuil en 
tension ~ 2,5 – 3 V attendue pour le 4H-SiC) [161]. Un recuit à haute température était alors nécessaire 
pour pouvoir observer, dans certains cas, un comportement p-n normal (seuil en tension ~ 3 V). 

Le choix d’un masque métallique pour localiser les cuvettes à graver a alors été remis en cause du fait 
du risque accru de pollution de la surface des échantillons, pouvant résulter de l’utilisation de ce type 
de masque pendant l’étape de gravure. Par la même occasion, le choix de la configuration du plasma 
a également été remis en question, du fait de la disponibilité nouvelle de la configuration ICP. 

Nous avons également soupçonné une pollution supplémentaire possible par implantation d’espèces 
dans le cristal lors de la gravure RIE du SiC. En effet, le matériau SiC étant un matériau à liaisons 
particulièrement fortes, il faut injecter de fortes puissances dans le plasma pour obtenir des vitesses 
de gravures acceptables, au moins de l’ordre du micromètre par heure. Pour de telles puissances 
radiofréquence injectées, l’énergie cinétique moyenne des ions est importante et il peut se produire 
une implantation du fluor et/ou de l’Oxygène dans le SiC, au niveau du fond de gravure [168]. Le 
laboratoire AMPÈRE a montré que ces éléments implantés dans le 4H-SiC lors d'une gravure RIE,  
peuvent induire des charges qui modifient le comportement électrique des composants [168]. Dans 
notre cas, la barrière de jonction entre le SiC p++ déposé par VLS et le SiC n- du substrat peut être 
altérée. Par exemple, on peut imaginer la génération de phases Al2O3 ou AlF3 ou encore d’oxycarbures 
d’Aluminium lors de la croissance VLS ultérieure vers 1100 °C, réalisée dans des cuvettes gravées par 
RIE. En effet, une fraction de monocouche suffirait à induire un décalage important de potentiel de 
barrière. 
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En appui à ces craintes, le laboratoire AMPÈRE a analysé l’impact de la gravure RIE sur les performances 
de structures MESA pour des composants 4H-SiC. Des analyses XPS [168] avaient effectivement 
montré une contamination des surfaces gravées par des atomes d’Oxygène et de fluor, sur une 
profondeur de 20 nm environ. Il se trouve que les gravures de ces structures MESA ont été réalisées 
dans conditions expérimentales proches et au sein du même bâti de gravure RIE (Tableau 2.3), que les 
gravures de cuvettes réalisées avec le masque métallique Si/Ni/Ti/SiC présentées dans le paragraphe 
précédent.  

Pour toutes ces raisons, nous avons choisi de changer à la fois de matériau de masquage et de 
configuration de plasma pour la gravure des cuvettes. Pour le masquage, notre choix s’est orienté vers 
une résine photosensible épaisse et adaptée à la gravure par plasma. Cette solution présente de 
nombreux avantages de principe, dont celui de la simplicité de mise en œuvre, résultant de la 
possibilité de réaliser des motifs par une simple opération de lithographie avec insolation de la résine 
et révélation. Par ailleurs, nous avons opté pour un procédé de gravure plasma qui met en jeu des 
espèces chargées à énergies cinétiques beaucoup plus faibles que celles utilisées jusqu’alors, ce qui 
nous a amené à abandonner le bâti RIE CCP pour nous investir sur un bâti de type ICP (Cf. § 2.4.3).   

2.5.3. Développement et optimisation d’un masque alternatif en résine 
photosensible 

Nos travaux ont donc débuté par la conception d’un masque de gravure en résine. Le choix s’est orienté 
vers une résine positive, de la marque Micro Resist Technology, dénommée ma-P 1240 [169], conçue 
pour résister à l’exposition d’un plasma. Le masque est réalisé à l’aide d’une unique étape de 
lithographie UV classique.  

L’optimisation a porté sur les principaux paramètres de la lithographie : épaisseur de la résine, durée 
de l’insolation, temps de développement, ainsi que sur les durées de recuit de la résine avant et après 
insolation. L’objectif a été de pouvoir réaliser des motifs avec des dimensions de quelques 
micromètres, correspondant aux plus petits motifs définis pour les applications visées. Pour la majorité 
des cuvettes que nous avons utilisées pour les études de croissance VLS, le diamètre minimum était 
de 170 μm, ce qui nous laissait une marge importante. Les structures de composant envisagées 
comprenant les cuvettes les plus petites sont des structures JBS, pour lesquelles les dimensions de 
cuvettes optimales se situent au-dessous de 5 μm, dimensions minimales sur lesquelles se sont fixés 
nos objectifs. Le masque de gravure en résine a ensuite été soumis à un plasma ICP, avec optimisation 
de la durée de gravure, de la puissance et de la pression du plasma, dans le but d’aboutir à des motifs 
gravés dans SiC équivalent à ceux obtenus avec un masque métallique à base de Si/Ni/Ti/SiC 
précédemment utilisé.  
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2.5.4. Confection du masque de gravure en résine photosensible 

Le schéma de la Figure 2.17 suivant résume les étapes technologiques par ordre chronologique de la 
confection du masque en résine jusqu’à la gravure des cuvettes. La résine est déposée sur une couche 
de silice, elle-même déposée par PE-CVD. 

Figure 2.17 : Illustration des étapes technologiques de gravure des cuvettes  
avec un masque en résine 

Le procédé de fabrication du masque de gravure en résine débute par le dépôt d’un promoteur 
d’adhérence (primer) afin de faciliter l’adhésion de la résine sur la couche de silice. En effet, nous avons 
conservé la couche de silice protectrice durant l’étape de confection du masque en résine pour limiter 
le contact de cette dernière avec la surface du SiC, et ainsi réduire les risques de pollution. Ce premier 
dépôt est suivi de l’étalement de la résine positive ma-P 1240, avec pour objectif d’avoir une épaisseur 
de résine de 4 μm, épaisseur optimale préconisée par le fournisseur. Une fois la résine développée, les 
échantillons sont trempés durant 30 s dans du BOE afin de graver par voie humide la couche de silice 
qui se trouve au niveau des cuvettes.  

Les premiers tests de gravure ont été réalisés par un plasma RIE CCP dans un bâti Alcatel Nextral   NE 
110, déployant une puissance maximale de 300 W, avec une pression de travail variant de 10 à 
100 mTorr. Les tentatives d’optimisation de la puissance et de la pression de gravure n’ont pas permis 
d’éviter que la résine ressorte systématiquement carbonisée. En effet, la plage de variation des 
paramètres accessibles n’a pas abouti à un procédé de gravure plasma RIE CCP suffisamment « doux » 
pour obtenir des résultats de gravure satisfaisants. Ce qui a conforté notre choix d’évolution vers un 
plasma de type ICP. 

Le développement de la recette de gravure s’est donc poursuivi dans un bâti de gravure ICP de la 
marque ETREM. Le gaz précurseur utilisé pour la gravure du SiC est l’hexafluorure de soufre (SF6). La 
mise au point d’un plasma « très doux » a permis d’atteindre les objectifs fixés préalablement, à savoir 
une profondeur de gravure de 1 μm, avec une qualité de gravure équivalente à celle obtenue avec un 
masque métallique (flancs de gravures verticaux, faible rugosité, absence de micro-masquage).  
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Afin de ne pas carboniser la résine, nous avons remarqué empiriquement, qu’il était plus favorable de 
réaliser 4 fois 30 minutes de gravure, en éteignant le plasma entre deux sessions de 30 min, plutôt que 
de procéder à une seule session de gravure de 2 h.  

Ceci est sûrement dû à l’échauffement du bâti lorsqu’il est utilisé sur une longue période, 
échauffement qui favorise la détérioration de la résine. Le système de refroidissement du porte-
substrat n'est malheureusement pas efficace sur ce réacteur ICP, à cause très probablement d’un 
problème de transfert sous vide dans ce bâti.  

Le Tableau 2.4 résume les conditions de gravure optimales définies pour la gravure ICP au SF6 des 
cuvettes de SiC. Avec ces conditions, nous avons obtenu une vitesse de gravure correspondant à 
environ 17 nm/min, ce qui représente une vitesse de gravure 15 fois moins rapide que celle mesurée 
en RIE CCP, avec la recette du Tableau 2.3. Cette faible vitesse de gravure s’explique par la faible 
puissance et la faible tension de polarisation utilisées, qui rendent les espèces réactives du plasma 
moins énergétiques et favorisent la gravure par mécanisme chimique. Nous avons choisi de privilégier 
une gravure douce minimisant les risques de pollution, au détriment de la vitesse de gravure.  

 

Tableau 2.4 : Paramètres de gravure ICP optimaux établis pour la gravure des cuvettes SiC de 1 μm 
de profondeur avec un masque de résine d’une épaisseur de 4 μm 

 
Phase 

gazeuse 

 
Pression 

 
Puissance RF1 

 

Tension de 
polarisation RF2 

 

 

Vitesse de 
gravure 

 

Temps  de 
gravure 

 

SF6 : 50 sccm  
 

 

10 mTorr 
 

50 W 
 

50 V 
 

~ 17 nm/min 
 

30 min (x 4) 
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2.5.5. Retrait du masque et nettoyage des surfaces après gravure 

Après l’étape de gravure des caissons, un nettoyage minutieux de la surface des échantillons est réalisé 
pour retirer le masque de résine et la couche d’oxyde sacrificielle. Ce nettoyage est d’autant plus 
rigoureux qu’il précède directement l’étape de dépôt de l’empilement Si-Al qui constitue la phase 
liquide du procédé VLS. 

 Cette étape est donc cruciale dans notre processus de fabrication des échantillons, car elle sert à la 
fois de nettoyage pour le démarrage de la croissance VLS et de préparation de la future jonction p-n. 
Ce sont les raisons pour lesquelles tous les échantillons ont été soigneusement nettoyés avec des 
procédés chimiques inspirés de ceux utilisés pour nettoyer le Silicium [170]. Ces différentes étapes 
sont résumées dans le Tableau 2.5. 

Tableau 2.5 : Procédé de nettoyage post-gravure des échantillons 4H-SiC 

Étape Fonction Solution et concentration Durée et température 

Acétone 
Rinçage 

Retrait du masque en 
résine organique 

Solutions commerciales 
Éthanol  

15 min à 40°C 
10 min à 40 °C 

CARO (x 2) 
Rinçage 

éliminer les particules 
organiques et 
métalliques    

H2SO4 : H2O2 (2:1) 
Eau désionisée  

10 min à 100 °C 
5 min à 25 °C 

RCA1 
Rinçage 

Enlever les particules 
organiques  

NH4OH : H2O2: H2O (1:1:6) 
Eau désionisée  

10 min à 70 °C 
5 min à 25 °C 

RCA2 
Rinçage 

Enlever les particules 
métalliques lourdes   

HCl : H2O2 : H2O (1:1:5) 
Eau désionisée  

10 min à 70 °C 
5 min à 25 °C 

BOE 
Rinçage 

Retrait de l’oxyde natif 
SiO2  

BOE (tampon NH4F/HF) 
Eau désionisée  

 5 min à 25 °C 
 5 min à 25 °C 

Après le retrait du masque de gravure en résine dans un bain d’acétone légèrement chauffé (~ 40 °C), 
en présence d’agitation par ultrasons, le rinçage des échantillons est effectué dans l’éthanol dans les 
mêmes conditions. L’étape suivante met en œuvre une solution CARO (H2SO4 : H2O2) qui a pour but 
d’éliminer les résidus organiques et métalliques de la surface. L’échantillon y est plongé au moins deux 
fois. Ensuite, les échantillons subissent un nettoyage « RCA » qui consiste à plonger l’échantillon 
successivement dans deux solutions différentes chauffées à 70 °C [171]. La solution RCA1, à base 
d’ammoniaque et de H2O2, est nécessaire pour enlever les particules organiques, alors que la solution 
RCA2, composée d'acide chlorhydrique et de H2O2 élimine les dernières traces de métaux. Le nettoyage 
des échantillons se termine par un bain de BOE afin d’éliminer l’oxyde SiO2 formé lors des étapes 
précédentes. À ce stade, la surface des échantillons ainsi nettoyée selon cette procédure, est prête 
pour le dépôt des alliages métalliques. Un aperçu de l’aspect de surfaces SiC gravées observées par 
imagerie MEB, après retrait du masque de gravure en résine et nettoyage rigoureux des échantillons, 
est présenté sur la Figure 2.18.  
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Du point de vue de l’aspect visible au MEB, les géométries sont équivalentes à celles obtenues jusqu’à 
présent avec un masque de gravure métallique, caractérisées par des flancs de gravures relativement 
verticaux, avec des fonds de gravure présentant une très faible rugosité, sans micro-masquage, ce qui 
est en ligne avec l’objectif de départ. Par ailleurs, des mesures très exhaustives de la rugosité moyenne 
des fonds de gravure des cuvettes ont systématiquement été effectuées à l’aide d’un profilomètre 
mécanique à stylet (Cf. § 4.1.3).  

Figure 2.18 : Surfaces SiC après gravure ICP utilisant un masque de résine et après nettoyage 

Des valeurs de rugosité moyenne comprises entre 5 nm et 10 nm ont été mesurées. Elles sont 
compatibles avec les objectifs visés pour les ondulations du front de croissance VLS initial ou de la 
jonction p-n finale. 
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2.6. Techniques de dépôt des alliages Si-Al 

Au cours de l’élaboration des échantillons, pour déposer les empilements Al-Si, nous avons eu recours 
à différentes techniques de dépôt. Les principales méthodes employées ont été l’évaporation par 
faisceau d’électrons (e-beam) (pour la majorité des cas), et la pulvérisation cathodique (sputtering). 
Plus ponctuellement, nous avons utilisé la CVD pour le dépôt de Si.  

Nous verrons au Chapitre 3 que nous avons été amenés à réaliser des combinaisons de techniques de 
dépôt en fonction des résultats obtenus et de la disponibilité de certains bâtis au cours de l’élaboration 
de certains lots d’échantillons. A priori, nous n’avions anticipé aucune influence de la méthode de 
dépôt des couches de l’empilement Al-Si sur l’épitaxie VLS, dans la mesure où l’alliage déposé était 
amené à fondre pour ensuite constituer la phase liquide. Nous verrons dans le Chapitre suivant qu’il 
n’en a rien été, et qu’en particulier il nous a été impossible d’obtenir des résultats de croissance 
satisfaisants avec des couches de Silicium déposées par pulvérisation cathodique. Des tendances allant 
dans ce sens avaient déjà été observées au cours des investigations précédentes [143].  

Le bâti d’évaporation par faisceau d’électrons (canon e-beam) disponible sur la plateforme NanoLyon 
(Figure 2.19.b) est un équipement Leybold qui fonctionne sous vide secondaire (pompage 
cryogénique), avec un vide limite dans la chambre de l’ordre 10-7 mbar. Dans ces conditions, les 
vitesses de dépôt des différents métaux varient entre 1,3 Å/s et 12 Å/s, avec une pression maintenue, 
au cours des dépôts, entre 10-7 mbar et 10-6 mbar.   

Figure 2.19 : Représentation schématique des principes des dispositifs de dépôt utilisés : 
 (a) pulvérisation cathodique et (b) Système d’évaporation par faisceau d’électronique 
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L’évaporation est réalisée par la focalisation d’un faisceau d’électrons sur un creuset contenant le 
matériau à déposer. Sous l’effet de l’élévation de température, il se produit une fusion puis une 
évaporation de ce matériau (Figure 2.19.b). Généralement les vitesses de dépôt sont plus importantes 
par pulvérisation cathodique. Pour la réalisation de dépôts épais, comme c’est le cas dans notre étude, 
il était donc préférable a priori d’avoir recours à cette technique, qui, par ailleurs, est plus rapide à 
mettre en œuvre sur la plate-forme Nanolyon grâce à la présence d'un SAS d'introduction des 
échantillons sur l'équipement Alliance Concept AC450. La pulvérisation cathodique consiste à 
bombarder un matériau cible par des ions issus d’un plasma (Figure 2.19.a). Ce bombardement induit 
une pulvérisation du matériau, qui vient ensuite se déposer sur l’échantillon placé dans la chambre, 
en face de la cible. Le montage de pulvérisation cathodique est analogue à un système de gravure 
plasma « inversé ». Pour les dépôts de Silicium et d’Aluminium, suffisamment conducteurs, le plasma 
est généré par un courant continu (mode DC). Dans le cas d’une cible plus isolante, il est nécessaire de 
recourir à un générateur RF.  

Pour favoriser le mouillage de l’alliage liquide au contact du SiC, c’est le Silicium qui est d’abord déposé 
sur le SiC, avant l’Aluminium [155]. Dans le cas d’un alliage binaire Si-Al, les épaisseurs déposées ont 
été le plus souvent de 1,2 μm et 1,5 μm respectivement. Ces quantités, après fusion, correspondent à 
un alliage contenant 40 % de Si (§ 1.5.4). La teneur dans l’alliage Si-Al est un paramètre que nous avons 
été amenés à faire évoluer dans le processus d’optimisation de l’épitaxie VLS, comme discuté dans le 
chapitre suivant.    

2.7. Localisation des couches d’alliages Si-Al 

Après l’étape de dépôt des couches Si-Al, vient l’étape de la localisation de cet empilement au niveau 
des cuvettes précédemment gravées dans le SiC. Deux méthodes différentes de localisation ont été 
explorées. 

La première méthode, développée précédemment (Figure 2.20.a), consiste à déposer, sur toute la 
surface de l’échantillon gravée et nettoyée, les différents empilements métalliques. Cette étape est 
suivie d’une étape de lithographique pour déposer une résine photosensible positive ou négative 
classique, afin de protéger l’empilement au-dessus des cuvettes gravées. Enfin, on termine la 
procédure de fabrication des échantillons pré-croissance VLS par la gravure des différentes couches de 
l'empilement. La gravure de l’Al est réalisée par voie humide à l’aide d’une solution commerciale   « 
Al-Etch » chauffée à environ 50 °C. La vitesse de gravure correspondante est d’environ 300 nm/min. 
Une fois la couche d’Aluminium gravée, la résine est retirée et le Silicium est finalement gravé par 
plasma RIE, l’Aluminium restant au-dessus du Silicium et jouant le rôle de masque. Un équipement 
optique permet de suivre in situ par interférométrie l’état d’avancement de la gravure de la couche de 
Si, et de s'arrêter une fois le SiC atteint. 
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Figure 2.20 : Schéma de deux différents procédés de dépôt et de localisation de l’empilement Si-Al 

Par ailleurs, une nouvelle méthode alternative a été expérimentée, dans le but, à terme, de simplifier 
le procédé de fabrication des échantillons. Cette méthode « auto-alignée » consiste à continuer à 
utiliser le masque de gravure des cuvettes dans le SiC, en déposant l’empilement métallique 
directement sur la surface masquée, juste après l’étape de gravure.  

La localisation de l’empilement métallique est alors réalisée par une étape de lift-off, comme illustré 
sur le schéma de la Figure 2.20.b. Les expérimentations ont été concluantes, et la faisabilité, 
démontrée. Cette méthode a été rendue accessible par les travaux menés par Mihai Lazar et Jonathan 
Faugier-Tovar sur la localisation par lift-off de couches métalliques épaisses, avec le soutien et la 
participation de la société SILSEF. Néanmoins, l’utilisation d’un procédé de type lift-off comporte un 
risque intrinsèque supplémentaire.  

En effet, la surface à recouvrir de l’empilement Al-Si est d’abord recouverte de résine, qui est ensuite 
enlevée par dissolution dans un solvant. Il est possible que la dissolution ne soit pas parfaite et qu’il 
reste des traces organiques sur la surface à recouvrir.  
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Les techniques classiques d’élimination de ces traces organiques (plasma d’Oxygène, solution RCA) ne 
sont pas utilisables dans ce cas, car la résine située en dehors des zones à recouvrir doit rester intacte. 
La seule technique efficace pour se prémunir de ce risque consiste à effectuer une légère attaque in-
situ dans le bâti d’évaporation ou de pulvérisation. C’est possible dans le bâti de pulvérisation, qui 
offre un mode de rétro-pulvérisation. Malheureusement, comme nous le verrons au Chapitre 3, le 
dépôt du Silicium par pulvérisation s’est révélé inutilisable dans les empilements Al-Si pour nos 
croissances VLS, et c’est justement le Silicium qui doit être déposé en premier sur le SiC, pour des 
raisons de mouillage de la phase liquide. Malheureusement, dans les bâtis d’évaporation disponibles 
à Nanolyon, il n’existe pas de canon ionique permettant de « nettoyer » la surface avant dépôt. 

Pour ne pas ajouter un facteur d’incertitude supplémentaire à une étude expérimentale déjà 
largement pourvue en paramètres, facteurs de variabilités, nous avons donc décidé d’en rester à un 
processus « dépôt + gravure » pour toutes les expérimentations importantes de croissance VLS. 
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3. Dispositif expérimental pour la croissance épitaxiale VLS 

 
3.1. Présentation du réacteur VLS  

 

Le principe du réacteur expérimental dans lequel ont été réalisées toutes nos expériences de 
croissance cristalline de SiC est similaire à celui d’un système de croissance à partir de précurseurs en 
phase gazeuse (CVD) (Figure 2.21). Il permet de mettre en œuvre des procédés de type CVD ou VLS. 
Le réacteur que nous avons utilisé a été spécialement conçu, assemblé au laboratoire LMI, et optimisé 
pour l’étude de la croissance en phase liquide de SiC en configuration « VLS ». Il est constitué d’une 
chambre « verticale » à double parois en silice, qui permet un refroidissement efficace du système par 
circulation d’eau permanente durant l’étape de croissance. Cette chambre réactionnelle a pour 
dimensions 70 mm de diamètre pour une hauteur de 300 mm.  

Dans ce système, tous les gaz sont injectés depuis la partie haute du réacteur, perpendiculairement à 
la surface de l’échantillon, puis sont évacués dans la partie basse du réacteur. Le bâti de croissance VLS 
dispose de quatre lignes de gaz. Une ligne est consacrée à l’apport du gaz vecteur, à savoir l’Argon (Ar) 
ou l’Hydrogène (H2). Le débitmètre associé permet d’atteindre un débit de 10 slm (litres standard par 
minute). C’est la valeur de débit qui a été utilisé dans la majorité des croissances présentées par la 
suite. Deux lignes supplémentaires sont consacrées aux précurseurs du Carbone : le propane (C3H8), 
d’une part, et le méthane (CH4) d’autre part [172]. Ces précurseurs sont utilisés dilués dans de 
l’Hydrogène. Les débitmètres de ces deux lignes peuvent assurer un débit moléculaire de précurseur 
allant jusqu’à 2,75 sccm (centimètres cube standard par minute).  

                         

                                
 

Figure 2.21 : Schéma du bâti VLS 
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Une quatrième ligne est dédiée au Silane (SiH4), précurseur utilisé lorsque le bâti fonctionne en 
configuration « VLS pleine plaque » [18]. Seuls les gaz vecteurs (Ar, H2) sont utilisés purs. Tous les gaz 
utilisés sont de pureté "électronique", c’est-à-dire le plus haut degré de pureté disponible sur le 
marché. Dans le cas de l’Argon et de l’Hydrogène, un filtre purificateur est inséré sur la ligne, en amont 
du réacteur. Il a pour fonction d’éliminer principalement les résiduels d’Azote et d’Oxygène avant 
injection du gaz dans le réacteur.  

L’ouverture et la fermeture des lignes en communication avec la chambre de croissance sont 
commandées par un ensemble de vannes manuelles ou pneumatiques (air comprimé). En sortie de 
réacteur, les gaz sont acheminés vers un bulleur de soude, avant leur évacuation via le système 
d’aspiration et de rejet.  

L’ensemble du dispositif a été conçu de façon à bénéficier d’une étanchéité maximale entre les 
atmosphères intérieure et extérieure, notamment par utilisation de connexions démontables à joints 
métalliques (VCR). Cette étanchéité est indispensable, à la fois pour des raisons de sécurité 
(précurseurs inflammables – explosifs – parfois toxiques) et pour la pureté du cristal semiconducteur 
SiC déposé. En particulier, l’élément Azote est un donneur léger très efficace, largement utilisé pour 
doper SiC de type n. Cette étanchéité est systématiquement vérifiée à l’aide d’un détecteur de fuite à 
l’hélium après chaque démontage et remontage d’un élément du réacteur.  

Le chauffage du porte-substrat est réalisé par induction radiofréquence (environ 100 kHz). Un  champ 
magnétique est généré par un solénoïde de quelques spires, bobiné autour de la chambre de 
croissance. Un générateur électrique à haute fréquence permet de faire circuler un courant alternatif 
dans ce solénoïde inducteur, d’intensité suffisante pour obtenir une puissance de chauffage de 
plusieurs kilowatts, par courants de Foucault et effet Joule dans le graphite du suscepteur.  

La chaleur est transmise du suscepteur à l’échantillon par conduction thermique et rayonnement, et 
l’écart entre les températures respectives, mesurées par pyrométrie, ne dépasse pas 20 °C pour des 
échantillons suffisamment plans. Ce système de chauffage est largement utilisé depuis plusieurs 
dizaines d’années dans des fours ou des réacteurs à haute température. Il présente l’avantage de ne 
nécessiter aucune traversée de la cloison de la chambre, ce qui simplifie la conception, la réalisation, 
et la maintenance de la chambre. Ce système évite aussi toute pollution de l’atmosphère de la chambre 
par des éléments à forte conductivité électrique qui sont des métaux indésirables et contaminants 
pour la plupart des cristaux semiconducteurs.  

Un pyromètre bichromatique permet de mesurer la température du suscepteur. La valeur mesurée est 
envoyée vers un régulateur « PID » (fabricant : Eurotherm) qui contrôle la puissance électrique de 
chauffage. La boucle de régulation ainsi constituée permet de contrôler précisément la température. 
Le bloc régulateur comprend un générateur de séquences de consignes sous la forme de plateaux et 
de rampes de température. Cette fonction nous a permis de programmer les différents cycles 
thermiques que nous avons mis en œuvre dans nos expérimentations de croissance. 
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3.2. Préparation des échantillons avant la croissance VLS 

Avant d’introduire les échantillons dans le réacteur de croissance VLS, ces derniers sont soigneusement 
nettoyés une dernière fois afin d’éliminer d’éventuelles contaminations organiques. Un premier bain, 
dans de l’acétone légèrement chauffée et en présence d’agitation par ultrasons, est d’abord réalisé, 
suivi d’un bain dans de l’éthanol, réalisé dans les mêmes conditions. Les échantillons sont ensuite 
séchés à l’aide d’une soufflette à Argon.   

3.3. Séquence de croissance VLS 

L’échantillon est ensuite placé au centre de la surface supérieure d’un porte échantillon/suscepteur 
cylindrique en graphite, autour duquel est enroulé un isolant thermique (feutre Carbone) qui a pour 
rôle d’homogénéiser la température entre son centre et sa périphérie durant la phase de croissance.  

Tout autour de l’échantillon sont disposés des petits morceaux de Titane-Zirconium (Ti-Zr) qui agissent 
comme des pièges à Oxygène et à Azote (getters) afin de diminuer leurs quantités résiduelles dans le 
réacteur. Ces getters ont pour objectif d’améliorer la pureté des couches de SiC obtenues durant la 
phase de croissance [142]. Le système « suscepteur + échantillon » est ensuite introduit dans 
l’enceinte par la partie inférieure amovible du réacteur. La chambre de croissance est directement 
reliée à l’entrée d’une pompe à palettes (33 m3/h), qui permet d’obtenir un vide primaire de l’ordre 
de 2 × 10-2 mbar. Un pompage en vide limite est réalisé avant chaque session de croissance cristalline 
pour purger le réacteur VLS de l’air qui a été introduit lors du chargement de l’échantillon.  

Le gaz vecteur est ensuite injecté dans l’enceinte jusqu’à atteindre la pression de travail. Dans toutes 
nos expériences, cette pression de travail a été la pression atmosphérique. Au cours de la croissance, 
le gaz sort directement du réacteur vers le système de traitement des effluents gazeux sans passer par 
une pompe, ce qui simplifie le dispositif expérimental. Travailler à pression élevée peut permettre de 
limiter l’évaporation du Silicium et/ou de l’Aluminium.  

Lorsque le flux et la pression sont stabilisés, le propane est injecté avant la rampe de montée en 
température, puis la phase de chauffage du suscepteur en graphite par induction électromagnétique 
est lancée (Cf. § 1.5.2). La température du suscepteur monte jusqu’à la température de croissance, qui 
est la température de consigne fournie au régulateur. Durant le début de la montée en température, 
avant d’avoir atteint la température de début de réponse du pyromètre (860 °C), une valeur initiale 
fixe de la puissance de chauffe est imposée manuellement au générateur. Au-dessus de 860 °C, le 
système de régulation permet de contrôler la montée en température jusqu’à la température de 
consigne. La durée visée pour la montée en température jusqu’à 860 °C est généralement fixée à 2 min 
et 30 s. L’injection du propane dès le début de la rampe de montée en température conduit à un 
démarrage de la croissance VLS vers 900 °C environ [160], soit à une température plus basse que la 
température optimale qui se situe autour de 1100°C. Le cycle du profil thermique typiquement 
appliqué au cours des croissances VLS est représenté Figure 2.22 ci-dessous : 
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Figure 2.22 : Allure typique des profils de température utilisés pour nos croissances de VLS 

La fin du palier de croissance est un moment propice à la formation de différentes phases indésirables 
qui peuvent soit altérer la surface des couches épitaxiées soit être compliquées à éliminer lors du 
retrait des résidus d’alliage métallique. Parmi ces produits de fin de croissance, qui se forment en 
surface des couches SiC épitaxiées, on peut citer la précipitation de grains de SiC, identifiés par EDX 
(Figure 2.23.a), la formation probable d’Al4C3 (Figure 2.23.b) et/ou d’alumine (Figure 2.23.c), ou 
encore des excroissances de SiC de polytype cubique (Figure 2.23.d).  

Pour limiter ces phénomènes, l’alimentation du réacteur en propane est arrêtée quelques dizaines de 
secondes avant la fin de la durée du plateau, afin de diminuer la quantité de Carbone dissous dans 
l’alliage liquide. L’échantillon est ensuite refroidi sous flux de gaz vecteur jusqu’à la température 
ambiante avant d'être sorti du réacteur. Le refroidissement en fin de croissance n’est pas régulé ; 
l’arrêt du chauffage et la circulation du gaz vecteur conduisent généralement à un retour à 
température ambiante en 20 minutes environ. Le temps de refroidissement dépend de la nature du 
gaz vecteur.  

L’Hydrogène ayant une capacité calorifique et une conductivité thermique supérieures à celles de 
l’Argon, le refroidissement est plus rapide sous Hydrogène. Avant l’ouverture du réacteur, un pompage 
est réalisé, suivi d’un remplissage sous gaz inerte (Argon).  

Ensuite, l’échantillon est récupéré pour être, dans un premier temps, observé en microscopie optique. 
Le réacteur de croissance est ensuite nettoyé puis remis sous atmosphère d’Argon afin de minimiser 
la durée du contact de ses parois internes avec l’air. 
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3.4. Optimisation de la procédure de nettoyage des résidus d’alliage post-croissance 

Après croissance VLS, l’alliage résiduel recouvre généralement les couches SiC épitaxiées. Pour retirer 
ces résidus métalliques, une attaque par voie humide est habituellement effectuée avec un mélange 
d’acides concentrés HF/HCl/HNO3 [160]. Selon les conditions de croissance appliquées, ces résidus 
peuvent être plus ou moins longs à éliminer. La durée de trempage dans le bain d’acides peut aller de 
2-3 jours jusqu’à une semaine, voire parfois plus.  

De plus, très souvent, des particules d’alumine (Al2O3) se forment par oxydation de l’Aluminium, voire 
même parfois par oxydation d’Al4C3 (identifié par EDX) et demeurent à l’issus de cette première 
attaque (Figure 2.23.c). Pour retirer ces particules récalcitrantes, il est donc nécessaire de recourir à 
une seconde attaque à l’aide d’une solution de soude chauffée aux environs de 100 °C [160]. 

Afin d’optimiser l’efficacité du nettoyage, nous avons, dans un premier temps, étudié séparément 
l’efficacité de nettoyage des mélanges acides HF-HCl et HF-HNO3. En effet, le mélange acide HF-HNO3 
s’attaque préférentiellement aux résidus siliciés. Et nous avons remarqué que le fait de commencer le 
nettoyage par une attaque HF-HNO3, et de continuer par un nettoyage HF-HCl semblait plus efficace 
que la combinaison inverse, très probablement grâce à l’effet « lift-off » de l’attaque par la solution 
HF-HNO3 vis-à-vis des résidus situés aux étages supérieurs. 

Ensuite, nous avons fait évoluer le nettoyage de type « statique », vers un nettoyage « dynamique ». 
Pour ce faire, nous avons ajouté à cette nouvelle procédure de nettoyage une activation à l’aide d’un 
bac à ultrason légèrement chauffé (~ 50°C). Et la différence fut nette. La durée de trempage des 
échantillons dans les solutions acides est passée de trois jours (sans agitation aux ultrasons et sans 
chauffage), à une matinée en moyenne, voire parfois une heure seulement (avec agitation aux 
ultrasons et chauffage de la solution acide au « bain-marie »). De plus, nous avons remarqué que, dans 
cette nouvelle configuration, le recours au nettoyage à la soude chauffée n’était plus nécessaire car 
les résidus d’alumine sont éliminés à l’issue de l’attaque en solution acide de la croûte métallique.  

D’importantes précautions ont été prises pour limiter les sources de pollution liées à l’Oxygène, 
notamment lors des étapes de dépôts de Silicium-Aluminium (nettoyage méticuleux des surfaces des 
échantillons et désoxydation de celles-ci juste avant dépôt des alliages, chargement des échantillons 
dans le bâti d’évaporation la veille pour un pompage toute la nuit, dépôt préliminaire à vide pour 
nettoyer les cibles, purges des enceintes, etc. …). 

Ces précautions ont permis de réduire notablement la formation d’alumine lors du processus de 
croissance VLS, mais n’ont pas suffi à nous en débarrasser totalement. D’autant que d’autres sources 
potentielles de contamination restent inhérentes au réacteur VLS (absence de sas d’introduction et 
pompage uniquement primaire notamment).  

Si l’on voulait réduire drastiquement la quantité d’Oxygène et d’Azote résiduel dans le réacteur, une 
évolution de la structure du réacteur VLS serait nécessaire et indispensable.  
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Figure 2.23 : (a) Cristallites « blanches » de SiC formées en fin de croissance, (b) Résidus d’alliage 
métallique - probablement de l’Al4C3 - formés en fin de croissance et incrustés sur les couches SiC, 

laissant leurs « empreintes » après nettoyage, (c) Cristaux d’alumine restant après attaque       
HF/HCl/HNO3 et (d) Excroissances de SiC formées en fin de croissance 

10 μm 10 μm 

Cristallites 
« blanches » de SiC 

« Empreintes » de 
résidus d’alliage 
après nettoyage  

b a 

100 μm 

Résidus 
d’Alumine 

c d 

10 μm 
Excroissances 

cristallines de SiC 



111 

4. Techniques de caractérisations structurales des couches VLS

La caractérisation des couches déposées par VLS a nécessité l’utilisation de plusieurs techniques 
d’analyse. Ces techniques se divisent en deux catégories aux fonctionnalités différentes. D’un côté se 
situent les caractérisations de routine, dont l’objectif principal est de fournir le maximum 
d’informations pertinentes mais avec une durée d’analyse n’excédant pas quelques heures, de 
manière à pouvoir définir rapidement les valeurs des paramètres de l’expérimentation suivante, sans 
allonger de manière importante la durée du cycle élémentaire des études expérimentales.  

L’expérience acquise lors des études précédentes nous a conduits à privilégier d’abord des 
observations au microscope optique à contraste interférentiel (Nomarski) et au microscope 
électronique à balayage (MEB). En effet, dans le type de croissance que nous étudions, l’observation 
du système de macro-marches en surface donne déjà des indications qualitatives très importantes sur 
le degré de perfection de l’organisation cristalline. 

L’autre technique de caractérisation que nous avons utilisée en routine nous a permis d’évaluer 
rapidement l’épaisseur déposée, dont on verra au Chapitre 3 que sa corrélation aux paramètres de 
croissance a constitué un sujet majeur de surprises et d’investigations. Cette mesure repose sur une 
mesure en altitude par un profilomètre à stylet, de principe simple mais robuste, sensible, et très 
efficace. Ces deux techniques ont également l’avantage d’être non-destructives vis-à-vis du matériau 
étudié. 

D’autres méthodes de caractérisation, plus complexes, onéreuses, et longues à mettre en œuvre, telles 
que le SIMS, l’AFM ou la microscopie électronique en transmission (TEM) ont été utilisées plus 
ponctuellement afin d’obtenir des informations plus précises, sur la composition chimique (SIMS), sur 
l’organisation à l’échelle atomique (TEM) et sur la morphologie de surface à l’échelle nanométrique 
(AFM). Dans la suite, nous présentons les principales méthodes de caractérisation utilisées au cours de 
nos travaux. 

4.1. Caractérisations de routine 

Afin de caractériser la morphologie de surface de nos échantillons réalisés par épitaxie VLS, nous avons 
eu recours à plusieurs types d’analyses non destructives, utilisés en routine sur tous nos échantillons.  

4.1.1. Analyses par Microscopie optique Nomarski 

La microscopie optique à contraste de phase interférentiel Nomarski [173] (du nom de son inventeur) 
est une technique d’observation à la fois simple et rapide, utilisée de nos jours en routine dans les 
laboratoires de recherche. Ne nécessitant aucune préparation particulière, cette technique de 
caractérisation non destructive a pour principale avantage d’améliorer la visibilité des reliefs. En effet, 
le contraste interférentiel de Nomarski fonctionne sur le principe de l’interférométrie de lumière 
polarisée et permet de faire ressortir des reliefs très peu visibles à l’observation ordinaire.   
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En l’occurrence, cette technique d’imagerie est parfaitement adaptée à notre cas, dans la mesure où 
elle permet d’obtenir des images contrastées des morphologies du système de macro-marches en 
surface (step-bunching),  typique d’une croissance régulière en phase liquide. La Figure 2.24 montre 
un exemple d’image de telles macro-marches obtenue par microscopie optique Nomarski. 

Figure 2.24 : Image obtenue par microscopie optique "Nomarski" de macro-marches sur la surface 
de l’une de nos couches homoépitaxiales de 4H-SiC dopée p++ obtenue par épitaxie VLS localisée 

Par ailleurs, des observations successives au microscope après croissance VLS, avant, pendant, et après 
attaque des résidus métalliques, permettent très simplement de fournir les premières informations 
sur l’état d’avancement du nettoyage de la croûte métallique ainsi que sur la qualité morphologique 
des couches épitaxiées (homogénéité, présence ou non de trous, macro-défauts, croissances parasites, 
etc.).  

4.1.2. Analyses par Microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage MEB (ou SEM pour Scanning Electron Microscopy en anglais) 
est une technique de microscopie électronique qui a été conçue et développée pour produire des 
images d’objets avec une résolution qui peut atteindre le nanomètre sur les meilleurs équipements 
actuels.  

Par rapport à la microscopie optique, la microscopie électronique permet de plus forts grossissements 
et une excellente profondeur de champ. En effet, l’examen direct des objets au microscope optique se 
fait le plus souvent en utilisant le spectre de la lumière visible. Ainsi, lorsque les dimensions latérales 
des objets approchent de la longueur d’onde de la lumière incidente, il apparait des phénomènes de 
diffraction qui rendent très difficile l’observation de détails de moins de quelques centaines de 
nanomètres. De ce fait, la résolution des lentilles optiques est de l’ordre de quelques dixièmes de 
micromètres, et le grandissement est typiquement limité à 1000, avec une profondeur de champ 
d’autant plus limitée que le facteur de d’agrandissement est fort.  

20 μm 
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Dans le domaine des matériaux, le MEB est un appareil particulièrement adapté à l’observation et 
l’analyse de la surface d’échantillons massifs [174]. Il utilise un faisceau d’électrons accélérés (de 5 à 
plus de 30 keV), focalisé par des lentilles électromagnétiques. La longueur d’onde associée au faisceau 
d’électrons, couramment très inférieure au nanomètre, est bien plus faible que celles du spectre de la 
lumière visible, ce qui donne accès à une résolution nettement meilleure.  

Par ailleurs, l’étendue de la profondeur de champ constitue un avantage déterminant pour 
l’exploration du monde microscopique. Cette technique permet notamment de fournir rapidement 
des informations sur la morphologie, mais aussi sur la composition chimique d’un objet solide par 
analyse énergétique des électrons secondaires (analyse Auger) ou des photons (analyse EDX) issus du 
matériau soumis au faisceau électronique.  

Dans la pratique, un faisceau d’électrons est focalisé sur l’échantillon et irradie sa surface en pénétrant 
dans le matériau, sur une certaine profondeur, sous la surface. Ce volume est appelé « poire 
d’interaction » (Figure 2.25). Ses dimensions dépendent de l’énergie des électrons incidents ainsi que 
du numéro atomique moyen du matériau analysé. L’interaction entre les électrons du faisceau et ceux 
du matériau engendre différents phénomènes physiques, dont une partie conduit à une émission 
d’électrons secondaires lesquels, accélérés et collectés par un détecteur d’électrons secondaires, 
produisent un signal électrique. En balayant le faisceau d’électrons sur toute la surface de l’échantillon, 
il est alors possible de constituer une image topographique de la microstructure de la surface analysée. 
C’est le mode le plus simple d’imagerie disponible sur un MEB. 

  Figure 2.25 : Poire d’interaction entre le faisceau d’électrons incidents et l’échantillon 
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Différents types d’images complémentaires peuvent être obtenues avec un MEB : les images en 
électrons secondaires (SE), les images en électrons rétrodiffusés (BSE) et les cartographies 
élémentaires par spectrométrie de rayons X :  

La détection des électrons secondaires est le mode le plus classique d’observation. Lors des 
collisions entre les électrons primaires du faisceau incident et les atomes de l’échantillon, un 
électron primaire peut céder une partie de son énergie à un électron peu lié de la bande de 
conduction de l’atome cible. Ce gain d’énergie peut provoquer l’éjection de ce dernier (appelé 
alors électron secondaire). Ces électrons secondaires ont une faible énergie (inférieure à 50 eV) et 
sont émis en très grand nombre. Étant donné qu’ils proviennent du matériau situé très près de la 
surface (profondeur d’échappement inférieure à quelques nanomètres), les électrons secondaires 
sont très sensibles à la topographie de l’échantillon, c’est pourquoi leur détection fournit une 
image dont le contraste est lié à la topographie et permettent de reconstituer les reliefs de la 
surface analysée. Au cours de nos travaux, nous avons eu systématiquement recours à ce mode 
d’observation afin de nous assurer de l’homogénéité et de la qualité morphologique de nos 
couches VLS, comme l’illustre le cliché de la Figure 2.26. 

Figure 2.26 : Homoépitaxie localisée de 4H-SiC dopé p++ dans un caisson en forme d’anneau 

Les électrons rétrodiffusés sont des électrons résultant de la diffusion quasi élastique des 
électrons du faisceau primaire par les noyaux des atomes proches de la surface. Ces électrons sont 
réémis dans une direction proche de leur direction d’origine avec une faible perte en énergie. Ils 
ont donc une énergie proche de l’énergie du faisceau primaire et une profondeur d’échappement 
de l’ordre de 100 nm. Le taux de rétrodiffusion augmente avec le numéro atomique et dépend de 
la nature chimique des couches traversées. La détection des électrons rétrodiffusés fournit donc 
une image en contraste chimique de l’échantillon, peu sensible au relief microscopique de 
l’échantillon. Cette particularité permet une analyse qualitative de l’homogénéité chimique d’un 
échantillon.  

20 μm 
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Lorsque le MEB est couplé à un Système d’Analyse Élémentaire EDX (Energy dispersive X-Ray 
analysis), il est possible de faire une analyse chimique de la surface balayée. En effet, lors du 
bombardement électronique sur la surface de échantillon, l'impact génère également l'émission 
de rayons X, qui sont émis à partir d’une poire d’interaction de l’ordre du μm3.  

À chaque photon X est associée une énergie caractéristique propre à l’élément chimique à partir 
duquel il a été émis. En analysant le spectre des rayons X en un point donné, on peut obtenir une 
analyse élémentaire locale. En fixant l’énergie d’analyse du spectromètre et en balayant la surface de 
l’échantillon, on peut dresser une cartographie chimique d’un élément donné sur la surface de 
l’échantillon. Ce mode d’observation nous a notamment servi à analyser la composition des résidus 
présents à la surface des couches VLS, et à déterminer s’il s’agissait d’alumine ou bien de SiC re-
précipité en fin de croissance. Ces informations nous ont notamment permis de mieux comprendre 
l’origine de certaines pollutions à l’Oxygène, et d’améliorer notre protocole de préparation des 
échantillons.   

4.1.3. Mesures par Profilomètrie à Stylet 

La Profilométrie mécanique est une technique de caractérisation de surface, très souvent non 
destructive, très couramment employée en science des matériaux. Au cours de notre étude, le 
profilomètre à stylet mécanique Veeco Dektak 150 [175] a systématiquement été utilisé afin de 
contrôler la profondeur des cuvettes gravées, ainsi que l’épaisseur des couches VLS déposées 
(Figure 2.27). Cet appareillage permet de topographier une surface en 2D ou 3D, et également de 
quantifier la rugosité de surface à grande échelle, sur toute la longueur d’une ligne de plusieurs 
dizaines de micromètre par exemple. Contrairement aux techniques optiques, le profil est obtenu à 
l’aide d’une pointe en contact mécanique avec la surface de l’échantillon à analyser, ce qui permet de 
cartographier les variations d’altitude en surface. Le profil topographique est obtenu par les variations 
de la hauteur z en fonction du déplacement x de la pointe. Par la suite, une imagerie quasi-3D peut 
être simplement obtenue par la visualisation des tracés successifs suivant la direction y. La résolution 
verticale sur une marche est de l’ordre du nanomètre.  

Figure 2.27 : Photographie du profilomètre Veeco Dektak 150 
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La détermination de la rugosité moyenne sur une grande section correspondant au diamètre de notre 
cuvette gravée est une information importante à prendre en compte pour interpréter les morphologies 
des couches VLS après croissance. De plus, la mesure de l’épaisseur des couches après croissance VLS 
a été très utile pour évaluer rapidement l’homogénéité et la vitesse de croissance par une mesure à la 
fois très simple et très rapide à mettre en œuvre. 

4.2. Caractérisations approfondies 

4.2.1. Analyses par Microscopie à force atomique (AFM)  

Inventée en 1986 par les chercheurs d’IBM G. Binnig, C. Quate et Christoph Gerber [176], la 
microscopie à force atomique ou AFM (pour Atomic Force Microscopy) est une technique permettant 
de visualiser, avec une résolution nanométrique, la morphologie tridimensionnelle de la surface d’un 
échantillon [177]. C’est une technique d’imagerie rapide à mettre en œuvre, non destructive, et ne 
nécessitant aucune préparation particulière. L’AFM est un type de microscopie à sonde locale qui 
balaye la surface point par point et suit la topographie de l’objet à l’aide d’une pointe de 10 nm de 
rayon de courbure environ, fixée sous un micro-levier flexible communément appelé « cantilever ».  

Le principe de fonctionnement de l’AFM repose sur les forces d’interaction entre les atomes de 
l’extrémité de la pointe et ceux de la surface sondée. À très faible distance, ces forces d’interaction 
sont soit attractives (type Van der Waals), soit répulsives (conséquence du principe d’exclusion de 
Pauli) et induisent une force globale sur la pointe qui provoque une déformation du levier. Les 
mouvements de la micro-poutre sont détectés par réflexion d’un faisceau laser sur un miroir qui lui est 
solidaire, et sont renvoyés vers un détecteur (constitué d’un réseau de photodiodes) qui quantifie son 
déplacement. Le levier peut être déplacé en altitude par un actionneur piézo-électrique. Le schéma du 
principe d’un système AFM complet est illustré sur la Figure 2.28. 

Figure 2.28 : Schéma de principe de fonctionnement d’un AFM 
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La microscopie AFM est mise en œuvre selon trois principaux modes de fonctionnement : le mode 
statique avec contact, le mode contact intermittent, et le mode dynamique sans contact : 

 Le mode « contact » utilise les forces répulsives. Durant l’analyse, la pointe appuie légèrement sur 
la surface. Elle est repoussée du fait du principe d’exclusion de Pauli, ce qui tend à infléchir le 
cantilever. La déflexion du cantilever est maintenue constante, par une boucle d’asservissement 
qui pilote l’altitude  Z, pendant que l’échantillon est déplacé en X et Y.   
L’enregistrement et le traitement du signal d’altitude Z lors du balayage bidimensionnel au-dessus 
de la surface fournissent une carte topographique tridimensionnelle qui est une image du relief 
présent en surface de l’échantillon analysé. 
 

  Le mode à contact intermittent ou « tapping » est le mode le plus utilisé.  C’est un mode sans 
contact entre la pointe et la surface de l’échantillon (sauf accident), ce qui a pour effet de 
minimiser l’usure de la pointe. Il consiste à faire vibrer le cantilever à sa fréquence propre de 
résonance (de l'ordre de 50 à 100 kHz), avec une amplitude variant de 20 à 100 nm. Durant 
l’analyse, lorsque la pointe interagit avec la surface, l'amplitude d'oscillation du levier diminue. Le 
système mesure cette différence d’amplitude, qui est introduite comme paramètre de mesure 
dans une boucle de rétroaction chargée, par exemple, de maintenir cette amplitude d’oscillation 
constante. On peut ainsi obtenir d’autres cartes topographiques tridimensionnelles fournissant 
d’autres informations sur la surface de l’échantillon. 

 
 Le mode sans contact ou à modulation de fréquence utilise les forces attractives. Durant l’analyse, 

la pointe ne touche pas la surface de l’échantillon et le cantilever oscille avec une fréquence proche 
ou égale à sa fréquence de résonance. La pointe est gardée à une distance fixe de l’échantillon et 
la déviation du levier n’est due qu’aux interactions attractives entre la pointe et l’échantillon. C’est 
un mode de fonctionnement essentiellement utilisé sous vide. 

L’image obtenue est très souvent présentée avec un dégradé de couleurs qui correspond à l’altitude 
de chaque position de la surface analysée. Il est possible d’en déduire, en particulier, une rugosité 
moyenne grâce à la valeur de la variance en altitude, appelée « rugosité RMS » ou «Root Mean-Square 
roughness ». 

Dans le cadre de nos travaux de thèse, l’AFM utilisé a été un appareil de la marque ScienTec                       
(CSI Nano Observer), qui fonctionne en mode « contact ». La surface maximale analysée est de              
170 × 170 μm² et la résolution ultime est de l’ordre du dixième de nanomètre. Les mesures AFM ont 
permis de topographier en trois dimensions la morphologie des couches VLS. Ces analyses ont permis 
d’obtenir des informations précises sur les dimensions (forme, hauteur, largeur) des différentes 
structures présentes en surface comme les marches et les terrasses des couches de la surface 4H-SiC. 

Toutes les analyses ont été réalisées dans notre laboratoire par le Dr. Véronique Soulière. Les résultats 
de ses mesures seront présentés dans le Chapitre 4. 
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4.2.2. Analyses par Spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS) 

Afin de maitriser les propriétés électriques d’un matériau semiconducteur, il est indispensable de 
contrôler la distribution des impuretés dans les régions dopées. La Spectroscopie de Masse d'Ions 
Secondaires (SIMS) est une technique d’analyse physico-chimique incontournable qui permet de telles 
mesures. C’est une technique de caractérisation notamment adaptée à l’étude de jonctions [178, 179]. 

Dans cette technique, l’échantillon à analyser est bombardé par un faisceau d’ions primaires, 
typiquement ions O2+ pour l’analyse des éléments électropositifs comme l’élément Al utilisé pour le 
dopage type p du SiC, ou ions Cs+ pour l’analyse des éléments électronégatifs comme l’Azote utilisé 
pour le dopage de type n. Le faisceau d’ions primaires pulvérise les premières couches atomiques de 
la surface, produisant l’émission de particules (neutres, électrons, ions secondaires) et de 
rayonnements (photons). Une partie de la matière pulvérisée est ionisée par un fort champ électrique, 
ce qui produit des ions secondaires qui sont collectés et envoyés dans un spectromètre de masse à 
déflexion électromagnétique pour trier les isotopes. Celui-ci identifie les espèces, le plus souvent en 
fonction du ratio masse/charge, et détermine la composition élémentaire du matériau.  Cette analyse 
se caractérise par une très grande sensibilité, ce qui permet la détection de traces et la quantification 
de concentrations relatives très faibles, très facilement de l’ordre du ppm, et parfois jusqu’au-dessous 
du ppb. 

Selon l'intensité du faisceau d'ions primaires, on définit deux modes d'analyses : le mode statique et 
le mode dynamique.  

Le SIMS « statique » est un mode d’analyse de surface qui utilise des intensités primaires faibles : 
Ip < 1nA/cm2 et une vitesse de pulvérisation très faible (1 Å/h). Une fraction seulement de la 
première couche moléculaire (ou atomique) est consommée au cours d'une analyse, ce qui en fait 
un mode d’analyse de surface quasiment non destructif.  

Le SIMS « dynamique » est un mode d’analyse en profondeur qui utilise des intensités de courant 
primaire plus importantes : Ip > 1 mA/cm2. La vitesse de pulvérisation de la matière est alors plus 
rapide, de l’ordre de plusieurs μm/h. Au cours d'une analyse, l'évolution du signal est suivie en 
fonction de l’épaisseur gravée dans le substrat. On trace alors, pour chaque masse détectée, un 
profil qui donne l'évolution des concentrations des espèces en fonction de la profondeur, comptée 
à partir de la surface de départ analysée. Le mode dynamique peut notamment être utilisé pour 
déterminer l’épaisseur d’une couche mince (si sa composition est différente de celle du substrat) 
ou évaluer un profil de dopage. C’est un mode d’analyse destructif. 
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Le schéma de principe de l’analyse SIMS est illustré sur la Figure 2.29. 

 
 

                         

 
Figure 2.29 : Schéma de principe d’une analyse SIMS appliquée à la détermination du taux de 

dopage de couches VLS de type p 

 
Méthode de hautes performances, le SIMS présente quand même quelques limitations. Parmi elles, 
l’analyse SIMS n’est pas très appropriée pour l’analyse de surfaces rugueuses. De plus, la quantification 
de certains éléments comme l’Azote (dopant de type n pour le SiC) peut s’avérer difficile en deçà d’un 
seuil critique (seuil de détection) en raison de la présence de cet élément dans l’atmosphère résiduelle 
de l’enceinte sous ultravide (typiquement 10-9 mbar). 

Dans le cadre de notre étude, nous avons contrôlé l’épaisseur des couches VLS, ainsi que la 
concentration et la répartition des éléments dopants, en traçant le profil de concentration en 
profondeur de l’Aluminium. Ces analyses SIMS ont été réalisées au laboratoire GEMaC à Versailles par 
le Dr. François Jomard. Les résultats de ses mesures seront présentés dans le chapitre suivant. 

 
4.2.3. Analyses par Microscopie électronique en transmission (MET) 

 
De la même manière que pour le MEB, la Microscopie Electronique en Transmission (MET) est une 
technique d’analyse qui utilise un faisceau d’électrons fortement accélérés (50 kV à 300 kV) pour 
sonder la matière à l’échelle atomique. Cette technique d’observation permet l’étude très locale d’une 
structure, avec une résolution allant du nanomètre, pour les basses résolutions, jusqu’à 100 pm pour 
les plus hautes résolutions. À la différence du MEB, la microscopie électronique en transmission est 
basée sur la détection des électrons ayant traversé l’échantillon (électrons diffusés et transmis). En 
conséquence, l’échantillon doit être initialement préparé sous forme de lame mince - épaisseur de 10 
à 100 nm environ - pour être transparent au passage des électrons. Une multitude d’informations peut 
être obtenue par analyse MET, selon que l’on observe l’échantillon en modes imagerie ou diffraction.  
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La très haute résolution du mode imagerie permet l’observation de rangées atomiques, par exemple 
à l’interface entre un substrat et une couche épitaxiée, la mesure de l’épaisseur des couches dans un 
empilement de fines couches, la visualisation de l’ordre atomique dans le matériau (amorphe ou 
cristallin), ainsi que la détermination de l’orientation cristalline. Le MET, couplé à une analyse 
chimique, permet d’identifier la nature des couches et des interfaces ou encore la distribution d’un 
élément dans une couche. La figure de diffraction permet, quant à elle, de remonter à des informations 
concernant la structure cristalline de l’échantillon et les distances entre plans atomiques. C’est 
notamment un outil de choix pour caractériser la nature des défauts cristallins (ponctuels, étendus, 
fautes d’empilement etc. …) aux interfaces d’un empilement dans des structures complexes. 
La Figure 2.30 illustre le principe de fonctionnement d’un MET. 

Figure 2.30 : Schéma du principe de fonctionnement du MET 

La préparation des lames minces nécessaires à l’observation MET est un processus souvent long et 
délicat. Dans les cas les plus simples, la lame peut être réalisée par un appareillage appelé FIB pour 
« Focused Ion Beam ». Cet outil produit un faisceau d’ions incidents, généralement du Gallium, focalisé 
à la surface de l’échantillon à amincir en pulvérisant localement la matière de part et d’autre de la zone 
d’intérêt. L’avantage majeur de ce processus est de pouvoir contrôler en temps réel l’abrasion du 
matériau, en visualisant l’état d’avancement de la gravure par MEB. Avant de commencer à graver, 
une couche de platine est déposée pour protéger la surface de l’échantillon pendant l’étape de 
l’amincissement. Ce dépôt se fait en deux temps. D’abord un dépôt à très faible vitesse par faisceau 
électronique pour ne pas  abimer la surface de l’échantillon, suivi d’un dépôt plus épais réalisé à plus 
grande vitesse par faisceau ionique. Après l’étape d’amincissement par FIB, la lame est détachée du 
substrat puis soudée à une grille en cuivre pour pouvoir réaliser les analyses MET. Par ailleurs, il est 
également possible de réaliser des observations en mode STEM (pour « Scanning Transmission 
Electron Microscope ») pour visualiser la lame sur une surface plus étendue, ce qui permet également 
de contrôler sa qualité. Ce mode d’observation est notamment adapté pour l’étude de jonctions, par 
exemple entre une couche épitaxiée et un substrat.  
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La Figure 2.31 résume les différentes étapes de la préparation d’une lame par FIB sur l’un de nos 
échantillons.  

Figure 2.31 : Résume les différentes étapes d’amincissement, par ordre chronologique, d’une lame 
mince FIB, observée par MEB et STEM 

La Figure 2.31.d présente une image STEM en champ clair de l’échantillon, obtenue directement à 
partir du faisceau transmis. Ce cliché montre la couche superficielle, dopée n-, du substrat de 4H-SiC, 
sur laquelle une couche épitaxiale très fine de 4H-SiC dopée p++ a été déposée, recouverte de la couche 
de platine protectrice.  

L’appareil employé pour fabriquer les lames est un FIB Strata 400 STEM de chez FEI company, utilisant 
un faisceau de gallium pour creuser la matière, avec une précision de gravure d’environ 5 nm. Les 
lames FIB et les observations MET ont été réalisées par le Dr. Frédéric Cayrel du laboratoire GREMAN 
à Tours, ainsi que par Nicolas Vivet de chez ST Microelectronics de Tours. Des observations 
complémentaires ont également été réalisées par le Dr. Nicholas Blanchard du laboratoire ILM de Lyon. 
Les résultats de ses observations seront présentés dans le chapitre suivant. 

4 μm 10 μm 

5 μm 10 μm 

a 

d 

c 

b 

MEB – vue de dessus 

STEM – vue de profil MEB – vue de dessus 

MEB – vue de profil 

Lame mince 
Tranchée 

Surface couches VLS 
de 4H-SiC dopées p++ 

4H-SiC p++ Platine 
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5. Conclusion du Chapitre 2

Au travers de ce chapitre, nous avons commencé par faire un bref résumé des résultats antérieurs  
sur l’épitaxie de couches minces de SiC en configuration VLS. Puis nous avons passé en revue les 
principaux résultats obtenus tout au long des presque 20 dernières années au LMI sur l’homoépitaxie 
et l’hétéroépitaxie en couches minces de SiC, étudiées dans deux différentes configurations (pleine 
plaque et localisée). Plus spécifiquement, nous avons résumé les principales avancées acquises au 
cours des premières investigations de la croissance localisée de 4H-SiC dopé p par transport VLS. Un 
exposé plus détaillé des principaux mécanismes régissant la croissance VLS a ensuite été présenté.  

Dans un deuxième temps, nous avons décrit le processus de fabrication des échantillons 
préalablement à l’épitaxie VLS. Un travail important a été réalisé sur le développement d’un masque 
de gravure en résine, suivi de la mise au point d’une recette de gravure par ICP des cuvettes qui 
serviront par la suite à la localisation de l’épitaxie p+. L’utilisation d’un masque en résine ne nécessite 
qu’une simple étape de lithographie, précédée d’une étape de dépôt de silice sacrificielle (~ 300 nm), 
et permet de se débarrasser des risques de pollution liés à l’utilisation d’un masque métallique. Le 
procédé de gravure ICP développé est plus « doux » que le procédé RIE CCP utilisé auparavant. Il est 
moins agressif vis-à-vis de la surface du SiC.   

Nous avons ensuite présenté le dispositif expérimental VLS et décrit la procédure de mise en 
œuvre de l’épitaxie localisée de 4H-SiC dopé p par transport VLS opérée au LMI.  

Enfin, nous avons  présenté les méthodes de caractérisation employées pour l’étude des 
échantillons réalisés au cours de ces travaux. Toutes les analyses décrites dans ce chapitre ont été très 
importantes pour observer l’évolution de la qualité des couches épitaxiées après croissance VLS. Elles 
nous ont permis d’émettre des hypothèses sur l’influence des paramètres expérimentaux appliqués 
lors des investigations, et par la suite d’ajuster les paramètres de synthèse des couches VLS afin d’en 
améliorer la qualité cristalline et l’épaisseur de dépôt. Ces techniques de caractérisation, 
essentiellement morphologique, sont relativement complémentaires. Par exemple, le microscope 
optique, l’AFM et le MEB nous ont permis d’observer la surface des échantillons avec différents 
niveaux de détails. Elles sont, en majorité, simples à mettre en œuvre et facilement accessibles sur le 
campus universitaire de la Doua, ce qui nous a permis de réaliser un très grand nombre de 
caractérisations lors de ces travaux de thèse. 

Les deux chapitres suivants seront consacrés à la présentation des résultats expérimentaux. Le 
Chapitre 3 concernera l’étude de l’influence des paramètres expérimentaux sur les mécanismes de 
croissance VLS, et leur ajustement afin de maitriser la qualité et l’épaisseur des couches synthétisées. 
Le Chapitre 4 concernera l’étude des propriétés électriques des jonctions p-n  élaborées par épitaxie 
VLS. 
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Chapitre 3 : 
Optimisation de la Croissance 
Homoépitaxiale Localisée 
de 4H-SiC dopé p++  
par Transport VLS 
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Dans ce chapitre, nous présentons les résultats des investigations menées pour l’optimisation 
de la croissance VLS localisée de 4H-SiC dopé p++ destinée à la fabrication de jonctions p-n de haute 
qualité électrique. Nous montrerons comment les conditions de croissance influent sur la qualité 
cristalline et sur l’épaisseur des couches VLS épitaxiées. Nous décrirons le cheminement qui nous a 
mené, au fil des résultats, à affiner nos connaissances et notre maitrise du procédé VLS localisé, avec 
pour objectif principal d’obtenir des jonctions p++/n- de haute qualité électrique, et comme objectif 
secondaire de remplir autant que possible des caissons gravés de 1 μm de profondeur préalablement 
creusés dans une couche épitaxiale dopée n- déposée sur un substrat de 4H-SiC. 

1. Objectifs et Méthodologie

Après avoir réalisé le travail d’optimisation du procédé de fabrication des échantillons, le premier 
objectif de cette partie de l’étude a été d’identifier l’ensemble des paramètres de croissance impactant 
directement la qualité de l’épitaxie. Nous avons ensuite fait varier ces paramètres afin d’établir le 
meilleur compromis « qualité/épaisseur » des couches SiC épitaxiées. Un processus de croissance 
comme celui que nous avons étudié se caractérise par une très grande multiplicité de paramètres 
ayant chacun une influence déterminante sur l’épaisseur, la vitesse de dépôt et la qualité cristalline 
des couches déposées. Le diagramme de la Figure 3.1 donne un aperçu des principaux paramètres que 
nous avons été amenés à optimiser au cours de notre étude.       

Figure 3.1 : Schéma classifiant les paramètres identifiés, impactant directement la croissance VLS 
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1.1. Paramètres liés au substrat 

Nous avons, dans une première catégorie, des paramètres correspondant au substrat. Les valeurs de 
ces paramètres nous ont été imposées principalement par la destination finale de l’étude, qui est la 
protection périphérique de composants en 4H-SiC pour l’électronique de puissance. Les composants 
actuels pour ce secteur applicatif sont réalisés sur des tranches homoépitaxiales pour lesquels 
l’épitaxie est réalisée par CVD. Le standard actuel des substrats utilisés industriellement pour ce type 
d’épitaxie correspond à une surface polie par procédé mécanochimique (CMP) autour d’un plan 
cristallin de type (0001-Si) avec une désorientation de 4°. En effet, les améliorations constantes en 
termes d’élaboration de cristaux massifs, alliées au polissage des surfaces, ont considérablement 
diminué la densité des défauts de surface propices à la germination du 3C-SiC. Ce qui a mené les 
fournisseurs de substrats à réduire la désorientation de 8° à 4° pour le 4H-SiC.  

Pour notre étude, les échantillons destinés à la croissance et la caractérisation électrique de jonctions 
p++/n- ont été réalisés à partir de tranches homoépitaxiales standard pour redresseurs Schottky 600 V, 
fabriquées par la société CREE, qui nous ont été fournies par ST Microelectronics. Le coût de telles 
tranches, dans des spécifications différentes du standard industriel, et le nombre des autres 
paramètres à prendre en compte, ne nous ont pas permis d’explorer volontairement d’autres 
configurations de substrat. Cependant, pour économiser ces échantillons épitaxiés encore assez rares 
et coûteux, nous avons commencé nos investigations avec de simples substrats de 4H-SiC sans couche 
épitaxiale n-. Les plus abordables que nous ayons trouvés présentaient une orientation de surface 
différente, avec un angle de désorientation de 8°. Les essais préliminaires sur ce type de substrats nous 
ont permis d’identifier les premières tendances de notre étude paramétrique. Une fois les conditions 
optimales établies avec ce type de substrats, nous avons poursuivi nos études sur des échantillons 
« standard » pour redresseurs Schottky 600 V.  

1.2. Paramètres gouvernant le volume et la composition de la phase liquide 

Le principal type de phase liquide que nous avons employé est une solution binaire Al-Si. Dans tous les 
cas, les alliages ont été déposés sous la forme d’empilements de couches mono-élémentales. 

Ainsi, pour un alliage Al-Si, l’empilement est constitué d’une succession de couches d’Aluminium  pur 
et de couches de Silicium pur. Le plus souvent, l’alliage liquide Al-Si est obtenu par fusion d’une simple 
bicouche Al/Si. Dans certains cas, nous avons utilisé un « super-réseau » de couches alternées plus 
fines. Ce sont les épaisseurs des couches qui vont fixer, d’une part, le volume de la phase liquide du 
processus VLS, et, d’autre part, sa composition chimique. Le volume de la phase liquide détermine 
l’épaisseur du film de liquide et influence donc directement la vitesse de croissance qui dépend d’un 
processus de diffusion du Carbone à travers le film liquide. La composition de la phase liquide 
détermine en particulier son point de fusion, sa réactivité chimique vis-à-vis du Carbone, 
probablement aussi le coefficient de diffusion du Carbone, la viscosité du liquide, sa tension de surface, 
et aussi sa conductivité électrique, dont nous verrons qu’elle peut avoir une influence décisive sur les 
phénomènes liés à l’induction électromagnétique dans le liquide conducteur (courants de Foucault, 
strictions). 
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1.3. Paramètres liés à la préparation des échantillons. 

L’optimisation de la structuration et de la préparation de la surface du substrat a été présentée dans 
le chapitre précédent. En dehors des épaisseurs des couches de matériaux d’alliage, nous avons été 
amenés à constater l’importance considérable de la manière de réaliser l’empilement de ces couches. 

Tout d’abord, et de manière assez inattendue, il est apparu que la technique employée (PVD ou CVD) 
pour le dépôt des matériaux d’alliage constitutifs de la phase liquide est un paramètre qualitatif crucial. 
Nous avons pu comparer plusieurs techniques et les résultats obtenus sont très différents. Nous avons 
même, sur certains échantillons, panaché deux méthodes différentes, une pour déposer la couche Si, 
l’autre pour déposer la couche Al. 

Par ailleurs, nous avons mis en œuvre plusieurs manières différentes d’empiler les couches, avec ou 
sans remise à l’air entre les couches successives. Dans tous les cas, pour des raisons de mouillabilité, 
c’est toujours une couche de Silicium qui a été déposée d’abord sur la surface du SiC [154, 155]. En 
effet, quand c’est une couche d’Aluminium qui est déposée d’abord, on observe souvent un 
démouillage de la phase liquide [98]. 

1.4. Paramètres liés au processus de croissance VLS 

Le processus VLS par lui-même fait intervenir de nombreux paramètres. Ceux que l’on ajuste le moins 
souvent concernent la géométrie du réacteur. Tout au long de notre étude, nous avons apporté un 
soin particulier, notamment lors des inévitables démontages et changements de tube en quartz, à ce 
que la géométrie de cette chambre reste aussi identique que possible, y compris au niveau du 
positionnement du solénoïde inducteur par rapport au tube et au suscepteur en graphite qui sert de 
porte-substrat. Un paramètre géométrique de cette catégorie s’est révélé déterminant : le 
positionnement du suscepteur par rapport au solénoïde, dont nous avons été amenés à étudier 
l’influence spécifique, comme nous l’expliquons dans le prochain paragraphe. Certains autres 
paramètres sont ajustés à la demande pour chaque séquence de croissance : température du porte-
substrat, composition de la phase gazeuse, nature et flux du gaz vecteur et du précurseur carboné, 
durée de la croissance. Nous avons étudié séparément l’influence de chacun de ces paramètres, et 
quelques effets faisant intervenir deux paramètres de manière couplée. 
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2. Approche adoptée pour l’optimisation de la VLS en bain liquide Si-Al

Nos études ont démarré sur la base d’un jeu de paramètres correspondant aux meilleurs résultats des 
études antérieures [143]. Des dépôts de 900 nm d’épaisseur environ avaient été obtenus mais avec 
une qualité de croissance non satisfaisante pour des applications en électronique de puissance [180]. 
Une morphologie représentative des couches VLS obtenues avant nos travaux dans les meilleures 
conditions est illustrée sur le cliché MEB de la Figure 3.2  (Cf. Chapitre 2, § 1.5.5). 

Figure 3.2 : Cliché MEB – Illustration de la meilleure morphologie de surface épitaxiée obtenue 
avant nos travaux, mettant en jeu les meilleurs conditions de croissance VLS établies       

jusqu’alors [180] 

D’une part, la morphologie de surface des couches épitaxiées obtenues était irrégulière et 
inhomogène. D’autre part, les caractéristiques des diodes obtenues faisaient apparaître une 
contribution de contact de type métal/semiconducteur parasite, en parallèle avec la caractéristique 
de diode p-n attendue. La stratégie visant à tenter d’optimiser la qualité de dépôts VLS épais réalisés 
à forte vitesse de croissance (> 2 μm/h) a été abandonnée au profit d’une nouvelle stratégie visant à 
diminuer les vitesses de croissance, potentiellement trop rapides pour la gamme de température de 
croissance adoptée, et pouvant être à l’origine d’une qualité cristalline insuffisante des couches VLS 
obtenues. L’objectif prioritaire a été, dans un premier temps, d’identifier les paramètres de croissance 
permettant d’obtenir une qualité de morphologie optimale de façon reproductible, avant 
d’augmenter, dans un second temps, l'épaisseur du dépôt VLS pour tenter de remplir des cuvettes de 
1 μm de profondeur. 
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2.1. Influence prévisible de la nature du gaz vecteur : Argon vs Hydrogène 

Le gaz vecteur est, par définition, un gaz relativement inerte du point de vue chimique vis-à-vis des 
précurseurs moléculaires mis en jeu, et dont le rôle est d’entrainer avec lui des flux de précurseurs 
vers le réacteur. La complexité des processus physico-chimiques conduisant à la croissance VLS est 
telle qu’il est actuellement impossible de prédire l’influence de la nature du gaz sur l’ensemble des 
caractéristiques recherchées pour les couches épitaxiales déposées. Seule une étude expérimentale 
peut permettre de comparer les deux types de phases gazeuses au regard de l’ensemble de ces 
caractéristiques. Les meilleurs résultats antérieurs avaient été obtenus sous Argon. D’un point de vue 
pratique, l’Argon pouvait sembler un candidat judicieux comparé à l’Hydrogène, car il est relativement 
inoffensif (sauf configuration d’anoxie), contrairement à l’Hydrogène qui est un gaz très inflammable 
et explosif. De ce point de vue, l'Argon présente un avantage majeur pour ce qui concerne la sécurité, 
notamment dans la perspective d’utiliser le procédé de croissance VLS à une échelle industrielle.  

D’un point de vue plus fondamental, du fait du caractère réducteur de l’Hydrogène [181], l’efficacité 
de craquage du propane dans une phase gazeuse à base d’Hydrogène est plus faible que celle obtenue 
dans une atmosphère d’Argon, ce qui conduit à des vitesses de croissance inférieures à celles que l’on 
peut atteindre dans l’Argon. Cette vitesse de croissance plus faible serait un inconvénient si la qualité 
de la croissance était comparable dans les deux cas. Cependant, pour une épitaxie à basse température 
comme celle que nous visons, une plus faible vitesse de croissance peut promouvoir un ordre atomique 
plus régulier et une qualité cristalline meilleure du matériau épitaxié. Le premier paramètre que nous 
avons décidé de faire varier est la nature du gaz vecteur pour comparer les croissances sous Argon et 
sous Hydrogène, après avoir optimiser le procédé de fabrication des échantillons.  

Nous avons donc programmé une première campagne d’essais centrée sur ce seul paramètre, mais la 
destinée a voulu que nous soyons amenés immédiatement à faire intervenir un second paramètre dont 
l’étude n’était pas initialement prévue : la position du suscepteur par rapport  au solénoïde. 

2.2. Étude du couple de paramètres : nature du gaz vecteur/position du suscepteur 

2.2.1. Positionnement du suscepteur par rapport au solénoïde d’induction 

Rappelons que le chauffage du substrat est réalisé par induction électromagnétique dans le porte-
substrat encore appelé « suscepteur ». Un générateur à haute fréquence (~ 100 kHz) fournit une 
énergie électromagnétique, qui est adaptée en impédance par une boîte d’accord, avant d’alimenter 
le solénoïde inducteur. Ce solénoïde, construit à partir d’un tuyau de cuivre, entoure le tube de quartz 
à l’intérieur duquel se trouve le suscepteur en graphite. En phase de chauffage, le champ magnétique 
variable, induit par le courant circulant dans le solénoïde, génère des courants de Foucault dans le 
graphite du suscepteur, et ces courants électriques viennent chauffer le graphite par effet Joule.  
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Avant nos travaux, l’usage était d’immerger totalement le suscepteur à l’intérieur du solénoïde, et de 
faire coïncider approximativement la surface du suscepteur (sur laquelle est posé l’échantillon SiC) 
avec le plan de section de la spire la plus haute du solénoïde, comme illustré sur le schéma de la 
Figure 3.3. 

Figure 3.3 : Illustration du positionnement antérieur de la surface du suscepteur 
(sur laquelle est posé l’échantillon) par rapport au solénoïde inducteur 

Cependant, dans cette configuration, on ne parvient pas toujours à ce que le pyromètre optique qui 
mesure la température du suscepteur se focalise de manière reproductible sur une portion de surface 
de graphite non recouverte par un substrat. La présence de toute portion de substrat dans le champ 
de visée du pyromètre peut en effet provoquer des erreurs de mesure importantes. 

Il a donc été essayé de décaler très légèrement le suscepteur vers le haut, pour permettre de mieux 
viser la surface du suscepteur en graphite. Cette démarche avait pour objectif d’éliminer les 
perturbations pouvant affecter la mesure de la température. Nous n’avions pas imaginé que ce léger 
décalage, de quelques millimètres au début, puisse conduire à un changement radical des résultats de 
croissance. Avec ce léger décalage introduit volontairement, la première croissance sous Hydrogène a 
montré, de manière inattendue, une amélioration spectaculaire par rapport à ce qui avait été obtenu 
antérieurement. 

C’est la raison pour laquelle la première partie de l’étude paramétrique, initialement prévue pour être 
centrée sur un seul paramètre : la nature du gaz vecteur, a été transformée en une étude faisant varier 
de manière couplée deux paramètres, le paramètre supplémentaire étant la position du suscepteur, 
repérée selon les conventions schématisées sur la Figure 3.4. Nous avons expérimenté 4 hauteurs 
différentes sur une plage de variation totale de 15 mm La position « z0 = 0 mm » correspond au 
positionnement d’usage, antérieur à notre étude. Les nouvelles positions testées correspondent aux 
altitudes z = 0, + 5, + 10, et + 15 mm, traduites par un déplacement positif du suscepteur avec une 
translation verticale, dirigée vers le « haut », le solénoïde restant, lui, immobile. 
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Figure 3.4 : Repérage de la hauteur du suscepteur par rapport au solénoïde inducteur 

2.2.2. Influence de la nature du gaz vecteur pour z0 = 0 mm : Ar vs H2 

La première expérimentation à z0 = 0 mm a été réalisée sous Hydrogène. Dans les même conditions, 
mais sous gaz vecteur Argon, une seconde croissance a été réalisée afin de comparer les résultats 
[182]. 

2.2.2.1. Morphologie des couches VLS 

Des clichés MEB correspondant aux deux types de croissance sont présentés sur la Figure 3.5. La 
croissance sous Hydrogène a conduit à des couches épitaxiales de 4H-SiC homogènes, avec une 
morphologie de macro-marches (ou « step-bunching ») régulière et exempte de microcavités 
(Figure 3.5 – H2). Les vitesses de croissance très faibles, comprises entre 0,1 et 0,2 μm/h, associées à 
l’optimisation de la préparation des échantillons expliquent probablement l’amélioration très nette de 
la morphologie du dépôt SiC, bien plus régulière et homogène sur l’ensemble de la surface épitaxiée 
que tout ce qui avait été obtenu auparavant. 

A contrario, la croissance VLS sous flux d’Argon, réalisée dans les mêmes conditions, a produit des 
couches de SiC beaucoup plus inhomogènes, avec un « step-bunching » très irrégulier, voire chaotique, 
accompagné d’une forte densité de « trous » perforant la couche déposée (Figure 3.5 – Ar).  

Ces résultats sous Ar sont qualitativement équivalents à ceux obtenus antérieurement à nos travaux 
malgré la baisse des vitesses de croissances constatées : 4,80 μm/h dans notre étude contre 7,20 μm/h 
lors d’études précédentes [158] (Cf. Chapitre 2 – § 1.5.3). La présence des « trous » ou « cheminées » 
dans la couche SiC avait été attribuée à une probable croissance parasite du composé Al4C3, en 
compétition avec la croissance de SiC dans ces conditions thermodynamiques particulières.  
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Figure 3.5 : Clichés MEB représentant des couches VLS réalisées sous les mêmes conditions de 
croissance, en faisant varier le gaz vecteur : Argon (gauche) et Hydrogène (droite) 

2.2.2.2. Épaisseur de 4H-SiC déposée 

En termes d’épaisseur, les résultats obtenus sont résumés dans le Tableau 3.1. On y a reporté, d’une 
part, les valeurs des principaux paramètres de croissance, et d’autre part, la moyenne EØ, sur plusieurs 
cuvettes, de l’épaisseur de SiC déposée, pour chaque diamètre de cuvette, ainsi que la valeur moyenne 
VCØ de la vitesse de croissance correspondante. 

Tableau 3.1 : Influence de la nature du gaz vecteur : Ar vs H2 

Gaz 
vecteur 

Température 
palier 

Durée de 
croissance 

Flux C3H8 Hauteur 
suscepteur 

EØ VCØ 

Ar 1100 °C 15 min 1 sccm 0 mm 
E170 μm : ~ 685 nm 
E320 μm : ~ 925 nm 
E920 μm : ~ 1200 nm 

V170 μm : 2,74 μm/h 
V320 μm : 3,70 μm/h 
V920 μm : 4,80 μm/h 

H2 1100 °C 15 min 1 sccm 0 mm 
E170 μm : ~ 25 nm 
E320 μm : ~ 25 nm 
E920 μm : ~ 50 nm 

V170 μm : 0,10 μm/h 
V320 μm : 0,10 μm/h 
V920 μm : 0,20 μm/h 

En effet, afin de se faire une idée précise de l’épaisseur des couches VLS épitaxiées, des mesures 
systématiques ont été réalisées, sur l’ensemble des échantillons, pour les 3 diamètres de cuvettes. 
Pour chaque diamètre de cuvette, la valeur moyenne en épaisseur a été calculée à partir des mesures 
sur 5 cuvettes de mêmes dimensions.  



133 

Les incertitudes relatives sur les mesures d’épaisseur sont assez élevées, notamment en raison de la 
rugosité des couches VLS, rugosité inhérente au type de croissance en phase liquide étudié. Mais 
également en raison du profil concave, incurvé en forme de  goutte, du dépôt VLS à l’intérieur des 
cuvettes, plus marqué pour les dépôts épais. Nous évaluons cette incertitude à ± 30 nm pour les dépôts 
épais (> 300 nm) et à ± 5 nm pour les dépôts VLS les plus minces (≤ 150 nm). Pour pouvoir comparer 
nos résultats à ceux issus des travaux précédents, les vitesses moyennes de croissance sont exprimées 
en micromètres par heure, même si la durée de l’épitaxie est inférieure à une heure. 

Une première tendance se dégage clairement de ces résultats. Que ce soit sous Hydrogène ou sous 
Argon, la croissance est nettement plus rapide dans les cuvettes de grand diamètre que dans celles de 
petit diamètre. Entre le diamètre le plus petit (170 μm) et le plus grand (920 μm), le rapport des 
épaisseurs atteint un facteur 1,75 sous Argon et un facteur 2 sous Hydrogène. En attendant le 
paragraphe 2.2.3.3 où nous discuterons et avancerons une interprétation possible de ce phénomène, 
notons qu’il est difficile de proposer un mécanisme qui ne fasse pas intervenir une différence de 
hauteur du film liquide au cours du processus VLS. 

La seconde tendance confirme la plus faible vitesse de croissance sous Hydrogène, avec un rapport 
d’environ 30 entre les vitesses sous Argon et sous Hydrogène. Comme nous l’avons déjà mentionné, 
l’interprétation la plus simple de cette tendance fait intervenir un rôle chimique de l’élément H dans 
la phase gazeuse, contrariant le craquage de la molécule de propane [158]. 

Notons que, sous Argon, des épaisseurs totales de SiC allant de 680 nm jusqu’à 1200 nm ont été 
mesurées, correspondant approximativement aux épaisseurs visées pour le remplissage des cuvettes, 
alors que, sous Hydrogène, les épaisseurs mesurées allant de 25 à 50 nm sont loin de ce que nous 
avons défini comme objectif secondaire à nos travaux, l’objectif principal restant la qualité électrique 
de la jonction p-n dans le SiC. Notons cependant aussi, que pour les forts niveaux de dopage prévisibles 
dans le 4H-SiC de type p++, une épaisseur de SiC VLS p++ de quelques dizaines de nanomètres peut être 
suffisante pour obtenir une jonction p-n utilisable dans les applications pressenties. Notons enfin que, 
dans ces premières expérimentations, si les vitesses obtenues sous Argon sont plutôt trop rapides, 
celles sous Hydrogènes sont trop faibles par rapport à nos objectifs et qu’il semble souhaitable de 
trouver un compromis entre ces deux extrêmes. 

En conclusion de ces premières investigations à altitude z0 = 0 mm, l’optimisation du procédé 
technologique de préparation des échantillons, additionnée à une légère surélévation de la hauteur 
du suscepteur et à l’utilisation de l’Hydrogène comme gaz vecteur, ont permis d’obtenir une 
amélioration spectaculaire de la morphologie des couches déposées, au prix d’une réduction très 
importante de la vitesse de croissance et de l’épaisseur déposée pour une durée de croissance de 15 
min. De manière à tenter d’obtenir une croissance plus rapide et une épaisseur déposée plus 
importante, tout en conservant nos acquis, le premier paramètre sur lequel nous allons jouer dans la 
suite est l’altitude z.  
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2.2.3. Optimisation de l’altitude z du suscepteur 

Pour cette étude de l’impact de l’altitude z sur la morphologie et l’épaisseur des couches VLS, les 
paramètres suivants ont été fixés pour toutes les croissances : une température de 1100 °C, sous un 
flux de 10 slm de gaz vecteur (Ar ou H2), avec un flux de propane de 1 sccm, sur une durée de 15 min. 
Il en a résulté 8 expériences au total, soit 4 sous Argon et 4 sous Hydrogène. 

2.2.3.1. Évolution de la morphologie des couches 4H-SiC 

La surface de chaque échantillon a été observée au MEB, après nettoyage des résidus d’alliage. Les 
images correspondantes sont rassemblées sur la Figure 3.6.  

Figure 3.6 : Évolution de la morphologie des couches 4H-SiC sous Hydrogène et Argon en fonction 
de la variation de l’altitude du suscepteur, à paramètres de croissance VLS fixés 

Sous Hydrogène, la qualité morphologique de surface est préservée, et aucune dégradation 
importante n’est constatée. La variation de la hauteur du suscepteur n’a pas eu d’impact négatif en 
termes de  morphologie du dépôt SiC.  

Sous Argon, des progrès spectaculaires sont constatés lorsque l’altitude est augmentée (z > 0), avec 
une très nette amélioration de la morphologie du « step-bunching ». De plus, une diminution notable 
de la densité de cristaux de SiC re-précipités et de « trous » est observée. Lorsque l’on regarde plus en 
détail l’aspect des couches SiC (à z1 et z2), on constate la coexistence de deux zones reparties de façon 
aléatoire. La première zone, relativement dégradée, ressemble à la morphologie habituellement 
obtenue sous Argon à la position z0 = 0 mm. Cette zone est entourée d’une deuxième zone, d’aspect 
très régulier, comme celle obtenue sous Hydrogène. À l’altitude z4, des surfaces épitaxiées étendues 
et très homogènes sembles être obtenues préférentiellement pour les cuvettes de plus faibles 
dimensions, autrement dit, pour les vitesses de croissances les plus faibles encore. 
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L’évolution positive des résultats de ces investigations sous Argon, à température de substrat 
constante, suggère l’existence d’une influence directe du champ électromagnétique produit par le 
solénoïde sur le comportement de la phase liquide durant le processus de croissance. Nous 
reviendrons sur ce point plus en détail au paragraphe 2.2.3.4 

2.2.3.2. Évolution de l’épaisseur déposée avec l’altitude z 

Concernant l’évolution de l’épaisseur déposée en fonction de l’altitude, les courbes représentatives 
sous Argon et sous Hydrogène sont présentées sur la Figure 3.7. 

Figure 3.7 : Évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction de l’altitude du suscepteur et du 
diamètre des cuvettes : sous Argon (à gauche) et sous Hydrogène (à droite) 

Les évolutions avec l’altitude z sont contrastées entre les croissances sous Argon et celles sous 
Hydrogène. Sous Argon, la vitesse chute fortement avec l’altitude du suscepteur, et l’écart des vitesses 
entre cuvettes de grands et petit diamètres diminue. En effet, on observe une très nette diminution 
avec une épaisseur qui passe de 1200 nm en moyenne pour z0 = 0 mm et Ø = 920 μm à une valeur de 
130 nm en moyenne pour z3 = 15 mm. Soit une vitesse de croissance qui chute de 4,8 μm/h à 
0,52 μm/h, avec une chute d’un facteur 9. 

A contrario, sous Hydrogène, l’épaisseur des couches VLS augmente avec l’élévation du suscepteur. 
Pour le plus grand diamètre de cuvette (920 μm), on passe d’un dépôt de 50 nm au maximum, pour la 
position origine z0 = 0 mm, à 130 nm pour z3 = 15 mm. Autrement dit, on passe d’une vitesse de 
croissance de 0,20 μm/h à une vitesse de 0,52 μm/h, soit une augmentation de vitesse d’un facteur 
proche de 2,5.  

On notera également que, pour z3 = 15 mm, les vitesses de croissance sous Ar ou H2 sont quasiment 
identiques, avec cependant une morphologie obtenue sous Ar plus aléatoire que sous H2.    
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2.2.3.3. Évolution de l’épaisseur déposée en fonction du diamètre des cuvettes 

En ce qui concerne l’épaisseur déposée, la première tendance, qui a été observée systématiquement 
depuis les premières expériences de croissance et qui est ici confirmée, est l’augmentation de 
l’épaisseur déposée avec le diamètre des cuvettes.  

Des variations d’épaisseurs déposées ont été observées précédemment pour des configurations de 
croissance différentes des nôtres, non pas avec le diamètre des cuvettes, mais avec la hauteur de la 
phase liquide [158, 160]. Ce type de variations a été étudié dans la configuration où l’échantillon est 
totalement immergé dans une phase liquide (de grand diamètre > 10 mm) et de forte épaisseur de 
liquide (> 1 mm), configuration très différente de notre cas où la croissance VLS est « localisée », avec 
un diamètre de phase liquide < 1 mm et une hauteur de liquide < 3 μm (Cf. Chapitre 2 – Figure 2.1). 

En configuration VLS « pleine plaque », l’augmentation de la profondeur du creuset, qui se traduit par 
une augmentation de la hauteur du liquide, conduit à une baisse importante de la vitesse de croissance 
(Figure 3.8), pour des épitaxies réalisées dans les mêmes conditions [98].  

Figure 3.8 : Comparaison des vitesses de croissance à hauteur de liquide différente, en fonction de 
la pression partielle de propane et de la configuration VLS [98] 

En configuration VLS localisée, la quantité de liquide étant beaucoup plus faible, l’apport en Carbone 
nécessaire pour atteindre la saturation du liquide sera moindre. Cela se traduit également par une 
pression partielle de propane nécessaire beaucoup plus faible en VLS localisée, pour atteindre des 
vitesses de croissance comparables à la configuration VLS pleine plaque.  

Le mécanisme le plus simple pour expliquer cette augmentation de la vitesse de croissance fait donc 
intervenir la variation de la hauteur du liquide. En effet, le Carbone aura tendance à diffuser plus vite 
dans un liquide mince que dans un liquide épais, comme illustré sur le schéma de la Figure 3.9. 
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Figure 3.9 : Profil probable de la goute d’alliage liquide en fonction du diamètre des caissons :  
hauteur de liquide plus faible au centre qu’en bord de cuvette dans les trois cas 

La relation liant la vitesse de croissance aux diamètres des motifs n’est pas évidente. L’épaisseur h du 
film d’alliage est, dans tous les cas très inférieure au diamètre D de la cuvette. Dans tous les cas, D / h 
> 25, ce qui exclut a priori les phénomènes qui seraient liés au mouillage du liquide en périphérie et 
viendraient affecter l’ensemble du disque de liquide. Dans les modèles les plus simples, on s’attendrait 
à obtenir une épaisseur de liquide identique pour tous les diamètres, conduisant à une vitesse 
croissance similaire. En périphérie seulement, l’angle de mouillage que forme le liquide à l’intérieur 
des cuvettes peut modifier significativement la vitesse de croissance.  

Par ailleurs, il semblerait que le design de l’empilement Si-Al, à travers le choix de la géométrie de 
localisation, ait également un impact. En effet, pour des raisons de reproductibilité en périphérie et 
afin de favoriser la croissance sur les flancs des cuvettes,  il a été décidé de faire légèrement dépasser 
l’empilement Si-Al en dehors des caissons, ce qui donne lieu à une couronne de 10 μm de largeur, dans 
laquelle l’alliage métallique recouvre la surface non-gravée du substrat, comme illustré sur les clichés 
de la Figure 3.10. 

Figure 3.10 : Clichés illustrant la couronne Si-Al entourant le caisson gravé :  
(a) Avant croissance VLS et (b) Après croissance VLS   
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De ce fait, cette couronne Si-Al se transforme également en film liquide entourant la cuvette au cours 
de la croissance VLS, contribuant à augmenter la hauteur de liquide sur les bords par rapport au centre 
du caisson. Ce qui peut augmenter le chemin de diffusion du Carbone dans la phase liquide en 
périphérie des caissons par rapport au centre. Ce phénomène est accentué pour les caissons de plus 
petit diamètre par rapport au diamètre de plus grand, car pour ces derniers, le film de liquide est plus 
« étiré » au centre des motifs. Qualitativement, cet effet va dans le sens de ce qui est observé, mais 
l’ampleur quantitative du résultat expérimental rend très probable l’intervention d’autres mécanismes 
plus puissants.  

Cette hypothèse est corroborée par le profil légèrement en « goutte » du dépôt VLS, qui est plus épais 
au centre qu’en bord de cuvette. Cette différence de dépôt a été constatée par mesure au profilomètre 
à stylet et aussi observé par MEB pour des échantillons présentant des dépôts VLS avec des faibles 
épaisseurs (Figure 3.11).  

Figure 3.11 : Profil du dépôt VLS en « goutte », plus épais au centre qu’en bord de cuvette 

2.2.3.4. Effets électromagnétiques en fonction de la hauteur du suscepteur 

Un mécanisme, probablement prépondérant mais dont la contribution est difficilement quantifiable 
avec la configuration actuelle de notre bâti VLS, implique un effet de l'induction électromagnétique 
radiofréquence (RF) dans la phase liquide métallique, conséquence du mode de chauffage. En effet, 
l’influence du positionnement du suscepteur par rapport au solénoïde inducteur démontre clairement 
un lien de causalité significatif vis-à-vis des vitesses de croissance, mais aussi sur la qualité 
morphologique des couches VLS, notamment sous Argon. 

Des études antérieures de simulations numériques menées dans une configuration dite « Top-Seeded-
Solution-Growth » (TSSG), assez semblable à la nôtre, mettant en jeu une phase liquide riche en 
Silicium pour faire croitre du SiC massif avec un système chauffé par induction électromagnétique, ont 
établi un lien entre la fréquence du générateur et le transport du Carbone à travers le bain de Silicium 
liquide jusqu’à l’interface du germe [183].  

10 μm 

Réduction de la densité de      
marches VLS en bord de cuvette 

Bord de cuvette 
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Dans notre cas, l’effet de l’induction est d’autant plus difficile à quantifier que la teneur en Silicium 
dans la phase liquide diminue au courant de la croissance, car le Silicium est consommé pour former 
les couches épitaxiées de 4H-SiC. Or, les proportions en Silicium et Aluminium ont une influence directe 
sur la conductivité électrique du liquide. Des études ont montré que, plus la teneur en Silicium diminue 
dans le bain d’alliage liquide, et plus la phase liquide devient résistive [184]. De plus, dans notre 
configuration, nous travaillons à puissance délivrée par le générateur variable, afin de garder la 
température constante. La variation de ces paramètres induit des différences sur les régimes 
d’induction RF dans la phase liquide, qui peuvent influencer le processus de croissance des couches 
minces de 4H-SiC. 

Toutes ces contributions influent sur la qualité et la vitesse de l’épitaxie localisée de 4H-SiC par 
transport VLS. Elles contribuent notamment aux différences d’épaisseur obtenues en fonction du 
diamètre des caissons, ainsi qu’aux variations des vitesses de croissance en fonction du 
positionnement du suscepteur par rapport au solénoïde inducteur. Cependant, dans l’état actuel de 
nos connaissances et de nos moyens, il est très difficile de quantifier avec précision ces mécanismes, 
et donc de les contrôler. 

 
2.2.4. Bilan de l’étude : choix entre l’Argon ou l’Hydrogène; altitude du suscepteur 

 
 
Pour les croissances réalisées sous Argon, une amélioration morphologique des couches SiC est 
observée avec l’augmentation de l’altitude du suscepteur. Elle s’accompagne d’une baisse 
considérable de la vitesse de croissance. À ce stade, nous observons une corrélation claire et nous 
pouvons avancer l’hypothèse d’un lien entre l’amélioration de la qualité morphologique des couches 
SiC et la baisse de la vitesse de croissance. Cependant, malgré les considérables améliorations 
obtenues sous Argon, les résultats restent plus dispersés que sous Hydrogène. En effet, la 
reproductibilité aléatoire des morphologies de bonne qualité obtenues sous Argon nous amène à 
privilégier l’utilisation de l’Hydrogène comme gaz vecteur pour la suite de nos travaux.  

Cette étude a également permis de mettre en lumière l’influence considérable d’un nouveau degré de 
liberté, jusqu’à présent inexploré : la position du suscepteur par rapport au solénoïde d’induction et à 
la fixer à l’altitude z3 = 15 mm pour toutes les études VLS à suivre, ce qui correspond aux conditions 
que nous appellerons « VELSIC 1 ».  

Ce nouveau paramètre s’est avéré crucial tant au niveau de la vitesse de croissance que de la qualité 
morphologique des couches déposées. Il n’y a pas de modèle immédiat qui puisse expliquer 
simplement l’ensemble des tendances observées. En effet, le champ électromagnétique semble avoir 
une influence directe, a priori non-thermique, sur le processus de croissance.  

À ce stade des investigations, et en conclusion de cette première étude du couple de paramètres 
nature du gaz vecteur/position du suscepteur, nous pouvons affirmer que l’objectif d’améliorer la 
qualité de l’épitaxie VLS de 4H-SiC dopé de type p a été atteint.  

Cependant, les dépôts SiC obtenus dans les conditions optimales ont une épaisseur de 130 nm au 
maximum pour une durée de croissance de 15 min sous 1 sccm de flux de propane. L’objectif suivant 
a donc été d’augmenter l’épaisseur déposée. Pour cela, nous avons en priorité fait varier la durée de 
croissance et le débit de propane.  
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2.3. Variation de la durée du palier de croissance 

La durée du palier de croissance nous a semblé être le paramètre le plus pertinent à faire varier pour 
poursuivre nos investigations [185]. En effet, à supposer qu’un régime de croissance à peu près stable 
puisse être établi, on s’attend à ce que l’épaisseur déposée augmente de manière monotone avec la 
durée du palier de croissance, et ce jusqu’à épuisement de la phase liquide, qui fournit le Silicium pour 
la croissance du SiC. À cet égard, la première question qui se pose est de savoir si une durée de 15 min 
est suffisante pour consommer tout le Silicium du bain liquide, et si le fait d’augmenter le temps de 
croissance va augmenter l'épaisseur du dépôt VLS, et surtout préserver la qualité des couches VLS.  

A priori, on s’attend à ce que durant le processus de la croissance, la phase liquide s’appauvrisse 
progressivement en Silicium, ce qui va faire baisser sa température de fusion, et aussi va tendre à 
favoriser la croissance de Al4C3 par rapport à celle de SiC (Cf. Chapitre 2 – Figure 2.4). En effet, les 
observations issues des études précédentes sous Hydrogène vont dans ce sens [158]. Le fait 
d’augmenter la durée du palier de croissance augmentait la rugosité de surface et favorisait la 
formation de « trous » dans les marches de croissance. Dans l’étude citée, pour les temps de croissance 
étudiés,  5 min, les vitesses de croissances étaient comprises entre 0,72 μm/h et 4,4 μm/h 
(pour Ø 920 μm), pour une température de croissance fixée à 1100 °C. Légère différence de 
configuration étudiée par rapport à la nôtre, la croissance VLS localisée était non enterrée, avec une 
teneur initiale de 30 at.% en Silicium, ce qui peut expliquer les vitesses de croissance plus importantes 
par rapport à une croissance VLS localisée en configuration enterrée.  

Par ailleurs, du fait de la température de croissance, haute par rapport au point de fusion de l’Al, il est 
possible que l’appauvrissement en Silicium puisse être compensé, à divers degrés par une évaporation 
d’Aluminium, laquelle pourrait être assistée chimiquement par la présence de l’Hydrogène, au travers 
de la formation de molécules telles que AlH3 ou AlH.  

Ainsi, pour débuter cette nouvelle étude, nous sommes partis des conditions de croissances de 
l’échantillon de référence VELSIC 1 : 1100 °C, à une hauteur z3 = 15 mm, 1 sccm de débit de propane 
et 10 slm d’Hydrogène sur une durée de 15 min. Et nous avons expérimenté les durées de palier de 
croissance suivantes : 30 min, 45 min, 60 min et 75 min, tous les autres paramètres de croissance 
restant égaux par ailleurs à ceux de l’échantillon VELSIC 1.  
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2.3.1. Évolution de la morphologie des couches 4H-SiC 

Pour cette phase de l’étude, l’échantillon VELSIC 1 a constitué une référence en termes de 
morphologie de surface et de dépôt VLS car il était l’échantillon qui présentait le meilleur compromis 
entre qualité morphologique et vitesse de croissance. Nous présentons, sur la Figure 3.12 ci-dessous, 
les morphologies de surface obtenues en fonction de la durée des nouvelles croissances. 

Figure 3.12 : Morphologies de surface des couches VLS sous H2 pour 
différentes durées de croissance 

À l’issue de cette série d’investigations, nous constatons avec satisfaction que la morphologie de la 
couche VLS ne s’est pas altérée et qu’elle reste comparable à celle obtenue pour l’échantillon de 
référence VELSIC 1. Et ceci, pour toutes les durées du palier étudiées, y compris pour une durée aussi 
longue que 75 min. Les effets redoutés, tels que l’apparition de « trous » dans les marches de 
croissance, qui auraient pu être causés par l’appauvrissement de la teneur en Silicium, n’ont pas été 
constatés. Ainsi, à ce stade, nous pouvons conclure que le temps de croissance n’influence pas de 
manière négative sur la morphologie de surface des couches VLS, pour cette gamme de durées de 
palier. 
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2.3.2. Évolution de l'épaisseur du dépôt 4H-SiC 

Parallèlement, pour les croissances sous Hydrogène, l’épaisseur EØ des couches VLS mesurées ainsi 
que les vitesses de croissance VCØ correspondantes, sont résumées dans le Tableau 3.2 ci-dessous et 
sont comparées à l’échantillon de référence VELSIC 1 (Tableau 3.2, ligne 1). Pour plus de clarté, le 
tableau est suivi du tracé représentatif de l’évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction de la 
durée du palier de croissance (Figure 3.13).  

Nous donnons également, à titre indicatif, le graphe représentatif de l’étude similaire sous flux d’Argon 
(z2 = 10 mm) afin d’apporter des éléments permettant d’enrichir la discussion et l’interprétation des 
résultats. 

Tableau 3.2 : Étude de l’influence de la durée du palier de croissance sur l’épaisseur déposée 

Durée du 
palier 

EØ 170 μm VC 170 μm EØ 320 μm VC 320 μm EØ 920 μm VC 920 μm 

15 min ~ 115 nm ~ 0,46 μm/h ~ 125 nm ~ 0,50 μm/h ~ 130 nm ~ 0,52 μm/h 
30 min ~ 265 nm ~ 0,53 μm/h ~ 280 nm ~ 0,56 μm/h ~ 395 nm ~ 0,79 μm/h 
45 min ~ 185 nm ~ 0,25 μm/h ~ 190 nm ~ 0,25 μm/h ~ 280 nm ~ 0,37 μm/h 
60 min ~ 265 nm ~ 0,26 μm/h ~ 260 nm ~ 0,26 μm/h ~ 270 nm ~ 0,27 μm/h 
75 min ~ 215 nm ~ 0,17 μm/h ~ 210 nm ~ 0,17 μm/h ~ 200 nm ~ 0,16 μm/h 

Figure 3.13 : Évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction de la durée du palier de 
croissance, sous H2 et sous Ar, pour les différents diamètres de cuvettes 

Concernant l’évolution de la couche VLS en fonction du temps de croissance, nous nous attendions a 
priori à ce que son épaisseur augmente jusqu’à une « épaisseur maximale », obtenue pour un temps 
tmax, au-delà duquel la quantité de Silicium présente dans le bain d’alliage liquide ne serait plus assez 
suffisante pour permettre de poursuivre la croissance et l’épaisseur déposée saturerait.  
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Et en effet, sous Argon, l’épaisseur déposée augmente de manière quasiment linéaire avec la durée de 
croissance, sans que l’on atteigne la saturation. On observe, par ailleurs, une accélération de la vitesse 
de croissance pour les plus grands diamètres de cuvettes, qui coïncide vraisemblablement avec une 
consommation avancée de la quantité de Silicium contenu dans le bain d’alliage liquide, sans pour 
autant atteindre le palier limite de consommation du Silicium. Nous reviendrons sur ce point dans la 
suite.   

Pour les croissances sous Hydrogène, l’évolution est très différente, et tout à fait inattendue. Tout 
d’abord, lorsque l’on double la durée en passant de 15 min à 30 min de croissance, l’augmentation 
attendue de l’épaisseur déposée est bien présente puisque l’épaisseur du dépôt VLS est multipliée par 
plus de 2 pour les diamètres de cuvettes intermédiaires, et par plus de 3 pour le diamètre le plus grand. 
Entre 15 et 30 min, la croissance semble être accélérée. 

Cependant, lorsque l’on augmente la durée au-delà de 30 min, l’épaisseur des couches VLS diminue 
continument jusqu’à 60 min, et ce, quel que soit le diamètre des cuvettes. Cependant, les épaisseurs 
mesurées sur les couches VLS à t = 75 min restent nettement supérieures à celles obtenues pour        t 
= 15 min. La baisse des épaisseurs déposées au-delà de 30 min ne peut être interprétée que comme 
résultant d’une ré-attaque du SiC déjà déposé. Pour interpréter ces évolutions plutôt contre-intuitives, 
nous allons examiner les configurations et mécanismes tel qu’on peut les imaginer pour les deux 
phases successives du processus : la phase de croissance accélérée et la phase d’attaque du SiC déposé. 

Phase de croissance (durée < 30 min) 

Pour cette phase, c’est le phénomène d’accélération de la croissance qui demande une interprétation. 
Cette accélération correspond à une augmentation du flux d’éléments Carbone incident sur le front de 
croissance, qui peut résulter a priori de trois causes différentes : 

(1) Si l’épaisseur du film liquide diminue, alors la diffusion des éléments C peut être plus rapide, 

(2) On peut aussi imaginer que ce soit le coefficient de diffusion du Carbone qui augmente, du fait 
de l’évolution de la composition chimique de la phase liquide, avec l’appauvrissement en 
Silicium, 

(3) Par ailleurs, l’évolution de la composition chimique de la phase liquide peut également faire 
augmenter la solubilité du Carbone dans le liquide et augmenter la sursaturation, donc la 
vitesse de croissance 
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Détaillons plus avant chacune de ces hypothèses. 

Évolution de l’épaisseur du film liquide 

Cette épaisseur peut varier pour deux raisons principales. D’une part, il se produit une consommation 
du Silicium par croissance du SiC. Il peut aussi se produire une perte en Aluminium  et éventuellement 
en Silicium, par évaporation et/ou transport chimique par l’Hydrogène. Dans les deux cas, on s’attend 
à ce que le volume de liquide baisse. Ce qui se traduirait bien par une diminution de l’épaisseur du film 
liquide. D’autres effets moins directs et plus complexes peuvent faire évoluer cette épaisseur de 
liquide. L’évolution de la composition chimique peut faire évoluer d’autres propriétés physiques du 
liquide telles que sa tension de surface et/ou ses conductivités électriques et thermiques. Un 
changement de conductivité électrique peut modifier la densité des courants de Foucault induits dans 
le liquide, donc les forces centrifuges qui tendent à accumuler le liquide en périphérie des cuvettes et 
à en dépléter le centre. Un changement de tension de surface peut modifier la forme de l’interface 
gaz/liquide. 

Phénomènes hypothétiques de convexion et évolution de la phase liquide 

Il y a tout lieu de penser que le transport du Carbone à travers l'alliage fondu ne résulte pas seulement 
d’un simple phénomène de diffusion de Fick mais qu’il existe également des canaux supplémentaires 
correspondant aux phénomènes de convexion qui règnent dans la phase liquide soumise à une 
induction électromagnétique.  

Dans le cas d’une croissance de SiC à partir d’une phase liquide, les principales contributions identifiées 
ont été décrites et étudiées par Frédéric Mercier dans le cadre de ses travaux de thèse, concernant 
« La cristallogenèse de SiC en solution à haute température » [186].  

Il a classifié ces contributions en 4 catégories : 

1) La convexion d'origine thermique, qui se décompose en deux parties : la convexion dite
naturelle (convexion de turbulence ou « buoyancy convexion ») liée à la gravité, et la convexion
thermocapillaire, aussi appelée « convexion Marangoni »

2) La convexion dite forcée correspond aux forces extérieures imposées au système dans le cas
d’une rotation appliquée au liquide et/ou au cristal durant le processus de croissance.

3) La convexion d’origine électromagnétique est liée au champ de forces magnétiques qui agit
sur la phase liquide, lorsqu’elle contient des éléments conducteurs.

4) Et enfin, des convexions d’origine solutale, qui sont à prendre en considération lorsque qu’il y
a une différence de concentration entre les différents éléments qui composent le soluté.

Dans notre cas, presque toutes les contributions sont envisageables. Seule la contribution liée à la 
convexion forcée est exclue, car aucun système rotatif n’est utilisé durant nos croissances VLS. 
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Et la complexité est encore renforcée par au moins deux variations supplémentaires : 

la variation possible du coefficient de diffusion du Carbone avec la composition chimique du 
bain d’alliage liquide. Ce dernier évolue certainement du fait de la variation de la composition 
de l’alliage, continuelle au cours de la croissance pour les raisons déjà évoquées.   
la variation de la viscosité de l’alliage liquide Si-Al, qui va évoluer avec sa composition sans que 
cette évolution puisse être prédite, même qualitativement. 

Autre effet, plus indirect, une variation des courants de Foucault induits peut modifier la densité locale 
de génération de chaleur par effet Joule dans le liquide, donc les températures locales et les gradients 
de température, qui peuvent également influencer sur la vitesse de transport effective du Carbone.  

Dans le cadre de cette thèse, il nous a été impossible d’aller au-delà de ces considérations générales. 
En effet, pour évaluer l’ensemble de ces différentes contributions, un travail très important de 
simulation physico-chimique, et magnéto-hydro-dynamique serait indispensable. De telles 
investigations se situent très au-delà des objectifs que nous avons pu viser sur le plan fondamental 
dans cette thèse, et hors de portée avec les moyens actuellement disponibles. Un programme de 
simulation complet justifierait, à lui seul, au moins une autre thèse, voire plusieurs. 

Évolution de la solubilité du Carbone dans la phase liquide. 

La littérature nous indique que, plus le bain d’alliage Si-Al s’appauvrit en Silicium et plus la solubilité 
du Carbone augmente. En effet, à titre comparatif, la solubilité du Carbone dans de l’Aluminium à 
1100 °C est équivalente à celle dans du Silicium à 1600 °C [144, 187]. Dans l’hypothèse d’un transport 
du Carbone majoritairement par diffusion, cette augmentation de solubilité pourrait contribuer à une 
accélération continue de la croissance jusqu’à un pic de vitesse de croissance se situant aux alentours 
de 20 at.% de teneur en Silicium dans le liquide Si-Al, comme le montre le graphe de la Figure 3.14, où 
la vitesse de croissance a été étudiée en fonction de la teneur en Silicium, en configuration VLS 
« pleine plaque » [96].  

Figure 3.14 : Évolution de la vitesse de croissance en fonction de la teneur en Silicium, en 
configuration VLS pleine plaque, dans un bain Si-Al 
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Les mécanismes intervenant lors de la phase d’attaque des couches SiC épitaxiées 

À présent, lorsque l’on s’intéresse aux croissances pour des durées t > 30 min, nous observons une 
diminution continue de l’épaisseur des couches VLS à partir de t = 30 min et jusqu’à t = 60 ou 75 min 
selon les diamètres. Cette diminution de l’épaisseur du dépôt VLS suggère qu’après avoir atteint un 
maximum en épaisseur de SiC déposé, au terme de la phase de croissance accélérée, l’équilibre bascule 
vers un mode de dissolution des couches épitaxiées qui viennent tout juste d’être formées.  

Il ne s’agit pas d’un simple arrêt de la croissance, qui pourrait être expliqué, par exemple, par la 
formation d’une croûte de Al4C3. Il se produit une attaque du solide SiC par la phase liquide. Et cette 
attaque est « douce » puisqu’elle conserve la topologie régulière du système de macro-marches en 
surface du SiC. Elle est même vraisemblablement congruente. Si elle ne l’était pas, nous observerions 
une désorganisation de l’ordre en surface du SiC. 

On peut imaginer facilement que l’arrêt de la croissance puisse être dû à la consommation du Silicium 
du liquide, dont la concentration a baissé pour passer sous le seuil de sursaturation. Cela expliquerait 
l’arrêt de la croissance, mais pas un phénomène d’attaque. Pour qu’il se produise une attaque, il faut 
qu’un mécanisme autre que la croissance VLS continue à faire baisser la concentration en Silicium dans 
le liquide.  

Ce mécanisme peut très bien être un départ d’éléments Si par transport chimique correspondant à la 
formation d’espèces gazeuses siliciées : hydrures SiHx ou hydrocarbures SiHxCy. Les molécules ainsi 
formées seraient évacuées par le flux de gaz vecteur. 

Ensuite, lorsque l’activité de l’élément Silicium dans le liquide passe au-dessous de celle du même 
élément dans SiC, on peut imaginer que le liquide attaque la phase solide SiC et que s’établisse un 
régime d’attaque congruente. Notons que, dans la même gamme de température, il est connu qu’il se 
produit une attaque congruente du SiC par une phase gazeuse de même composition chimique  
[188, 189], à raison de quelques micromètres par heure, et qu’il a été rapporté que cette attaque est 
à la fois si douce et même lissante qu’elle a été utilisée, dans le passé, pour préparer la surface du SiC 
avant homoépitaxie, avant que ne deviennent disponibles des procédés de polissage mécano-
chimiques des surfaces SiC [28, 29]. On peut imaginer que ce soient les mêmes causes qui sont à 
l’œuvre dans les deux cas. Dans le solide et dans le gaz, les activités chimiques des éléments Si et C 
sont identiques avec et sans phase liquide intermédiaire, et gouvernent donc une même tendance à 
l’attaque. La présence de la phase liquide ne fait que ralentir cette attaque, qui passe d’une vitesse de 
quelques micromètres par heure, à une vitesse environ 3 à 5 fois inférieure dans la phase d’attaque la 
plus rapide. 

La reprise de croissance pour t = 75 min, observée pour les cuvettes de moyen et petit diamètres, 
pourrait signifier que le Silicium n’a jamais été épuisé dans le liquide, ce qui est compatible avec un 
processus d’attaque avec phase liquide comme intermédiaire. Il faut avancer l’hypothèse que le départ 
de l’Aluminium et/ou la diminution de l’épaisseur du liquide sont devenus tels que les conditions sont 
à nouveau réunies pour réaliser l’inversion de tendance. Il nous faut reconnaître que les tentatives 
d’interprétation avancées à ce stade reposent sur des hypothèses multiples. 
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Nous avons continué nos expérimentations dans l’espoir de pouvoir accumuler des données 
expérimentales permettant de mieux étayer au moins une partie de ces hypothèses. C’est dans cette 
perspective qu’ont été menées les expérimentations de croissance avec variation des autres 
paramètres accessibles, dont la température du substrat et le flux de propane, et dont les résultats 
sont exposés plus loin dans ce chapitre. On notera que la vitesse de croissance maximale associée est 
comprise entre 0,5 et 1 μm/h, ce qui semble se situer dans une gamme satisfaisante, compte tenu de 
la température relativement faible de croissance. À titre de comparaison, pour 1 μm/h, et jusqu’à 
quelques μm/h, la température nécessaire pour obtenir une morphologie satisfaisante de 
l’homoépitaxie par CVD du 4H-SiC à partir de silane et de propane est d’au moins 1500 °C [190, 191]. 

En conclusion pragmatique de cette phase de l’étude, la durée du palier de croissance offrant le 
meilleur compromis entre régularité morphologique et épaisseur de SiC déposée est de 30 min.  

Ce résultat nous a permis d’établir un nouvel échantillon de référence que nous appellerons VELSIC 2. 
Pour la suite de nos investigations, la durée du palier de croissance a donc été fixée à t = 30 min, sauf 
indication contraire. 

2.4. Optimisation de l’empilement Si-Al pour réduire l’oxydation de l’Aluminium 

Une étude préliminaire a été menée afin d’optimiser les temps de nettoyage, relativement longs, des 
résidus d’alliage Si-Al après croissance VLS (> 4 jours) en raison de la formation d’alumine au cours de 
la croissance. Pour cela, une variante de l’empilement de l’alliage Si-Al a été expérimentée. En effet, 
jusqu’à présent la couche d’Aluminium avait été déposée après celle du Silicium qui, elle, est déposée 
directement sur le SiC afin d’optimiser le mouillage de l’alliage liquide sur le substrat. Un oxyde 
d’Aluminium « incrusté » et identifié par analyse EDX se forme alors en quantités significatives sur les 
couches de SiC épitaxiées en fin de croissance, comme illustré sur le cliché MEB de la Figure 3.15.  

Figure 3.15 : Cliché MEB – Illustration de la quantité d’alumine formée (cristaux blancs), résultant 
d’une croissance VLS, après un trempage de 5 jours dans une solution de nettoyage HF-HCl-NHO3  
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L’Oxygène de cette alumine peut provenir de plusieurs sources : 

La présence d’Oxygène dans les couches d’Al et Si déposées sur le substrat SiC, 
La couche d’alumine présente sur la couche d’Aluminium, résultant de l’oxydation de cette 
couche par l’air ambiant, 
Les résidus d’Oxygène présents dans le réacteur VLS après pompage et purge de la chambre, 
Une attaque du tube en quartz dans les conditions de croissance utilisées. 

Pour limiter le contact de la couche d’Aluminium avec l’air, la couche de Silicium n’a plus été déposée 
en une seule fois comme auparavant, mais en deux fois. Un premier dépôt de 900 nm est réalisé sur 
le SiC. Vient ensuite le dépôt d’Aluminium  de 1,5 μm, et enfin celui des 300 nm de Silicium restants, 
soit une épaisseur totale en Silicium de 1,2 μm, nécessaire pour respecter la proportion de 40 at.% Si. 
Un autre avantage envisagé avec ce nouvel empilement a été l’obtention d’une meilleure homogénéité 
de bain liquide lors de la fusion des couches.  

Le schéma illustrant l’évolution du dépôt de l’alliage Si-Al est présenté sur la Figure 3.16. 

Figure 3.16 : Optimisation de l’empilement standard Si-Al : recouvrement de la couche d’Al par du 
Silicium pour limiter son contact avec l’air ambiant 

Pour tester l’efficacité de cette nouvelle configuration, plusieurs expériences ont été réalisées sous H2 
avec une durée de croissance égale à 30 min, en faisant varier le débit de propane entre 1 et 2 sccm. 

Le résultat de cette étude est que l’épaisseur des couches VLS est comprise entre 100 et 150 nm, avec 
un gain très limité en termes de temps de nettoyage des résidus d’alliage. Cette nouvelle configuration 
n’est donc pas satisfaisante pour diminuer le temps de nettoyage, d’autant qu’elle ajoute une étape 
supplémentaire de gravure pour localiser le Silicium. Néanmoins, cette investigation a fourni de 
précieuses informations sur les sources de pollution à l’Oxygène. En effet, l’oxyde qui se forme sur la 
couche d’Aluminium n’est pas la principale source d’Oxygène.  

Ainsi, pour la préparation des lots d’échantillons suivants, un soin particulier a été apporté pour 
nettoyer les cibles ou charges des bâtis PVD et obtenir un bon vide dans les enceintes de dépôt. Ce qui 
a, pour la suite, diminué la quantité d’alumine formée à l’issue des croissances VLS, sans pour autant 
l’éliminer totalement. Une solution alternative a néanmoins été trouvée et a consisté à optimiser 
l’efficacité de la solution acide utilisée pour nettoyer les résidus d’alliage métallique (Cf. Chapitre 2, 
§ 3.4).
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2.5. Impact du débit de propane 

Après avoir tiré les enseignements de l’étude en fonction de la durée, nous allons maintenant nous 
intéresser à l’influence du débit de propane [185]. Des précédentes études, menées en configuration 
VLS pleine plaque, avaient établi que la vitesse de croissance augmentait à peu près linéairement avec 
le flux de propane injecté dans la phase gazeuse [98]. Cependant, ce qui nous intéresse ici au premier 
chef n’est pas seulement la vitesse de croissance mais surtout la qualité de la morphologie de surface 
des couches de SiC épitaxiées en configuration VLS localisée.  

2.5.1. Résultats antérieurs sous Argon 

Ce qui avait été observé dans nos études antérieures sous Argon était une forte dégradation de la 
qualité du « step-bunching », pour une augmentation du flux de propane de 1 à 2 sccm, alors même 
que la morphologie pour 1 sccm était déjà relativement inhomogène. Les principaux résultats de ces 
expérimentations sont présentés sur les clichés MEB de la Figure 3.17.  

Ces croissances, d’une durée 30 min, avaient été réalisées à 1100 °C, sous un flux d’Argon de 10 slm, 
avec une altitude de suscepteur  z0 = 0 mm.  

Figure 3.17 : Résultats de croissances VLS antérieures réalisées sous Ar, durant 30 min, à 1100 °C et  
z0 = 0 mm, avec des débits de propane respectivement de 1 sccm (à gauche) et 2 sccm (à droite) 

Nous donnons les gammes d’épaisseur des couches VLS à titre d’information pour ces deux 
échantillons. Les épaisseurs des couches VLS sont comprises entre 500 nm et 1700 nm, pour des 
vitesses de croissance comprises entre 1 μm/h et 3,4 μm/h. Soit des vitesses de croissance qui se 
situent dans la fourchette haute, voire qui dépassent la gamme estimée propice à l’épitaxie de couches 
VLS de qualité optimale. La couche de Silicium avait été déposée par évaporation pour ce lot 
d’échantillons. 
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2.5.2. Résultats dans nos conditions optimales, sous Hydrogène 

Pour évaluer l’impact du débit de propane dans notre configuration, déjà optimisée en termes de gaz 
vecteur, positionnement du suscepteur et durée de croissance, nous avons réalisé deux croissances 
VLS de 30 min à 1100 °C sous H2 en augmentant le débit de propane à 1,5 sccm puis 2 sccm.  Les clichés 
MEB décrivant l’aspect morphologique des surfaces obtenues sont présentés en Figure 3.18. 

Figure 3.18 : Clichés MEB sur des croissances VLS de 30 min, réalisées à 1100 °C, sous H2, avec 
comme flux de C3H8 : 1 sccm ; 1,5 sccm, et 2 sccm de propane 

Nous constatons avec satisfaction que les morphologies ne sont pas dégradées avec l’augmentation 
du débit de propane, y compris pour un débit de 2 sccm, ce qui signifie en particulier que nous 
n’approchons pas trop près de la limite supérieure de vitesse de croissance acceptable pour la 
température adoptée de 1100 °C. Notre débitmètre ne permettant pas de délivrer des débits 
supérieurs à 2,75 sccm, nous n’avons pas pu poursuivre cette exploration. Il serait intéressant, par la 
suite, de poursuivre l’augmentation du débit de propane pour enrichir notre connaissance sur les 
mécanismes VLS et aussi pour déterminer s’il existe une limite de « croûtage » du liquide pour notre 
configuration, qui correspondrait à la formation d’une couche en surface riche en Carbone et aurait 
pour effet de stopper l’épitaxie, conformément à ce qui avait probablement déjà été observé pour 
d’importants débits de propane [180].  
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2.5.3. Évolution de l’épaisseur déposée en fonction du débit de propane 

À présent, intéressons-nous à l’évolution de l’épaisseur des couches VLS. Comme précédemment, les 
valeurs de l’épaisseur EØ, ainsi que de la vitesse de croissance VCØ correspondante sont résumées dans 
le Tableau 3.3 ci-dessous. Il est suivi du tracé représentatif de l’évolution de l’épaisseur des couches 
VLS en fonction du débit de propane en Figure 3.19. 

Tableau 3.3 : Étude de l’influence du débit de propane 

Flux C3H8 EØ 170 μm  VC 170 μm EØ 320 μm VC 320 μm EØ 920 μm VC 920 μm 

1 sccm ~ 265 nm ~ 0,53 μm/h ~ 280 nm ~ 0,56 μm/h ~ 395 nm ~ 0,79 μm/h 
1,5 sccm ~ 300 nm ~ 0,60 μm/h ~ 295 nm ~ 0,59 μm/h ~ 455 nm ~ 0,91 μm/h 
2 sccm ~ 340 nm ~ 0,68 μm/h ~ 370 nm ~ 0,74 μm/h ~ 555 nm ~ 1,11 μm/h 

Figure 3.19 : Évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction du débit de propane 

Comme dans les études antérieures, nous constatons une progression monotone de l'épaisseur des 
couches VLS en fonction du débit de propane. Elle est même sur-linéaire. Pour un débit de 2 sccm de 
propane, on peut noter que, pour la première fois au cours de notre étude, les épaisseurs des couches 
VLS sont toutes supérieures à 300 nm. Ce résultat est particulièrement intéressant si on le met en 
perspective avec ce qui se fait actuellement dans l’industrie pour la fabrication de composants 
électroniques SiC. En effet, aujourd’hui, l’implantation ionique industrielle est limitée à quelques 
centaines de nanomètres de profondeur, avec tous les inconvénients inhérents à cette technique de 
dopage. Ainsi, le résultat obtenu à 2 sccm de propane représente un nouveau cap franchi dans la 
maitrise de dopage de SiC par transport VLS et l’atteinte partielle du second objectif que nous nous 
sommes fixés dans le cadre de ces travaux de thèse. 
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Par ailleurs, la préservation de la qualité cristalline pourrait être, une fois de plus, liée à la vitesse de 
croissance VCØ, plus faible dans nos croissances sous Hydrogène que pour les croissances antérieures 
sous Argon. En effet, celle-ci est au maximum d’environ 1,1 μm/h pour un débit de 2 sccm de propane 
dans notre cas. Nous disposons donc d’un nouvel échantillon de référence, correspondant à un stade 
d’optimisation plus avancé,  que nous nommerons VELSIC 3 (Tableau 3.3, ligne 3). 

 
2.6. Impact de la proportion initiale en Silicium  

 
 
Les études antérieures ont souligné le rôle majeur que joue la teneur initiale en Silicium dans la phase 
liquide en tant que paramètre de contrôle de la croissance VLS de SiC [160]. Sur la base des acquis déjà 
exposés, nous avons mené une étude approfondie pour évaluer l’influence de ce paramètre et 
progresser encore en direction de nos objectifs principaux. Jusqu’à présent la teneur initiale avec 
laquelle nous avons mené nos études était fixe et égale à 40 at.%. Dans un premier temps, nous avons 
essayé d’enrichir en Silicium le bain d’alliage liquide.  

Cette nouvelle approche a été basée sur trois considérations. D’une part, si on parvient à disposer de 
plus de Silicium dans la phase liquide, on peut espérer pouvoir déposer une plus grande épaisseur de 
SiC. Par ailleurs, il est envisageable qu’il soit possible de maintenir plus longtemps un régime de 
croissance VLS stable. Enfin, un enrichissement en Silicium doit permettre aux conditions de croissance 
de s'éloigner de la ligne monovariante d'équilibre : L + SiC ↔ L + Al4C3 (Cf. Chapitre 2 – Figure 2.4), et 
rendre l’épitaxie du SiC plus favorable thermodynamiquement que la cristallisation de Al4C3 [145]. La 
première question qui s’est posée a été de savoir si l’augmentation de la teneur en Silicium allait avoir 
un effet bénéfique sur l’épaisseur du dépôt SiC. 

 
2.6.1. Augmentation de la proportion initiale en Silicium : 50 at.% vs 40 at.% 

 
 

Nous avons décidé de mener nos premières expérimentations avec une teneur en Silicium augmentée 
à 50 at.%. Pour ce faire, nous avons modifié les épaisseurs des couches Al et Si déposées pour 
constituer l’alliage Al-Si de la phase liquide. De manière à ne pas modifier la quantité de Silicium 
disponible, nous avons conservé une épaisseur de couche de Silicium relativement similaire, vers    1,1 
μm au lieu de 1,2 μm, et nous avons, par contre, recalculé l’épaisseur de la couche d’Aluminium, de 
manière à la faire correspondre à la nouvelle teneur souhaitée. Ainsi, l’épaisseur de la couche 
d’Aluminium est passée de 1,5 μm (60 at.%) à 915 nm (50 at.%).  

Autre particularité de cette partie de l’étude, les échantillons ont été préparés avec du Silicium déposé 
par CVD, contrairement à ce qui a été fait précédemment où le Silicium avait été déposé par 
évaporation. Ce dépôt a été réalisé au LMI, à 1000 °C, sous Hydrogène, en utilisant le silane comme 
précurseur de Silicium. Bien entendu, du fait de la différence de paramètre de maille entre Si et SiC, 
c’est du Silicium amorphe ou polycristallin qui a été déposé sur le germe de SiC. Ce dépôt de Silicium 
a été suivit d’un dépôt d’Aluminium réalisé par pulvérisation cathodique.  
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Mentionnons cependant dès à présent, qu’aucune différence n’a été constatée après croissance VLS 
entre du Silicium déposé par CVD et du Silicium déposé par évaporation. Par ailleurs, dans la mesure 
où l’effort supplémentaire à fournir était marginal, nous avons profité du séjour de l’échantillon dans 
le réacteur CVD pour faire précéder le dépôt CVD du Silicium d’un nettoyage de la surface par 
évaporation congruente sous Hydrogène, à 1000 °C durant 5 min, type de traitement « lissant » que 
nous avons déjà eu l’occasion de mentionner.  

Nous espérions que ce type de dépôt apporterait peut être une amélioration au niveau du démarrage 
de l’épitaxie VLS, dans la mesure où l’atmosphère d’Hydrogène permet de réduire et éliminer l’oxyde 
natif présent à la surface du SiC (épaisseur évaluée à 1 nm environ dans la littérature sur la face 
<0001-SiC> du 4H-SiC [192]), avant de démarrer le dépôt du Silicium.  

2.6.2. Morphologie des couches VLS : 50 at.% Si vs 40 at.% Si 

La principale préoccupation lors de la modification d’un paramètre est d’anticiper le cas où ce 
changement pourrait voir un impact négatif sur la qualité cristalline du dépôt SiC. À l’aune de 
l’expérience accumulée antérieurement, l’enrichissement en Silicium ne devait pas avoir d’effets 
dommageables. Pour nous en assurer, l’une des premières expériences tentées a été d’appliquer nos 
paramètres de croissance VLS optimisés  « VELSIC 2 », à savoir : 1100 °C, avec une durée de plateau 30 
min, sous 10 slm d’H2 et 1 sccm de C3H8, appliqués cette fois-ci à un échantillon à 50 at.% en Silicium. 
L’objectif était de comparer le résultat à celui obtenu précédemment sur un échantillon à 40 at.% en 
Silicium, réalisé dans les mêmes conditions expérimentales. Effectivement, les morphologies après 
séquence VLS sont comparables, sans dégradation détectable de la morphologie des couches VLS. Les 
clichés MEB correspondants sont présentés sur la Figure 3.20.    

Figure 3.20 : Résultats des croissances VLS réalisées dans les mêmes conditions de croissance avec :  
40 at.% en Si (gauche), et 50 at.% en Si (droite) 
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2.6.3. Évolution de l’épaisseur de 4H-SiC déposée: 50 at.% vs 40 at.% 

Pour étudier l’impact de l’enrichissement en Silicium sur l’épaisseur des couches SiC déposées, 
plusieurs combinaisons de paramètres ont été expérimentées. Pour plus de clarté lors de la discussion, 
ces expériences seront numérotées.  

Les résultats de ces investigations sont résumés sur le Tableau 3.4. 

Tableau 3.4 : Résultats de l’étude de l’augmentation de la teneur en Silicium : 50 at.% vs 40 at.% 

Exp. Débit H2 Température 
palier 

Durée  
croissance 

Flux C3H8 Quantité 
Si 

EØ  VCØ 

n°1 10 slm 1100 °C 30 min 1 sccm 40 at.% 
E170 μm : ~ 265 nm 
E320 μm : ~ 280 nm 
E920 μm : ~ 390 nm 

V170 μm : 0,53 μm/h 
V320 μm : 0,56 μm/h 
V920 μm : 0,78 μm/h 

n°2 10 slm 1100 °C 30 min 1 sccm 50 at.% 
E170 μm : ~ 180 nm 
E320 μm : ~ 220 nm 
E920 μm : ~ 265 nm 

V170 μm : 0,36 μm/h 
V320 μm : 0,44 μm/h 
V920 μm : 0,53 μm/h 

n°3 15 slm 1100 °C 30 min 2 sccm 50 at.% 
E170 μm : ~ 180 nm 
E320 μm : ~ 200 nm 
E920 μm : ~ 240 nm 

V170 μm : 0,36 μm/h 
V320 μm : 0,40 μm/h 
V920 μm : 0,48 μm/h 

n°4 10 slm 1125 °C 30 min 2,75 sccm 50 at.% 
E170 μm : ~ 235 nm 
E320 μm : ~ 290 nm 
E920 μm : ~ 440 nm 

V170 μm : 0,47 μm/h 
V320 μm : 0,58 μm/h 
V920 μm : 0,88 μm/h 

n°5 10 slm 1150 °C 30 min 2,75 sccm 50 at.% 
E170 μm : ~ 305 nm 
E320 μm : ~ 350 nm 
E920 μm : ~ 550 nm 

V170 μm : 0,61 μm/h 
V320 μm : 0,70 μm/h 
V920 μm : 1,10 μm/h 

Lorsque l’on compare les épaisseurs des couches VLS obtenues pour les échantillons n°1 et n°2, avec 
comme teneurs respectives 40 at.% et 50 at.% en Silicium, la tendance principale est dégagée, à savoir 
qu’il n’y a pas d’accroissement de celles-ci, bien au contraire. Une baisse de l’épaisseur des couches 
VLS de 20 % à 30 % en moyenne est constatée quand la teneur en Silicium augmente de 10 %. 

Ce premier résultat mérite discussion. D’une part le volume de la phase liquide a été réduit, ce qui 
aurait pu conduire à un film liquide plus mince et à une croissance plus rapide, si les autres 
caractéristiques de cette phase liquide avaient été identiques. Ce n’est visiblement pas le cas.  

Au moins deux hypothèses peuvent être formulées pour tenter d’expliquer la réduction en épaisseur 
observée. L’une fait intervenir un changement de la conductivité électrique de la phase liquide. En 
effet, on s’attend à ce que cette conductivité diminue avec la teneur en Silicium [184], du fait que la 
phase liquide devient moins métallique. La densité des courants de Foucault induits peut donc 
diminuer, ce qui peut réduire l’ampleur des forces magnéto-hydro-dynamiques (MHD) centrifuges 
dans le liquide, et conduire à une augmentation de l’épaisseur du film liquide, donc à une diminution 
de la vitesse de croissance. Cette explication nous paraît plausible. 
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Autre effet, qui peut se cumuler au précédent, il est connu que la solubilité du Carbone dans la phase 
liquide Al-Si diminue lorsque la teneur en Silicium augmente [144]. Il est donc possible que la 
concentration en Carbone, qui gouverne la vitesse de croissance, soit plus faible quand on augmente 
la teneur en Silicium, tous autres paramètres étant maintenus constants.  

Par ailleurs, il est à noter que le contrôle de l’épaisseur de Silicium déposée par la technique CVD n’est 
pas aussi précis que celui lors de l’évaporation par faisceau d’électron, qui utilise une balance à quartz 
pour la mesure de la vitesse de dépôt en temps réel.  

Pour vérifier cette tendance, une nouvelle croissance a été tentée, en augmentant à la fois le flux de 
propane à 2 sccm et le flux d’Hydrogène à 15 slm (expérience n°3). Les épaisseurs des couches VLS 
mesurées dans ce cas sont très similaires à celles obtenues pour l’échantillon n°2, sous 10 slm 
d’Hydrogène et 1 sccm de propane. Ce résultat va dans le sens d’une vitesse de croissance gouvernée 
par la pression partielle de vapeur de propane, qui reste à des valeurs proches dans les deux 
expériences et non par le flux vecteur ou le débit de propane indépendamment. L’influence spécifique 
du flux d’Hydrogène fera l’objet d’une discussion plus détaillée dans la section suivante. 

2.6.4. Influence d’une augmentation de la puissance de chauffage sur le dépôt SiC 

Avant de continuer nos investigations, pour augmenter significativement l’épaisseur du dépôt VLS dans 
le cas d’une concentration de 50 at.% en Si, nous nous sommes référés au diagramme de stabilité 
relative du SiC et de l’Al4C3. À l’examen, une légère augmentation de la température nous a semblé 
nécessaire afin de s'éloigner de la ligne monovariante d'équilibre : L + SiC ↔ L + Si (Cf. Chapitre 2 – 
Figure 2.4) et ainsi favoriser la croissance de SiC.  

Dans la pratique, nous avons réalisé deux expériences avec variation de la température (expériences 
n°4 et n°5), l’une à 1125 °C et l’autre à 1150 °C, en appliquant le débit maximal de 2,75 sccm de propane 
que peut délivrer le débitmètre. Une première constatation a été qu’un accroissement de vitesse de 
dépôt VLS, de 30 à 66 %, est effectivement observé lorsque la température augmente de 25 °C 
(comparaison des échantillons n°2 et n°4), et qu’il est de plus de 60 % lorsque la température augmente 
de 50 °C (comparaison des  échantillons n°2 et n°5). Là encore, il y a plusieurs phénomènes dont les 
effets peuvent se cumuler. D’une part, l’augmentation de température est obtenue au prix d’un 
accroissement de l’amplitude du champ électromagnétique dans le solénoïde, donc dans la phase 
liquide, ce qui peut conduire à des forces centrifuges MHD plus importantes, donc à un film liquide 
plus mince et/ou des phénomènes de convexion renforcés. Par ailleurs, il est connu que la solubilité 
du Carbone dans un liquide augmente avec la température [144, 187]. Ces effets cumulés peuvent 
expliquer l’accroissement en épaisseur des couches VLS déposées.  
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2.6.5. Évolution de la morphologie des couches 4H-SiC en fonction de la 
température 

En regardant, cette fois-ci, la qualité morphologique du dépôt SiC, aucune dégradation significative 
n’est constatée sur la topologie de la base du système de macro-marches, comme on peut le voir sur 
les clichés MEB de la Figure 3.21 ci-dessous. 

On observe cependant que l’élévation de la température a pour effet d’augmenter la quantité du SiC 
de type cubique précipité en surface en fin de croissance, probablement lors de la phase de 
refroidissement qui suit la fin du palier de croissance (Cf. Chapitre 2 – Figure 2.22). La température 
élevée a aussi pour effet d’augmenter la vitesse de croissance, ce qui peut également favoriser 
localement la croissance spontanée de SiC cubique en fin de la croissance. Cet effet n’est pas 
dommageable si nous considérons que la surface du SiC sera, à terme, polie pour confectionner le 
composant final.  

Figure 3.21 : Résultats des croissances VLS avec une teneur en Si fixée à 50 at.%, réalisées en 
température : à 1125 °C (gauche) et 1150 °C (droite). Les cristaux blancs à la surface de l’échantillon 

à 1150 °C correspondent à du SiC de type cubique précipité en fin de croissance.   

Maintenant, si nous faisons le bilan de cette étude, on constate qu’à une température égale à 1100 °C, 
une teneur initiale de 40 at.% en Silicium donne des couches VLS de 20 % à 30 % plus épaisses que 
pour une teneur de 50 at.%. Ainsi, pour approcher des meilleurs résultats obtenus avec 40 at.% en 
Silicium, il est nécessaire d’augmenter de 50 °C la température. Or, nous recherchons un procédé 
d’épitaxie à basse température. Au niveau de l’épaisseur et de la morphologie du SiC déposé, il n’y a 
aucun avantage à augmenter la température pour obtenir au final des résultats similaires. Cette voie 
n’est donc pas satisfaisante car elle nécessite une consommation énergétique supplémentaire, sans 
augmentation notable de la performance globale du procédé.  
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2.6.6. Étude complémentaire : influence du débit d’Hydrogène 

Des croissances complémentaires ont été réalisées afin de confirmer l’évolution de l’épitaxie VLS 
lorsque le débit de gaz vecteur, initialement fixé à 10 slm, a été augmenté à 15 slm. Le Tableau 3.5 
récapitule les conditions de croissance appliquées. 

Le résultat de cette étude est sans équivoque. Augmenter le débit d’Hydrogène, et lui seul, de 50 % 
pour un même débit de propane n’a pour effet que de diminuer l’épaisseur des couches VLS. La baisse 
évaluée est de l’ordre de 50 % pour les diamètres de cuvettes de tailles intermédiaires, et chute à plus 
de 60 % pour le plus grand diamètre de cuvette.  

Plus étonnant, pour le plus fort flux de gaz vecteur de 15 slm, augmenter le débit de propane de 1 à 
2 sccm diminue la vitesse de croissance du SiC, pour une teneur en Silicium égale à 40 at.%. Ce résultat 
surprenant est incompatible avec l’hypothèse d’une vitesse de croissance gouvernée par la seule 
pression partielle de propane. Il faut faire intervenir un mécanisme plus complexe.  

 Tableau 3.5 : Étude de l’influence d’une augmentation du débit d’Hydrogène 

Débit H2 Température 
de croissance 

Durée de 
croissance 

Flux C3H8 Quantité 
Si 

EØ VCØ 

10 slm 1100 °C 30 min 2 sccm 40 at.% 
E170 μm : ~ 200 nm 
E320 μm : ~ 245 nm 
E920 μm : ~ 490 nm 

V170 μm : 0,40 μm/h 
V320 μm : 0,49 μm/h 
V920 μm : 0,98 μm/h 

15 slm 1100 °C 30 min 1 sccm 40 at.% 
E170 μm : ~ 120 nm 
E320 μm : ~ 165 nm 
E920 μm : ~ 265 nm 

V170 μm : 0,24 μm/h 
V320 μm : 0,33 μm/h 
V920 μm : 0,53 μm/h 

15 slm 1100 °C 30 min 2 sccm 40 at.% 
 E170 μm : ~ 95 nm 
E320 μm : ~ 125 nm 
E920 μm : ~ 190 nm 

V170 μm : 0,19 μm/h 
V320 μm : 0,25 μm/h 
V920 μm : 0,38 μm/h 

Imaginons par exemple que l’augmentation de pression partielle de propane augmente l’épaisseur du 
film liquide, et que cette augmentation en épaisseur du liquide a un effet plus important que celui de 
l’augmentation de l’activité thermodynamique du Carbone dans la phase gazeuse. Ou que cette 
augmentation de la concentration en Carbone dans la phase gazeuse provoque la formation d’une 
couche poreuse, qui fait partiellement barrière au passage du Carbone en surface de la phase liquide. 
C’est moins vraisemblable, d’autant que l’aspect des zones de croissance juste après le cycle VLS, avant 
attaque des résidus, ne montre aucun signe particulier révélateur de la présence d’une telle couche 
barrière.  

Il est possible qu’une concentration supérieure de Carbone dans la phase gazeuse entraîne une 
concentration supérieure aussi dans la phase liquide, laquelle conduirait à une réduction de la 
conductivité du liquide, et donc à une augmentation de l’épaisseur de ce liquide selon le processus 
déjà évoqué. Il n’y a pas d’explication simple. Il faut aller chercher un ensemble de processus 
complexes pour formuler une hypothèse plausible. 
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Une des manières de vérifier que des phénomènes liés à l’induction radiofréquence dans le liquide 
sont bien en jeu serait de faire varier la fréquence du générateur. Malheureusement, ce n’est pas 
possible avec le type de générateur dont nous disposons. 

Remarque : les épaisseurs des couches VLS, mesurées pour l’échantillon « Tableau 3.4, ligne 1 » sont 
légèrement inférieures à celles de l’échantillon de référence VELSIC 3 (Tableau 3.3, ligne 3), pour les 
mêmes conditions de croissance. Ce léger décalage est en lien avec la technique de dépôt du Silicium. 
Pour l’échantillon VELSIC 3, le Silicium a été déposé par évaporation, où l’épaisseur est contrôlée avec 
une assez bonne précision. Ce n’est pas le cas du Silicium déposé par CVD, dont l’épaisseur est parfois 
inférieure à l’épaisseur visée. 

En ce qui concerne la morphologie des couches VLS, l’augmentation du flux d’Hydrogène n’a pas 
affecté la régularité des couches VLS, et les résultats sont similaires à ceux de la Figure 3.20.  

2.7. Impact de la quantité initiale de phase liquide Al-Si, à proportions constantes 

2.7.1. Préliminaire : bilan des résultats obtenus avec l’empilement Al-Si « standard» 

À ce stade, les meilleurs résultats de croissances VLS ont été obtenus avec l’empilement initial, que 
nous appellerons « empilement Al-Si standard», correspondant à des proportions initiales : 40 at.% en 
Silicium et 60 at.% en Aluminium. Ces concentrations en alliage sont obtenues avec des épaisseurs 
respectives de couches de 1,2 μm (Si) et 1,5 μm (Al), comme illustré sur la Figure 3.22. 

Figure 3.22 : Empilement Si/Al «standard » : 1,2 μm Si – 1,5 μm Al (40 at.% Si) 

Avec cette configuration d’empilement, l’optimisation des paramètres de croissances VLS avait permis 
d’obtenir des épaisseurs SiC comprises entre 350 nm et 550 nm, ce qui restait inférieur à l’objectif de 
remplissage de cuvettes de 1 μm de profondeur. L’idée d’augmenter la quantité d’alliage initiale est 
venue naturellement comme une manière d’augmenter la quantité de Silicium disponible pour la 
croissance du SiC. Dans les sections suivantes, nous présentons les résultats correspondant à des 
configurations avec augmentation des épaisseurs totales d’Al-Si, sans changement des proportions 
respectives des deux éléments. 
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2.7.2. Configuration avec empilement Al-Si « standard x 1,5 » ou « S 1,5 » 

Précédemment, l’empilement Si-Al «standard» ou «S x 1» avait une hauteur totale de 2,7 μm. La 
première évolution a été de multiplier par 1,5 l’épaisseur des couches d’alliage, ce qui donne 
respectivement 1,8 μm de Silicium et 2,25 μm d’Aluminium, pour aboutir à une nouvelle hauteur 
d’empilement totale égale à 4,05 μm. 

 Le schéma de ce nouvel empilement est illustré sur la  Figure 3.23. 

Figure 3.23 : Évolution de l’empilement «S x 1»  vers l’empilement «S x 1,5» 

Les valeurs choisies pour les principaux paramètres de pilotage de la croissance sont celles qui ont 
abouti au meilleur compromis «morphologie/épaisseur VLS maximale». Ces conditions 
expérimentales, ainsi que les épaisseurs de SiC résultantes, sont présentées dans le Tableau 3.6 
suivant. Nous ajoutons à ce tableau (ligne 1 – Exp. n° « 0 ») l’échantillon de référence VELSIC 3, qui 
correspond au meilleur résultat obtenu avec l’empilement « S x 1 »,  afin de pouvoir comparer plus 
facilement ce résultat avec la nouvelle campagne de croissance. Pour plus de lisibilité, ce tableau est 
suivi d’un graphe représentatif de l’évolution de l’épaisseur de couches VLS, en fonction des 
paramètres de croissance (Figure 3.24). 

Tableau 3.6 : Conditions de croissance et dépôts de SiC pour un empilement  Al-Si «S x 1,5» 
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Le premier enseignement de cette série d’expériences est qu’à aucun moment nous n’avons observé 
de traces de débordement de l’alliage liquide en dehors des cuvettes. Ce résultat est très important et 
montre que la hauteur accrue du liquide ne représente pas un facteur limitant dans cette 
configuration.  

La première expérience a consisté à appliquer les conditions de croissance de l’échantillon de 
référence VELSIC 3 (Tableau 3.3, ligne 3) à l’empilement « S x 1,5 ». Dans les mêmes conditions, 
l’épaisseur déposée avec l’empilement « S x 1,5 » est inférieure à celle obtenue avec l’empilement 
« S x 1 ». Ce n’est pas étonnant. Pour une même durée, on s’attend, en effet, à ce que le film liquide 
soit plus épais, et donc, la diffusion du Carbone ralentie. La question qui s’est alors posée a été de 
savoir si le Silicium de la phase liquide avait été entièrement consommé. Pour répondre à cette 
question et tenter d’accélérer la croissance afin de déposer une couche plus épaisse, nous avons 
augmenté le débit de propane au maximum accessible de 2,75 sccm (échantillons n°2). Comme espéré, 
l’épaisseur déposée sur la même durée, et donc la vitesse moyenne correspondante ont augmenté, à 
peu près linéairement avec le flux de propane.  

Figure 3.24 : Évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction de la durée du palier et du 
diamètre des cuvettes, avec des variations du débit de propane et de la température de croissance, 

dans la configuration Al-Si «S x 1,5» 
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Nous avons ensuite testé 2 durées plus longues du palier de croissance : 45 et 60 min, en gardant le 
flux de propane à 2,75 sccm (échantillons n° 3 et 4). Un allongement de la durée du palier à 45 min 
(+ 50 %) aboutit effectivement à une épaisseur déposée plus importante. L’accroissement est à peu 
près linéaire pour les grandes cuvettes mais beaucoup plus limité (environ 8 et 13 %) pour les petites. 
En termes de vitesse moyenne de croissance, elle se maintient presque pour les grandes cuvettes alors 
qu’elle chute significativement pour les plus petites. 

Pour un palier de 60 min de croissance, les épaisseurs mesurées sont nettement inférieures à celles 
obtenues pour un palier de 30 min, ce qui confirme qu’il se produit, dans cette nouvelle configuration 
«S x 1,5», comme dans la configuration précédente «S x 1» (Cf. § 2.3.2), une ré-attaque « douce » du 
SiC formé quand la durée du palier dépasse une durée critique située quelque part entre 30 et 60 min, 
plus probablement autour de 45 min. 

Qualitativement, le phénomène est le même pour les empilements «S x 1» et «S x 1,5». 
Quantitativement, la durée critique, et l’épaisseur déposée résultante, qui correspond à l’épaisseur 
maximale accessible, est augmentée pour l’empilement le plus épais. Ceci peut s’expliquer par une 
plus grande quantité de Silicium disponible et donc un allongement de la durée nécessaire à ce que 
l’activité thermodynamique du Silicium dans la phase liquide descende au-dessous de celle du même 
élément dans la phase solide. Vis-à-vis de l’objectif d’une épaisseur déposée maximale, la durée de 
palier à adopter à ce stade se situait donc aux alentours de 45 min pour le nouvel l’empilement «S x 
1,5». 

2.7.3. Influence de la température 

Nous avons terminé cette série d’expériences en tentant, cette fois-ci, une légère augmentation de 
température, de 50 °C. Et le résultat obtenu est très prometteur car nous avons obtenu, pour la 
première fois, des couches VLS, d’épaisseurs toutes supérieures à 500 nm, quel que soit le diamètre 
des cuvettes. Autre fait remarquable, pour les diamètres les plus grands, la hauteur de dépôt VLS 
mesurée est supérieure à 950 nm. Ce résultat nous permet de définir un nouvel échantillon de 
référence que l’on nommera VELSIC 4 (Tableau 3.6, échantillon n° 5). 

Les épaisseurs de ces dépôts épais, ainsi que le taux d’incorporation élevé (> 1 × 1019 at.cm-3) en 
Aluminium ont également été confirmées par des analyses SIMS (Figure 3.25). La rugosité importante 
des surfaces conduit à une forte incertitude sur les épaisseurs des couches mesurées en SIMS mais la 
même tendance que celle observée par profilométrie est observée. De plus, l'incertitude sur la partie 
transitoire du SIMS (début des profils SIMS) ne nous permet pas de confirmer le niveau de dopage des 
couches de très faible épaisseur comme celles des cuvettes de diamètre 170 μm. Le taux en Aluminium 
est conforme à ceux qui avaient déjà été reportés en configuration VLS pleine plaque [193, 194].  

Les profils confirment la détection de l’élément dopant Al uniquement dans la couche épitaxiale et 
absent (dans la limite de détection par SIMS) dans le substrat de 4H-SiC. En effet, dans la gamme de 
température de 1100 – 1200 °C, le coefficient de diffusion de l’Aluminium est très faible et la 
pénétration de Al, par diffusion dans le SiC, sur des durées de quelques heures est extrêmement 
limitée. 
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Figure 3.25 : Profil SIMS confirmant les épaisseurs des couches SiC épitaxiées et le taux 
d’incorporation en Aluminium en fonction du diamètre des cuvettes 

2.7.4. Morphologie des couches SiC « S x 1,5 » 

Concernant les morphologies de croissance, elles sont toutes régulières et similaires à celle du nouvel 
échantillon de référence VELSIC 4. Celle-ci est présentée sur la Figure 3.26. La présence de l’alumine 
parasite en périphérie est également très visible sur ce cliché. 

Figure 3.26 : Clichés MEB – Croissance VLS réalisée à 1150°C, durant 45 min sous 10 slm d’H2  
et 2,75 sccm de  propane 
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Pour caractériser de manière plus précise la qualité des couches épitaxiées, depuis le début de notre 
étude jusqu’à l’échantillon satisfaisant le meilleur compromis « qualité de couches VLS/épaisseur de 
dépôt », nous avons fait préparer des lames minces par amincissement au FIB, pour y effectuer des 
observations TEM.  

Pour réaliser notre analyse comparative, nous avons pris pour référence un échantillon avec une 
épitaxie réalisée sous Argon sans optimisation de l’altitude z du suscepteur avec l’empilement 
classique « S 1 »: Al (1,5 μm)/Si (1,2 μm) déposé par e-beam. Les conditions de croissance pour cet 
échantillon sont : 15 min, sous 10 slm d’Ar et 1 sccm de C3H8, et z0 = 0 mm, à 1100 °C (Tableau 3.1, 
ligne 1). Ainsi, afin d’évaluer la marge de progression en terme de qualité cristalline des couches 
épitaxiées, nous avons sélectionné en parallèle un échantillon réalisé sous Hydrogène et dont les 
conditions de croissance ont été optimisées. De façon à pouvoir comparer des épaisseurs de dépôt 
équivalentes, et suffisamment épaisses, nous nous sommes focalisés sur les épitaxiées réalisées sur les 
plus grands diamètres de cuvette (920 μm). Cet échantillon sélectionné a pour condition de 
croissance : 30 min, sous 10 slm d’H2 et 1 sccm de C3H8, et z3 = 15 mm, à 1100 °C, avec un empilement 
Al/Si correspondant à la configuration « S x 1,5 ». Les épaisseurs de dépôt sous Argon et Hydrogène 
sont respectivement de 600 nm et 700 nm environ (Figure 3.27). 

Figure 3.27 : Comparaison de clichés TEM des couches VLS épitaxiées, avec croissance réalisée sous 
Argon (à gauche) et Hydrogène (à droite). Pour les deux échantillons, le diamètre est de 920 μm. 

Sans surprise, pour l’échantillon réalisé sous Argon, les couches épitaxiées présentent d’importants 
défauts d’empilement, et la jonction entre le substrat et les couches VLS est facilement identifiable.  

À l’inverse, sous Hydrogène, le résultat obtenu est spectaculaire, dans le sens où nous ne sommes pas 
parvenus à localiser la jonction p-n. L’absence de défauts visibles témoigne ainsi de la très haute qualité 
de l’épitaxie. Ce résultat s’inscrit dans la continuité de ce qui avait déjà été observé par TEM, pour une 
croissance réalisée sous Hydrogène [182], dans les mêmes conditions expérimentales que l’échantillon 
réalisé sous Argon présenté dans cette étude comparative (Tableau 3.1, ligne 2), à savoir une densité 
imperceptible de défauts d’empilement sur une épaisseur de dépôt VLS très faible, de 50 nm au 
maximum. 

Ar H2 
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Cette observation, corrélée aux observations MEB des morphologies de surface optimale des couches 
VLS, confirme que nous sommes parvenus à déterminer de façon empirique une gamme de conditions 
de croissance propice à l’épitaxie de couches VLS de 4H-SiC dopé p+ régulières et homogènes de très 
haute qualité cristalline, sur une épaisseur de près de 700 nm. 

Par la suite, dans l’optique de parvenir à remplir l’ensemble des cuvettes quel que soit leur diamètre, 
et au vu des précédents résultats, nous avons continué à augmenter la quantité d’alliage initiale. Cette 
étude fait l’objet de la section suivante.  

2.7.5. Étude avec un empilement « S x 2 » et effet de la localisation du Silicium 

Pour ces nouvelles investigations, nous avons, cette fois-ci, multiplié par 2 l’épaisseur des dépôts Al-Si 
par rapport à l’empilement Si-Al « S x 1 ». Cette nouvelle configuration a été déclinée en deux versions, 
qui diffèrent au niveau de la couche Si de l’empilement. Dans la première version « Silicium Non 
Localisé »  ou « SNL », la couche de Silicium recouvre toute la plaque en suivant le relief des cuvettes. 
La deuxième version correspond à la version classique avec Silicium localisé au niveau des cuvettes. 
Un schéma représentatif des deux versions de cette nouvelle configuration est présenté sur la Figure 
3.28. Dans les deux cas, l’épaisseur totale de l’empilement est proche de 5,4 μm. 

L’épaisseur de 2,2 μm visée pour le Silicium étant au-delà de ce qui pouvait être réalisé avec le bâti 
d’évaporation disponible, le dépôt de Silicium a été réalisé dans ce cas, par CVD. Par contre, le dépôt 
de l’Aluminium a été réalisé par pulvérisation cathodique. 

Figure 3.28 : Illustration du nouvel empilement «S x 2» : (a) Version « SNL » avec la couche de 
Silicium non localisée, et (b) Version classique où le Silicium est localisé au niveau des cuvettes 

L’objectif de la comparaison de ces deux déclinaisons est d’essayer de mieux comprendre le 
phénomène de ré-attaque de la couche de SiC, rencontré dans les configurations étudiées jusqu’à 
présent, et d’apporter des éléments d’information complémentaires pour tenter d’étayer les 
hypothèses que nous avons formulées. Avec la configuration « SNL », comme le nombre de cuvettes 
est assez peu dense sur la surface du substrat, nous disposons d’une structure dans laquelle la réserve 
en élément Silicium est bien plus importante, presque illimitée au regard des épaisseurs maximales de 
SiC déposées jusqu’à présent. 

Au cours de la croissance, en supposant que l’épaisseur du film liquide en périphérie reste en contact 
avec la phase solide Si déposée par CVD, la phase liquide peut se recharger en éléments Si, ce qui nous 
place, pour cette nouvelle configuration « SNL », dans un cas très différent de ceux que nous avons 
étudiés jusqu’à présent.  
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Nous espérions pouvoir obtenir un régime de croissance plus stable avec une composition de la phase 
liquide moins variable. En effet, du fait de la disponibilité « illimitée » de l’élément Si, les 
concentrations respectives en Al et Si devraient être maintenues plus longtemps à des valeurs proches 
de leurs valeurs d’équilibre pour la température de croissance, données par le diagramme de phase 
binaire Al-Si (Cf. Chapitre 1 – Figure 1.4). Notons qu’en toute rigueur, ceci ne sera cependant vrai qu’à 
condition que la présence du propane ne vienne pas trop modifier les valeurs de ces concentrations 
d’équilibre, ce que nous supposons avéré compte tenu de la faible concentration en Carbone dans le 
liquide Al-Si. Dans le deuxième cas, plus classique, avec Silicium localisé, la quantité de Silicium est finie 
et localisée au niveau des motifs gravés.  

2.7.6. Évolution du dépôt VLS pour l’empilement «S x 2» : Si localisé vs Si non 
localisé 

Pour l’étude de ces deux configurations, les conditions de croissances optimales précédemment 
établies ont été appliquées. Le résumé des expériences menées est présenté dans le Tableau 3.7. 
Ce tableau est suivi d’un diagramme représentatif de l’évolution des couches VLS en fonction du temps 
et des conditions de croissance (Figure 3.29).  

Tableau 3.7 : Paramètres de croissance et épaisseurs déposées pour un empilement Si-Al  « S x 2 » 
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Figure 3.29 : Évolution de l’épaisseur des couches VLS en fonction de la durée du palier et du 
diamètre des cuvettes, avec des variations du débit de propane et de la température de croissance, 

dans la configuration un empilement  Al-Si «S x 2» 

Les résultats de ces investigations sont à nouveau inattendus. Dans la configuration « Silicium non 
gravé », l’alliage liquide a clairement débordé des motifs. Ce qui nous amène à interpréter les résultats 
avec précaution, dans la mesure où le processus de croissance a été perturbé, en raison de la phase 
liquide qui n’est pas restée localisée au niveau de la cuvette (Figure 3.30). Pour les expériences n°3 et 
n°4, l’astérisque (*) signifie que les grandes diodes ne sont que partiellement remplies, toujours en 
raison de la phase liquide qui a débordé, préférentiellement suivant une direction. À contrario, pour 
la configuration avec Silicium localisé, l’alliage liquide ne semble pas avoir débordé en dehors des 
motifs. Nous reviendrons sur ce point un peu plus loin dans cette section. 

Commençons par regarder les deux premières expériences du tableau, en configuration « Silicium non 
gravé ». Pour la première fois, pour les cuvettes grandes et moyennes, le fait d’augmenter la durée du 
palier de croissance n’a pas d’effet significatif, puisque les couches VLS ont des épaisseurs assez 
similaires. Le plus probable est que l’épaisseur déposée en plus, entre les instants 45 et 60 min, a été 
ensuite réattaquée. Apparemment le cas est différent pour les cuvettes de petit diamètre, pour 
laquelle l’épaisseur déposée chute fortement entre 45 et 60 min, ce qui peut signifier que la ré-attaque 
a dû commencer plus tôt que pour les cuvettes plus grandes. 

Ensuite, lorsque l’on augmente la température à 1150 °C pour une durée de 45 min (expérience n°3 à 
comparer avec la n°2), les résultats sont très dépendants du diamètre des cuvettes. La vitesse moyenne 
est à peine supérieure pour les petites cuvettes (+ 16 %), bien supérieure pour les moyennes (+ 69 %), 
et pour les grandes cuvettes (+ 53 %).  

Les plus grandes cuvettes sont quasiment pleines, ce qui, pour cette dimension de motifs localisés, 
nous positionne à proximité de l’objectif que nous nous étions fixés en termes d’épaisseur. À la lumière 
des résultats précédents, on peut supposer que, pour les petites cuvettes, le phénomène de réattaque 
a déjà commencé avant la fin du palier de 45 min. 
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Lorsque l’on compare maintenant les résultats des expériences n° 3, 4, et 5, pour une température fixe 
et égale à 1150 °C et un débit de propane qui passe de 2 sccm à 2,75 sccm, on note une similarité des 
épaisseurs de dépôt VLS pour le plus grand diamètre de cuvette mais une baisse sensible pour les deux 
autres diamètres.  Ici aussi, on peut supposer que le phénomène de réattaque a commencé avant la 
fin du palier de 45 min, d’autant plus tôt que le diamètre de la cuvette est petit. La configuration SNL 
semble retarder un peu la réattaque, mais pas dans les proportions espérées.  

2.7.7. Morphologie couches VLS empilement «S x 2» avec et sans localisation du Si 

Des clichés MEB représentant les morphologies correspondant aux expériences n° 4 et n° 5 sont 
présentés sur la Figure 3.30.  

Plusieurs caractéristiques différencient les deux configurations. D’une part, le système de marches est 
beaucoup plus régulier pour le n° 5. Le processus de croissance - et éventuellement de ré-attaque - 
semble avoir été régulier et homogène sur toute la surface de la cuvette, sans accélération notable 
près du bord. À l’opposé, la surface de l’échantillon « SNL » n° 4 est très perturbée, comme si les 
processus de croissance/ré-attaque avaient été très irréguliers et  inhomogènes.  

Figure 3.30 : Clichés MEB – à gauche l’illustration d’un liquide qui déborde de la cuvette (exp. n° 4) 
en configuration « SNL » et à droite l’illustration en configuration « Si gravé » (exp. n°5) 

On distingue même des lignes qui pourraient être des empreintes de défauts striés de polissage du 
substrat, défauts recopiés lors de l’homoépitaxie CVD, et dont les flancs seraient les lieux d’une 
croissance différenciée sur des portions de surface d’orientations cristallographiques différentes.  

Notons que l’alumine forme un anneau de petite largeur en périphérie de la cuvette pour la croissance 
avec Silicium gravé, alors qu’en configuration « SNL », elle est dispersée en amas, situés 
essentiellement hors de la cuvette, là où la phase liquide semble avoir débordé de la cuvette. 
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2.7.8. Conclusions de l’étude : influence de l’épaisseur Al-Si à proportions 
constantes 

Si maintenant on compare les résultats de l’expérience n° 5 (empilement «S x 2») à l’échantillon de 
référence VELSIC 4 (Tableau 3.6, ligne 7, empilement «S x 1,5»), on voit que les couches VLS sont toutes 
moins épaisses malgré la quantité plus abondante de Silicium dans la phase liquide. L’effet reste léger 
pour les grands diamètres de cuvettes (- 25 %). Il est plus marqué pour les diamètres inférieurs (- 67 % 
et - 82 %). 

Dans l’hypothèse d’une croissance sans réattaque, cette baisse de l’épaisseur du dépôt VLS pourrait 
s’expliquer par une hauteur du liquide plus importante ralentissant la diffusion du Carbone dans la 
phase liquide. Mais cette hypothèse semble peu probable au vu des résultats comparés des 
expériences 3 et 4, qui semblent nous indiquer que le régime de réattaque est déjà atteint avant la fin 
du palier. Il faut alors considérer que l’augmentation du volume du liquide aurait pour conséquence 
de hâter le basculement du régime de croissance vers le régime de réattaque en facilitant, par 
exemple, le départ du Silicium de la phase liquide vers la phase gazeuse du fait de l’éloignement entre 
l’interface liquide-gaz et l’interface liquide-solide. Néanmoins, en raison du débordement du liquide 
en dehors des motifs durant le processus de croissance, il est très difficile d’aller au-delà de ces 
hypothèses.  

Globalement, une augmentation de l’épaisseur de l’empilement Al-Si de la configuration «S x 1» vers 
la configuration «S x 1,5»  nous a donc permis d’atteindre les épaisseurs maximales obtenues à ce jour. 
Une augmentation ultérieure vers l’empilement «S x 2» n’a pas apporté l’augmentation espérée des 
épaisseurs déposées mais, au contraire, une réduction systématique de ces épaisseurs. Notons 
cependant la morphologie exceptionnellement régulière du système de macro-marches de 
l’échantillon n° 5, qui pourrait être lié à une faible vitesse de croissance en relation avec la forte 
épaisseur de liquide caractéristique de l’empilement «S x 2». 
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2.8. Impact du procédé de dépôt de Silicium : évaporation vs pulvérisation cathodique 

Dans le Chapitre 2, nous avons expliqué que, pour les études antérieures aux nôtres [143], le dépôt du 
Silicium par pulvérisation cathodique avait conduit systématiquement à des morphologies perturbées 
après croissance et à la présence de défauts de type « cheminées » traversant toute la couche SiC 
déposée par VLS. C’est ce qui nous a conduits, de manière pragmatique, à privilégier dès le départ les 
dépôts de Silicium par évaporation sous vide. Cette tendance peut sembler paradoxale. En effet, en 
général, les dépôts par pulvérisation présentent plutôt un meilleur accrochage que ceux par 
évaporation, et parfois une meilleure qualité d’interface dépôt/substrat.  

Par ailleurs, la pureté chimique des matériaux déposés est souvent supérieure en pulvérisation. Par 
exemple, pour des métaux comme le Tungstène, ou le Hafnium (très réactifs vis-à-vis des éléments 
chimiques présents majoritairement dans les gaz résiduels issus de l’air : Oxygène, Azote, Carbone), le 
dépôt par pulvérisation donne de bons résultats alors que les dépôts par évaporation aux pressions 
résiduelles usuelles (entre 10 et 100 μPa) ne permettent pas d’obtenir un métal de bonne qualité 
structurale et électrique. Nous avons donc réalisé une série d’expérimentations pour tenter d’apporter 
de nouveaux éléments permettant d’avancer dans la compréhension des phénomènes mis en jeu. 

Tout d’abord, nous avons préparé un lot d’échantillons avec un dépôt de Silicium réalisé par 
pulvérisation cathodique dans des conditions similaires à celles utilisées lors des études antérieures. 
Nous avons pris un soin particulier lors de la préparation des échantillons, afin d’éliminer toutes les  
sources de contaminations qui pourraient être à l’origine des morphologies dégradées des couches 
VLS après croissance (Cf. Chapitre 2 – Figures 2.7 et 2.8). Pour cela, nous avons ajouté au protocole 
expérimental des durées préliminaires plus importantes de pompage/purge à l’Argon de l’enceinte du 
bâti de dépôt, ainsi qu’un nettoyage minutieux de la cible de Silicium avant dépôt.  

Puis nous avons réalisé une croissance VLS en introduisant dans le réacteur deux échantillons : le 
premier avec un alliage Silicium-Aluminium  réalisé par pulvérisation cathodique et un second réalisé 
avec du Silicium par évaporation puis de l’Aluminium déposé par pulvérisation cathodique. 
L’empilement Si-Al correspondait à la configuration «S x 1». Les conditions de croissance suivantes ont 
été appliquées : 1100 °C pour une durée de 30 min, sous 1 sccm de propane et 10 slm d’H2, à z3 = 15 
mm (Figure 3.31.a et Figure 3.31.b). Les précautions prises ont conduit à une amélioration de l’aspect 
global du système de macro-marches, mais n’ont malheureusement pas permis de résoudre le 
problème de « cheminées » perforant les couches VLS.  

En effet, avec un Silicium déposé par pulvérisation cathodique, le système de marches reste très 
perturbé, et la morphologie de surface reste proche de celles issues des travaux antérieurs aux nôtres 
[143]. Des trous de diamètres sub-micrométriques traversent pour la plupart la couche SiC déposée. 
Leur densité est élevée, de l’ordre de quelques unités par micromètre carré (> 108 cm-2). Par ailleurs, 
sur des zones en forme de disques de quelques micromètres de diamètre, la croissance semble 
stoppée, comme inhibée par une passivation de surface. 

Comme la cible de Silicium polycristallin classique utilisée pour nos dépôts d’alliage est une cible aussi 
utilisée, par d’autres équipes de la plateforme NanoLyon, pour des dépôts de SiO2 et Si3N4 par 
pulvérisation réactive, nous avons considéré que, malgré les nettoyages et pulvérisations sacrificielles 
que nous avons mis en œuvre, il avait pu se produire une pollution de la cible. 
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C’est la raison pour laquelle elle a été remplacée par une nouvelle cible de Silicium monocristallin 
épais, de qualité « électronique » à haute résistivité, réservée à notre étude. Nous avons donc préparé 
un nouveau lot d’échantillons, puis nous avons appliqué les mêmes conditions de croissance que 
précédemment. Une fois de plus, les résultats obtenus avec cette nouvelle cible n’ont pas été 
significativement différents de ceux obtenus avec la précédente (Figure 3.31.c).  

Figure 3.31 : Résultats sur croissances VLS réalisées avec empilement Al-Si « S x 1 », où le Silicium 
est déposé par deux techniques différentes : (a) et (c) par pulvérisation cathodique (respectivement 

ancienne et nouvelle cible), et (b) par évaporation  

Dans cette démarche d’optimisation de la qualité morphologique des couches VLS, nous donnons les 
gammes d’épaisseur des couches VLS à titre d’information. Les épaisseurs sont comprises entre 
380 nm et 160 nm, pour des vitesses de croissance comprises entre 0,76 μm/h et 0,32 μm/h. Soit des 
vitesses de croissance qui se situent dans la gamme propices à l’épitaxie de couches VLS de qualité 
optimale, avec des échantillons préparés avec une couche de Silicium déposé par évaporation.  

Des tests de dépôts du Silicium par pulvérisation cathodique à chaud (200 °C et 800 °C) ont également 
été tentés dans le but de favoriser la qualité du dépôt et de limiter les éventuelles sources de piégeage 
de gaz. Cependant sans succès, car les morphologies de croissance obtenues sont sensiblement 
identiques à celles obtenues précédemment avec du Silicium déposé à température ambiante par 
pulvérisation cathodique (Figure 3.31.a et Figure 3.31.c).  
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D’autres tentatives de croissance, réalisées à 1075 °C et 1015 °C ont également été expérimentées, 
dans le but de réduire la vitesse de croissance, afin d’améliorer la qualité des couches VLS, mais 
toujours sans succès. À noter cependant que, pour l’Aluminium, quel que soit la technique de dépôt 
utilisée (évaporation ou pulvérisation cathodique), aucun impact n’a été constaté sur la qualité des 
couches VLS, qui reste inchangée. 

Tous les résultats de croissance VLS accessibles, tant les nôtres que ceux des études antérieures [143], 
tendent à suggérer l’existence d’une différence de comportement lors de la fusion de la bicouche Si-
Al selon que le Silicium a été déposé par pulvérisation cathodique ou par évaporation. Une première 
hypothèse ferait intervenir des bulles de gaz d’Argon (utilisé lors du dépôt de Silicium), qui ne 
parviendraient pas à s’échapper du liquide, ce qui pourrait expliquer l’inhibition locale de la croissance 
sur des zones circulaires. Le gaz serait piégé en interstitiel dans le réseau du Silicium déposé (peu 
probable) ou plutôt dans les parois entre les colonnes du matériau déposé. 

Il est en effet connu que les matériaux déposés par pulvérisation ont très souvent une structure 
colonnaire. Une seconde hypothèse, plus retorse, ne nous est venue à l’esprit que tardivement. Il est 
possible que le Silicium déposé par pulvérisation soit trop pur. Il est même probable que le Silicium 
déposé par évaporation contienne systématiquement une certaine concentration d’éléments 
supplémentaires, par exemple de l’Oxygène et de l’Azote et que la présence d’un de ces éléments soit 
nécessaire à l’obtention d’un régime de croissance VLS régulier. 

Un cas un peu similaire a été rencontré lors du développement des contacts ohmiques sur SiC de type 
n avec métallisation de nickel. Les meilleurs résultats électriques et les morphologies les plus régulières 
n’étaient pas obtenues quand on utilisait un équipement de dépôt récent de pureté améliorée mais 
quand on utilisait un équipement plus ancien, dont une étude postérieure a révélé qu’il déposait des 
traces de titane en supplément du nickel [195]. Par la suite, le titane a été ajouté volontairement pour 
la réalisation de ce type de contacts, avec des résultats similaires à ceux obtenus avec le titane à 
incorporation involontaire.  

Cependant, la structure du bâti de pulvérisation existant ne nous a pas permis de tester l’hypothèse 
de l’influence de traces d’Oxygène et/ou d’Azote. Il aurait fallu pouvoir introduire, dans le flux de gaz 
Argon à partir duquel est formé le plasma, de très faibles flux d’Oxygène et/ou d’Azote, ce qui n’est 
pas possible avec les lignes de gaz à simple dilution existantes. Ce sera probablement possible dans les 
années à venir sur le nouvel équipement qui va être commandé par la plateforme NanoLyon.  

Pouvoir utiliser la pulvérisation cathodique représente un enjeu majeur dans la perspective d’un 
développement industriel du procédé développé car cette technique permet de réaliser 
industriellement des dépôts de Silicium avec des épaisseurs supérieures à 1,5 μm, ce qui n’est pas aussi 
commode avec l’évaporation sous vide.  

On atteint en effet les limites propres à cette technique : durées de dépôt très longues, qui engendrent 
une forte instabilité de la pression et une usure accélérée du quartz permettant la mesure de la vitesse 
de dépôt. Au-delà des 1,5 μm d’épaisseur de matériau à déposer, le dépôt doit être réalisé en plusieurs 
étapes. 
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3. Conclusions du Chapitre 3

Nos travaux ont apporté une progression de la connaissance par rapport à l’état de l’art antérieur de 
la croissance VLS de SiC de type p+ à partir d’une phase liquide Al-Si. L’influence de plusieurs des 
multiples paramètres gouvernant la croissance a été étudiée en détail. Dans les cas les plus favorables, 
il a été possible de démontrer le remplissage presque complet d’une cuvette de profondeur 1 μm avec 
une morphologie de surface optimale, caractéristique d’un régime de croissance cristalline régulier et 
homogène. 

Notre démarche d’optimisation a  procédé par étapes. Nous avons commencé par ce qui nous 
paraissait devoir être la première priorité, à savoir l’optimisation de la préparation des échantillons, 
notamment au niveau de la gravure des cuvettes et du nettoyage de la surface avant croissance. Ces 
travaux d’optimisation ont occupé plusieurs mois de la thèse. Avec notre procédé de préparation 
optimisé, nous n’avons plus détecté de défauts attribuables à la préparation des échantillons avant 
croissance. 

Par chance, nous avons pu ne travailler qu’avec un seul type de substrat : des homoépitaxies 
industrielles reproductibles fournies par ST Microelectronics correspondant à un standard de l’époque 
où se sont déroulés nos travaux : 4H-SiC, dopage Azote, surface proche des plans (0001-Si), 
désorientée de 4°. Cette opportunité nous a permis de fixer de très nombreux paramètres dont les 
variations auraient pu encore compliquer notre étude. 

La dépendance des résultats de croissance avec la technique de dépôt du Silicium pour l’empilement 
Al-Si a été, dans l’ordre logique d’intervention des paramètres, une première surprise dans une étude 
qui n’en a pas manqué. Tous nos meilleurs résultats ont été obtenus avec du Silicium déposé par 
évaporation ou par CVD. L’origine des comportements observés reste à élucider. 

La très forte influence de la position du suscepteur dans le solénoïde inducteur pour une même 
température de suscepteur mesurée, a constitué une seconde surprise. Elle a nécessité une 
optimisation spécifique. Elle a aussi commencé à laisser supposer une influence directe de l’induction 
radiofréquence dans la phase liquide métallique Al-Si au cours du processus VLS. 

La troisième surprise concerne les différences considérables en épaisseur de SiC déposé pour les 
cuvettes de diamètres différents d’un même échantillon ayant subi une épitaxie VLS. 
Systématiquement, l’épaisseur déposée croît de manière monotone avec le diamètre de la cuvette. Du 
fait du très fort rapport entre diamètre de cuvette et épaisseur de phase liquide, cette tendance 
s’explique très mal par des mécanismes classiques de formation de bourrelets liquides en bordure de 
cuvette. Nous n‘avons pas trouvé d’explications autres que celles qui font intervenir un amincissement 
du film liquide sous l’effet de force centrifuges et/ou des mécanismes de convexion ayant pour origine 
une induction radiofréquence dans la phase liquide Al-Si. Un tel amincissement peut différer selon la 
valeur du rapport surface/périphérie de la cuvette, donc en fonction du diamètre de celle-ci.  

Le comportement de la variation des épaisseurs en fonction du diamètre de cuvette s’est révélé subir 
des évolutions extrêmement complexes en fonction des paramètres de pilotage de la croissance : 
température, composition de la gazeuse, volume et composition de la phase liquide.  
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Aucune tendance simple ne se dégage. Parfois le remplissage des cuvettes petites et moyennes est 
similaire et inférieur à celui des grandes cuvettes. Parfois, c’est celui des grandes et moyennes cuvettes 
qui est similaire et très supérieur à celui de petites cuvettes. Souvent les différences sont étagées, mais 
jamais selon une loi simple. Notons qu’au stade actuel, c’est sur les grandes cuvettes que le plus fort 
remplissage a été obtenu alors même que, dans l’objectif de réalisation de structures périphériques, 
les structures à remplir de manière prioritaire seraient des anneaux de garde de faible largeur, pour 
lesquels on imagine que le taux de remplissage s’approcherait plutôt de celui de très petites cuvettes. 
Nos résultats actuels seraient donc plus directement applicables à la réalisation de diodes p-n qu’à 
celles d’anneaux de garde pour redresseurs Schottky.  

Alors que les meilleurs résultats antérieurs avaient été obtenus sous Argon, c’est sous Hydrogène que 
nous avons réalisé les meilleurs compromis entre épaisseur déposée et morphologie de surface. 
Notons que, pour des raisons techniques, nous n’avons pas pu tester des croissances sous Argon à très 
faible flux de propane et qu’il s’agit là d’une voie encore à explorer. En effet, les défauts que nous 
avons observés sous Argon peuvent être dus aux trop fortes vitesses de croissance enregistrées. 
Notons également que, sous Argon, nous n’avons pas observé le phénomène de réattaque du SiC aux 
fortes durées de croissance. Cette différence de comportement tend à incriminer l’élément Hydrogène 
dans ce phénomène de réattaque. 

Ce phénomène de réattaque a constitué la quatrième surprise majeure de notre étude, qui nous a 
laissé tout d’abord incrédules. Il a fallu se rendre à l’évidence que l’épaisseur déposée diminuait 
effectivement avec la durée du dépôt, au-delà d’une durée limite, et il a fallu accepter l’existence d’une 
réattaque du SiC par la phase liquide, réattaque douce, homogène, visiblement congruente et 
probablement lissante, laissant une surface faisant apparaître un système de macro-marches 
homogène et régulier. Du jamais vu auparavant au niveau international. 

Cette réattaque semble se produire alors même que le Silicium de la phase liquide n’est pas épuisé. 
L’instant de basculement du régime de croissance vers le régime de réattaque dépend de tous les 
paramètres de pilotage déjà listés. Et cette dépendance ne répond, elle aussi, à aucune loi de tendance 
simple. En particulier, l’épaisseur déposée ne croît pas de manière monotone avec la quantité de 
Silicium disponible dans la phase liquide. Il y a une épaisseur optimale, à ne pas dépasser. Si on imagine 
une induction électromagnétique dans la phase liquide, on se rend compte rapidement qu’un très 
grand nombre de paramètres peut faire varier les caractéristiques physico-chimiques de cette phase 
liquide, en particulier sa conductivité électrique et sa viscosité. 

En ce qui concerne la morphologie de surface, nous considérons que nos travaux ont atteint les 
objectifs définis et que les systèmes de marches homogènes et réguliers obtenus de manière 
reproductibles dans une large gamme de paramètres sont une indication claire d’un processus de 
croissance épitaxiale VLS sain et stable, ce qui a pu être confirmé par microscopie TEM sur quelques 
échantillons. 

Nos travaux, initialement menés dans une perspective d’optimisation finalisée de procédé d’épitaxie 
pour la réalisation de jonctions de haute qualité électrique ont en fait soulevé une masse considérables 
de questions fondamentales relevant à la fois de la croissance cristalline et aussi de la magnéto-hydro-
dynamique dans la phase liquide, questions dont l’étude dépasse très largement le cadre défini pour 
la thèse et les moyens disponibles pour tenter d’y apporter des réponses étayées.  
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Il y a matière pour plusieurs thèses ultérieures pour qui chercherait à modéliser nos croissances et à 
en expliquer les résultats. Formulons le regret que la fréquence du générateur utilisé n’ait pas été 
ajustable. Quelques essais à au moins une fréquence différente auraient rapidement permis de valider 
l’hypothèse de l’importance de l’induction dans la phase liquide. Pour une éventuelle suite à nos 
travaux, dans la perspective d’aboutir à un procédé générique, reproductible et pas trop dépendant 
de la géométrie du réacteur, il nous semble qu’il serait préférable d’essayer un système de chauffage 
sans radiofréquence. On s’attend alors à devoir travailler avec des films liquides plus épais certes, avec 
moins de convections, mais peut-être plus reproductibles et moins sensibles aux multiples variations 
paramétriques.  
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Chapitre 4 :  
Réalisation et caractérisation 
de composants 
démonstrateurs en 4H-SiC 
avec zones p+ épitaxiées par 
transport VLS 
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1. Objectifs de l’étude

L’objectif principal de cette dernière partie de l’étude a consisté à évaluer la qualité fonctionnelle de 
nos épitaxies VLS au travers de la caractérisation électrique de jonctions p-n en 4H-SiC, dans lesquelles 
la zone p a été épitaxiée par procédé VLS. La jonction p-n constitue, en effet, la brique de base des 
structures de protection périphériques qui sont visées ultérieurement : anneaux de garde ou 
« constellations ». Dans cette optique, nous avons tout d’abord fabriqué des diodes pn complètes, 
c’est-à-dire munies de contacts ohmiques sur chacune des deux zones p et n, puis nous les avons 
caractérisées électriquement. 

2. Bilan antérieurs de jonctions p-n, avec zones p+ réalisées par VLS

Pour débuter cette étude, nous nous sommes basés sur les résultats antérieurs, issus du projet VHVD, 
(Thèse de Arthur Vo-Ha [143]) concernant les premières caractérisations électriques de couches SiC 
dopées de type p+ réalisées par croissance VLS localisée enterrée. 

2.1 Premiers résultats de caractérisation de jonction p-n avec p+ épitaxiées par VLS 

Les résultats présentés dans ce paragraphe ont été obtenus avant notre thèse sur des diodes p+/n-/n+ 
[161]. Ces composants ont été fabriqués sur des substrats de 4H-SiC n+ commerciaux, à surface polie  
(0001-Si) désorientée de 4 à 8°, sur laquelle une couche épitaxiale n- dopée à 5 × 1015 at/cm3, épaisse 
de 15 μm, a été déposée par CVD afin de pouvoir supporter une tension supérieure à 1 kV. 

2.2 Procédé d’épitaxie, structure et fabrication des diodes 

L’émetteur p+, dopé à plus 5 × 1019 at/cm3 [1], avait été réalisé par croissance VLS sous flux Ar, 
conduisant à la formation d’une couche d’une centaine de nanomètre d’épaisseur, formant une 
jonction avec la couche n- épitaxiale. Le contact ohmique sur la face arrière du substrat n+ avait été 
réalisé par le procédé utilisé habituellement au laboratoire AMPÈRE. Un empilement métallique à base 
de  Ni a d’abord été déposé par évaporation sous vide : Ni (~ 170 nm)/Ti (~ 5 nm)/4H-SiC. Ce dépôt a 
été suivi d’un recuit RTA (Rapid Thermal Annealing) à 900 °C sous Argon durant 90 s. 

Des contacts métalliques à base de : Ni (10 nm)/Al (240 nm)/Ti (40 nm)/Ni (10 nm)/ SiC [196, 197] ont 
ensuite été réalisés sur les couches p+ pour former les contacts ohmiques d’anode en face avant du 
substrat. Ce dépôt a également été suivi d’un recuit RTA à 800 °C, sous Ar, d’une durée de 90 s.  
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2.3 Taux de dopage et résistance spécifique de contact ohmique sur 4H-SiC p+ par VLS 

La concentration en Aluminium a été mesurée à plusieurs endroits de la plaque par SIMS. Des valeurs 
supérieures à 5 × 1019 at/cm3 ont été obtenues. Ces analyses SIMS réalisées durant le projet VHVD par 
le Laboratoire Charles Coulomb (L2C) [1] ont été grevées de fortes incertitudes affectant à fois le 
niveau de dopage et surtout l’épaisseur des couches analysées, en raison de la surface très rugueuse 
des couches VLS. Cependant, même avec ces grandes incertitudes, il s’agit de niveaux de dopage très 
élevés, supérieurs à ce qui est réalisé classiquement en épitaxie CVD.  
Conséquence bénéfique de ce très fort niveau de dopage de type p+ présent dans les épitaxies VLS, des 
contacts ohmiques de faible résistance spécifique ont été démontrés. En effet, les meilleures valeurs 
obtenues alors, d’environ 1,3 μ .cm2 figurent parmi les records de l’état de l’art pour des contacts 
ohmiques sur    4H-SiC de type p, toutes métallisations et toutes techniques de dopage confondues 
[198]. Des comportements ohmiques ont même été observés sur des contacts n’ayant subi aucun 
recuit après la métallisation. 

Caractérisations courant - tension (I - V) 

La structure des diodes pn élémentaires réalisées et testées dans le projet VHVD est représentée sur 
le schéma de la Figure 4.1. 

Figure 4.1 : Représentation schématique en coupe d’une diode PiN 
de test réalisée pendant le projet VHVD [161] 

Des caractérisations systématiques de type courant - tension (I - V) ont été effectuées sur des diodes 
circulaires de 300 μm de diamètre.  
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Figure 4.2 : Courbes (J-V) réalisées sur plusieurs diodes issues de plusieurs échantillons avec couches 
p+ épitaxiées par VLS avec plusieurs jeux de conditions de croissance. (a) polarisation inverse ; (b) 
polarisation directe (référencement des composants : « S » pour Sample et « d » pour diode) [161] 

Ces mesures ont permis d’extraire les principales caractéristiques électriques des diodes que sont : 
en régime direct, la tension de seuil et la conductance dynamique par unité de surface de section, en 
régime inverse : la densité de courant de fuite, et la tension de claquage. Les courbes (J – V) relevées 
sur ces diodes en polarisation quasi-continue, sur plaque, à température ambiante (température du 
porte - substrat), issues de [161], sont représentées sur la Figure 4.2. 

Ces premières investigations ont permis d’établir les principaux résultats suivants : 

En polarisation directe :

o Les jonctions ont un comportement électrique dominant de type «  barrière Schottky » avec
des hauteurs de barrière apparentes variables, 1,16 eV < φb < 1,35 eV, valeurs plutôt hautes
par rapport à celles de la majorité des contacts métal/4H-SiC de type n. Les tensions de seuil,
d’environ 1,5 V, sont bien inférieures à celles attendues pour une jonction p-n sur 4H-SiC,
plutôt situées dans la gamme 2,5 - 3 V.

o Le comportement observé est donc incompatible avec celui d’une simple jonction p-n.

En polarisation inverse :

o Les valeurs de densité de courant de fuite sont fortes et très dispersées à - 30 V et à 25°C,
comprises dans la gamme : 10-4    J   10-2 A/cm2.

o Pour certaines diodes, la tension de claquage mesurée  est inférieure à 50 V.

o Pour la plupart des diodes, il n’y a pas de claquage observable avant 400 V.
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 Interprétations possibles des caractéristiques I - V observées 

Il y a plusieurs causes possibles pouvant expliquer un comportement de type « Schottky » au lieu du 
comportement bipolaire normalement attendu. Très fréquemment, un comportement de ce type est 
observé quand une jonction parasite de type métal/semiconducteur ou hétérojonction est 
« connectée » en parallèle avec la jonction p-n principale.  

Dans ce cas, en régime direct et aux basses tensions, le courant commence par passer par la barrière 
de plus faible hauteur, avant que n’intervienne une conduction significative par la jonction p-n, qui 
correspond à une barrière plus haute. Une première hypothèse fait intervenir la présence d’inclusions 
ou de domaines de polytype 3C-SiC à plus faible gap (Eg  2,3 eV) au démarrage de l’épitaxie VLS. La 
possibilité de la validité de cette hypothèse a bénéficié d’une confirmation expérimentale partielle sur 
des analyses de type MET [143]. Par contre, la mise en évidence d’une forte densité de défauts étendus 
a été confirmée dans le cas d’épitaxies VLS localisées, comme dans le cas d’épitaxies VLS non-localisées 
réalisées avec forte épaisseur de liquide [99]. Par ailleurs, la mise en évidence de défauts de type 
« cheminées » dans les épitaxies VLS a fait plutôt pencher en faveur d’un effet majoritaire relevant 
d’une seconde hypothèse, selon laquelle des doigts parasites de métal traversent l’épaisseur (assez 
faible), de la couche épitaxiale VLS pour entrer en contact avec le semiconducteur de type n-. 

En effet, à ce stade des études de croissance VLS, la surface supérieure des couches épitaxiées était 
fortement accidentée et inhomogène, avec une morphologie de macro-marches irrégulière, parsemée 
de microcavités, signes que la croissance épitaxiale ne s’était pas déroulée de manière optimale (Cf. 
Chapitre 2, § 1.5.3 et 1.5.4). Il est probable que, lors du recuit du contact métallique en face avant, le 
métal ait migré à travers les microcavités pour venir contacter la couche de 4H-SiC dopé n. La qualité 
structurale insuffisante de l’épitaxie des couches de 4H-SiC avait été imputée, pour une part, à la 
croissance trop rapide, réalisée à cette époque sous Argon (Cf. Chapitre 2 – § 1.5.5).  

2.4 Tentative d’amélioration avec recuit très haute température des couches VLS p+ 
Pour tenter d’améliorer la qualité cristalline à l’interface SiC (n-)/SiC (p+), un recuit à très haute 
température (1700 °C) durant 30 min, sous Argon, avait été réalisé juste après la croissance VLS, sur 
une série d’échantillons, avant la fabrication des contacts ohmiques. L’idée était de tenter de guérir au 
moins une partie des défauts de l’interface, un peu comme on le fait après une implantation ionique, 
et/ou de réduire l’extension spatiale des défauts « cheminées ». 

Après un tel recuit à haute température, sur certaines diodes, il a été possible d’observer un 
comportement électrique plus proche de celui d’une jonction p-n en 4H-SiC. C’est ce qui est visible sur 
le graphe de la Figure 4.3 issu de [161]. 

D’une part, ce recuit à haute température semble avoir amélioré la reproductibilité des 
caractéristiques J-V en direct. D’autre part, la hauteur de barrière effective, et la tension de seuil 
associée, ont également augmenté, se positionnant au-delà de 2 V. Pour détecter l’existence d’un 
mode de conduction bipolaire significatif, des tests comparatifs d’électroluminescence ont été 
réalisées, à une tension directe de 4 V, sur des diodes réalisées sur des échantillons à épitaxie p+ VLS 
avec et sans recuit haute température.  
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Figure 4.3 : Courbes (J-V) en direct réalisées à 3 températures, sur des diodes issues d’échantillons 
ayant subi un recuit post-croissance à très haute température (1700°C) sous Ar durant 30 min [161] 

Les résultats de ces tests sont très clairs. Ils sont présentés sur Figure 4.4, issue de [161] :  

Figure 4.4 : Observation en électroluminescence sous polarisation directe à 4 V sur diodes PiN avec 
couches VLS ayant ou non subi un recuit à 1700°C [161] 

Ces tests mettent en évidence une électroluminescence au niveau de la jonction. La lumière n’est 
visible qu’en périphérie de la diode. Sur le reste de la surface de la diode, elle est arrêtée par la 
métallisation du contact ohmique supérieur. Cette électroluminescence confirme l’existence d’un 
mode de conduction bipolaire significatif pour les diodes issues d’échantillons ayant subi un recuit à 
1700 °C, contrairement à celles issues d’échantillons n’ayant subi aucun recuit. 

Les tensions de seuil mesurées, situées autour de 2 V, ne sont toujours pas caractéristiques d’une 
jonction p-n pure [198]. Il doit toujours exister dans ces diodes une contribution de type Schottky, mais 
à cette valeur plus haute du potentiel de seuil effectif, la contribution n’est plus dominante par rapport 
à la contribution bipolaire, pour une tension Vd = 4 V.  
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À la lumière de ces résultats antérieurs, nous pouvions donc espérer une amélioration des propriétés 
électriques des jonctions p-n sur nos échantillons, sur la base de deux avancées mentionnées au 
chapitre précédent : 

L’utilisation de l’évaporation ou de la CVD pour déposer le Silicium de l’empilement Al-Si, 
supprimant la totalité des défauts « cheminées », 

La très nette amélioration de la morphologie en macro-marches à la surface des épitaxies VLS, 
suite à la réduction de la vitesse de croissance. 

3. Fabrication et caractérisation de diodes PN sur nos épitaxies VLS
optimisées

Comme nous l’avons déjà mentionné, des considérations économiques nous ont conduits à utiliser 
deux types de substrats, dont nous rappelons tout d’abord les spécificités. En ce qui concerne la 
structure des diodes, nous avons commencé par la configuration la plus simple possible, à une seule 
métallisation. Pour améliorer la reproductibilité des mesures et le niveau de performance des diodes 
nous avons ensuite été progressivement amenés à adopter un procédé de fabrication plus complet 
avec double séquence métallisation - recuit. 

3.1. Les deux types de substrats utilisés 

Comme mentionné dans le Chapitre 2 (Cf. § 2.2), les substrats sur lesquels ont été réalisés nos 
composants sont de deux types. Le premier type correspond à un substrat n+ de 4H-SiC commercialisé 
par SiCrystal et disponible aux laboratoires LMI et AMPÈRE. Les substrats de ce type sont désormais 
des produits commerciaux disponibles à prix raisonnable auprès de plusieurs fournisseurs fiables. Ils 
nous ont permis de mener les étapes préliminaires des optimisations VLS.  

Le second type correspond à une tranche épitaxiale 4H-SiC, fabriqué par la société CREE pour laquelle 
le substrat de type n+ est recouvert d’une couche épitaxiale n- de 6 μm d’épaisseur, dopée vers 1 × 1016 
cm-3. Les échantillons du second type, beaucoup plus onéreux, nous ont été fournis par ST 
Microelectronics dans le cadre de cette thèse. Au cours de ces travaux, des diodes pn ont été 
fabriquées et caractérisées sur les deux types de substrats. 

À cause du fort niveau de dopage n dans le premier type de substrat, et l'absence sur celui-ci d'une 
couche à faible dopage, on ne pouvait pas espérer dépasser des tenues en tension de 20 V ni obtenir 
de faibles densités de courant de fuite en inverse. On pouvait cependant espérer obtenir des premières 
informations sur la hauteur de barrière en polarisation directe. C’est la raison pour laquelle seules les 
premières étapes d’optimisation ont été validées sur ce type de substrat. 
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A contrario, le second type de substrat correspond au standard utilisé industriellement pour la 
réalisation de redresseurs Schottky performants dans la gamme de tenue en tension inverse 
[600 – 1200] V. Avec ce second type de substrats, on peut espérer obtenir, sur des diodes pn, même 
sans protection périphérique, des informations fiables, comparables à l’état de l’art international, sur 
la hauteur de barrière, l’idéalité, et le courant de fuite en inverse à bas champ. Ces caractéristiques 
apportent des renseignements cruciaux sur la qualité électrique des matériaux épitaxiés et de la 
jonction p-n. Ce test est très sensible, en effet tout défaut structural ou accumulation d’impuretés peut 
dégrader les valeurs mesurées. 

3.2. Fabrication de diodes p+/n- avec jonction SiC p+ (VLS)/SiC n- (CVD) 

Pour pouvoir caractériser de manière fiable et valider la qualité des jonctions p-n réalisées par épitaxie 
VLS localisée dans le SiC de type n-, il nous a fallu réaliser de « vraies » diodes p-n munies d’un contact 
ohmique de chaque côté. Le processus global de fabrication de telles diodes est présenté sur la 
Figure 4.5. Les étapes technologiques nécessaires à la confection des composants font suite à l’étape 
de croissance VLS. Elles ont été réalisées par nous-mêmes au sein de l’Institut des Nanotechnologies 
de Lyon (INL, UMR 5270) sur la plate-forme technologique Nanolyon. Les étapes de recuit des contacts 
métalliques ont été effectuées au Laboratoire AMPÈRE dans un four RTA à lampes halogène, nommé 
« JPELEC JetStar ». 

Figure 4.5 : Schématisation des étapes de fabrication des contacts métalliques de la cathode et 
anode des démonstrateurs diodes p+/n-           
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3.3. Fabrication des contacts métalliques sur SiC de type n+ en face arrière du substrat 

Le contact ohmique sur SiC de type n+ ne pose pas de problème particulier. Il est réalisé, de manière 
classique, par une métallisation du SiC à base de nickel majoritaire, suivie d’un recuit vers 900 °C sous 
atmosphère inerte. Le nickel réagit avec le SiC pour former le siliciure Ni2Si et très probablement du 
graphène. Il est maintenant assez admis par la communauté internationale que c’est le graphène qui 
est responsable du caractère ohmique du contact ainsi formé [199, 200]. Les résistances spécifiques 
de contact obtenues pour un dopage de type n vers 5 × 1018 cm-3 sont facilement inférieures à 
10 μ .cm2. Ce niveau de dopage est typique de celui des substrats du type de ceux que nous avons 
utilisés. 

Dans notre cas, pour les besoins de la caractérisation de la jonction p-n formée, même aux plus fortes 
densités de courant mesurées (vers 5 kA/cm2), une résistance spécifique de 10 μ .cm2 n’induit qu’une 
chute de tension assez faible (< 50 mV) en polarisation directe, négligeable vis-à-vis de la précision 
recherchée (± 0,2 V). 

Pour former le contact ohmique sur la face arrière du substrat n+, nous avons commencé par nettoyer 
les échantillons à l’aide d’un bac à ultrason, en utilisant une solution d’acétone puis un bain d’éthanol, 
avec une durée de 5 min pour chaque trempage, afin d’éliminer les particules organiques. Un 
nettoyage RCA à 70 °C a été également effectué pour éliminer les particules organiques et métaux 
lourds des surfaces, suivi d’un nettoyage dans une solution « Buffered oxide etch » (BOE) durant 1 min 
pour désoxyder les échantillons. Le nettoyage s’est terminé par un rinçage à l’eau désionisée sur une 
durée de 5 min. On a déposé ensuite, par évaporation, une bicouche à base de Ni, avec les épaisseurs 
suivantes: Ni (100 nm)/Ti (5 nm)/SiC [200, 201]. La couche de Ti sert de couche d’accroche pour le Ni. 
Ce dépôt est suivi d’un recuit à 900 °C durant 90 s dans le four RTA du laboratoire AMPÈRE utilisé pour 
la réalisation de contacts métalliques sur SiC. 

3.3.1. Problématique liée aux contacts ohmiques sur 4H-SiC type p 

La fabrication de contacts ohmiques performants sur SiC de type p reste beaucoup plus problématique 
que sur le type n, principalement à cause des fortes hauteurs de barrière entre les métallisations 
connues et le SiC, et aussi à cause de la forte masse effective des trous lourds, qui rend moins efficace 
le mécanisme de franchissement de la zone de charge d’espace par effet tunnel dans le matériau SiC 
fortement dopé de type p. Actuellement, la qualité des contacts ohmiques sur type p limite les 
performances des composants SiC pour l’électronique de puissance, comme en témoigne la multitude 
d’études menées sur ce sujet [202]. Au jour d’aujourd’hui, la communauté internationale rencontre 
encore des difficultés à fabriquer des contacts ohmiques reproductibles avec des résistances 
spécifiques de contacts inférieures à 100 μ .cm2. 
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C’est un des intérêts déjà démontrés de l’épitaxie localisée VLS que de donner accès à des contacts 
ohmiques sur type p à plus faibles résistances spécifiques et/ou recuits à plus basse température. Le 
fort taux de dopage que permet la technique de dopage VLS, additionné à la qualité cristalline du 
matériau épitaxié ont permis, dès avant nos travaux, d’atteindre la valeur de 1,3 × 10-6 Ω.cm², qui est 
une des plus faibles jamais rapportée dans la littérature pour un contact ohmique sur SiC de type p 
[203]. Ce résultat a été obtenu avec une métallisation à base de Al/Ti/Ni/SiC [197], habituellement 
utilisée par le laboratoire AMPÈRE sur des zones dopées p+ par CVD ou par implantation ionique. Des 
caractérisations complémentaires (I - V - T) ont montré que ces contacts ohmiques sont stables en 
température, au moins jusqu’à 300 °C sur des zones dopées p+ réalisées par implantation ionique.  

3.3.2. Choix de recette de fabrication du contact ohmique sur nos couches VLS p+ 

Pour nos démonstrateurs diodes p-n, comme pour les contacts sur type n, nous avons visé une 
résistance spécifique inférieure à 10 μ .cm2, de manière à ne pas induire de chute de tension parasite 
trop forte, même à des fortes densités de courtant injectées. Pour la plupart, les recettes de fabrication 
des contacts ohmiques sur SiC type p sont basées sur des concentrations de dopage élevées à 
proximité de l’interface métal/SiC, combinées à un choix judicieux de métal ou composé métallique à 
faible hauteur de barrière.  

Les métallisations sont soumises à des températures de recuit le plus souvent comprises entre 800 °C 
et 1300 °C, pour créer une interface favorable entre le cœur du métal et le semiconducteur.  

Par exemple, en fonction de la composition de la phase métallique, certaines températures de recuit 
favorisent la formation de siliciures, notamment le Ti3SiC2 et le Ni2Si, dont le rôle supposé est de 
contribuer fortement à la diminution de la hauteur de barrière Schottky [197, 204, 205].  

Pour tenter de reproduire sur nos échantillons les meilleurs résultats antérieurs sur épitaxie VLS p+, 
notre choix de recette de fabrication du contact ohmique sur SiC type p s’est d’abord porté sur le 
même type de métallisation à base de Al/Ti/Ni/SiC. Nous verrons au plus loin que nous avons été 
amenés à faire évoluer la nature et les épaisseurs de ces métallisations. 
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3.4. Structure de test type PN sans couche épitaxiale n- 

Ce type de diodes a été utilisé lors de la première partie de l’étude (Cf. Chapitre 3 – Figure 3.5), dont 
l’objectif était d’étudier l’influence de la nature du gaz vecteur (Ar vs H2) utilisé lors de la réalisation 
des zones p+ [182].  

3.4.1. Structure de la diode  

Une représentation schématique en coupe d’une diode de test réalisée sur substrat de type 1 est 
donnée sur la Figure 4.6.  

Figure 4.6 : Première structure de diode PiN testée électriquement, sans couche épitaxiale n-                  
et sans contact ohmique en face avant 

Cette diode n’est munie d’une métallisation de contact ohmique que sur la face arrière du substrat 
(côté cathode). Le procédé de réalisation de ce contact ohmique est similaire à celui utilisé pour les 
études antérieures [195, 200] : évaporation Ni (100 nm)/Ti (5 nm)/SiC suivie d’un recuit dans un four 
RTA à 900 °C sous Ar durant 90 s. 

Pour le contact ohmique côté anode, il avait été escompté que le très fort dopage p++ de la zone 
épitaxiale VLS suffirait à assurer un contact ohmique avec une pointe métallique de mesure mise en 
contact avec la surface du SiC.  
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3.4.2. Résultat des caractérisations I-V 

Dans les deux cas, les caissons p++ ont été réalisés avec les mêmes conditions de croissance. Les 
résultats de ces premières investigations électriques sont présentés sur la Figure 4.7.  

Figure 4.7 : Caractéristiques I-V de jonctions p-n avec zone p ++ réalisée par VLS 
(a) Courant direct en échelle linéaire, pour estimer la tension seuil  

(b) Courant en direct et en échelle logarithmique pour comparer les niveaux de courant de fuite 

Courant en régime direct 

En polarisation directe (Figure 4.7.a), la tension de seuil à température ambiante des diodes « VLS Ar » 
est relativement faible, autour de 1,5 V, ce qui correspond à la valeur habituellement mesurée 
jusqu’alors, incompatible avec une vraie jonction p-n à comportement bipolaire dominant. A contrario, 
celle des diodes « VLS H2 » se situe autour de 2,5 V, valeur compatible avec un comportement bipolaire 
dominant. C’est la première fois qu’un tel comportement est mesuré sur une diode pn à épitaxie p++ 
VLS sans recourir à un recuit post-croissance. 

Par ailleurs, pour Vd = 4 V, la densité de courant est environ deux fois plus forte pour l’option  
« VLS H2 », que pour l’option « VLS Ar », ce qui est le signe d’une plus faible résistance dynamique des 
diodes « VLS H2 ». Il convient d’être prudent sur l’interprétation de cette plus faible résistance 
dynamique à ce stade. L’interprétation la plus optimiste, plausible, attribue cette supériorité à 
l’existence d’une modulation positive de conductivité dans le substrat SiC par injection de trous à partir 
de la couche VLS p++. 

Un autre phénomène peut jouer. Il est possible que le niveau de dopage soit supérieur dans les couches 
« VLS H2 », ce qui pourrait améliorer la résistance de contact au niveau de la pointe de mesure posée 
directement sur la couche p++. 
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Notons que, dans les deux cas, les valeurs de densité de courant en direct (J < 40 A/ cm2 pour Vd = 4 V) 
sont faibles par rapport à ce qui est obtenu habituellement sur des redresseurs Schottky réalisés avec 
des tranches épitaxiales de ce même type (substrats de type 2; hauteur de barrière Schottky à 
~ 1,4 eV). Les valeurs habituelles se situent en effet vers 300 A/cm2 pour Vd = 2 V. 

Une résistance dynamique importante affecte toutes les diodes de ce type mesurées. Une origine 
possible pour cette forte résistance peut résider dans une forte résistance entre la pointe métallique 
et la couche de SiC p++. C’est la raison pour laquelle, pour les diodes suivantes, une couche métallique 
a été déposée sur la couche p++ afin de faciliter le passage du courant entre la pointe et la couche SiC 
épitaxiée. 

Courant en régime inverse 

En polarisation inverse (Figure 4.7.b), une très forte densité de courant de fuite est observée sur les 
diodes « VLS Ar » (> 0,1 A/cm²), supérieure d’environ 3 ordres de grandeur à celles mesurées sur diodes 
« VLS H2 ». Elle peut être reliée à la fois à la plus faible hauteur de barrière sur diodes « VLS Ar », et à 
la forte densité de défauts dans les épitaxies « VLS Ar » que nous avons réalisées. 

3.4.3. Conclusion : meilleurs résultats obtenus : « VLS Ar » vs « VLS H2 » 

Ces caractérisations électriques corroborent et confirment la tendance observée en termes de qualité 
cristalline des épitaxies VLS (Cf. Chapitre 3, § 2.2.2, Figure 3.5), à savoir que l’utilisation de l’H2 comme 
gaz vecteur nous a donné une morphologie de macro-marches beaucoup plus régulière et homogène, 
et donc très probablement une meilleure qualité de l’interface SiC (p+)/SiC (n+). Cette tendance 
s’explique très probablement par la vitesse de croissance sous H2, beaucoup plus modérée que sous 
Ar. Pour rappel, à conditions de croissance identiques et pour une durée de croissance de 15 min, nous 
avons obtenu une épaisseur de couche VLS de 50 nm au maximum sous H2 et de plus de 685 nm sous 
Ar.  

À ce stade de l’étude, ces résultats électriques très encourageants des investigations préliminaires sous 
gaz vecteur H2, confortant les améliorations spectaculaires observées au niveau des morphologies des 
systèmes de macro-marches, nous ont amenés à privilégier les croissances sous Hydrogène et à 
abandonner, pour la suite de nos travaux, les croissances VLS sous Ar. 

Une fois cette première optimisation réalisée sur substrat n+ (type 1), aboutissant à une épaisseur 
suffisante pour les tests et à un dépôt de morphologie satisfaisante, nous sommes passés aux substrats 
de type 2 avec une couche épitaxiale n-,  afin de pouvoir tester la tenue en tension des composants. La 
présentation des résultats correspondant à cette configuration fait l’objet de la section suivante. 
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3.5. Structure de test type PN avec couche épitaxiale n- 

Les diodes suivantes ont bénéficié des optimisations de croissance VLS, décrites aux Chapitres 2 et 3, 
ayant permis d’atteindre le premier palier des 300 nm d’épaisseur de couches SiC dopées p++.  

Comme pour les diodes précédentes, après la croissance VLS, nous avons commencé par réaliser le 
contact ohmique de cathode selon le même processus : dépôt, par évaporation, sur la face arrière du 
substrat, d’une couche métallique à base de Ni, suivi d’un recuit à 900 °C, sous Argon, durant 90 s dans 
un four RTA dédié au SiC. Pour le contact d’anode sur SiC de type p, nous avons testé successivement 
deux types de dépôts métalliques. Les premiers résultats présentés concernent des diodes munies d’un 
empilement de type Ni (10 nm)/Ti (40 nm)/Al (240 nm)/Ni (10 nm)/SiC, empilement classique de 
réalisation de contacts ohmiques sur SiC de type p utilisé au Laboratoire AMPÈRE. Nous expliquerons 
plus loin pourquoi nous avons été amenés à faire évoluer la métallisation d’anode vers une seconde 
configuration correspondant à un simple dépôt d’Aluminium épais. Ces dépôts ont été réalisés 
directement sur les couches VLS, après attaque des résidus d’alliage Al-Si post-croissance.  

3.5.1. Caractérisations électriques de diodes avec contact d’anode Ni/Ti/Al/Ni 

La structure visée pour les diodes est représentée sur Figure 4.8. 

Figure 4.8 : Structure de diode PN, avec couche épitaxiale n-                                                                  
et contact ohmique métallique fin sur type p 
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3.5.1.1. Résultat des investigations sans recuit du contact d’anode 
Ni/Ti//Al/Ni 

Dans un premier temps, nous avons commencé nos caractérisations électriques sans recourir à un 
recuit du contact métallique sur type p. En effet, il a été prouvé qu’en raison du fort niveau de dopage 
des couches VLS (≥ 1 × 1020 cm-3 cf. Chapitre 3, profil SIMS Figure 3.25), ce contact est déjà ohmique 
avant tout recuit [203].  

Figure 4.9 : Caractérisation de Diodes PiN sans passivation ni sur-métallisation pour plusieurs 
diamètres de diode - Contact ohmique sur type p (Ni/Ti/Al/Ni) sans recuit – Densités de courant en 

fonction de la tension : (a) en échelle semi-logarithmique ; (b) en échelle linéaire. 

Les résultats des investigations avec un contact métallique type Ni/Ti/Al/Ni sur couches VLS p++ sont 
présentés sur la Figure 4.9 [185]. En polarisation inverse (Figure 4.9.a), on observe une densité de 
courant de fuite très faible, de l’ordre de 10-8 A/cm² pour les plus grands diamètres de diodes et de 
l’ordre de 10-7 A/cm² pour les diamètres de diodes intermédiaires. La valeur de 10-8 A/cm², est une 
bonne indication de l’absence de fortes densités de défauts cristallins ou d’impuretés, électriquement 
actifs au niveau de la jonction entre couche homoépitaxiale n- et SiC p+ déposé par VLS. 

Cette différence entre petites et grandes diodes en inverse est systématiquement observée, quel que 
soit le lot d’échantillons caractérisé, autrement dit quelles que soient les conditions de croissance VLS 
appliquées. Elle est inattendue. Classiquement, sur des diodes de grandes surfaces, la probabilité est 
plus forte d’observer des fuites supplémentaires liées à des défauts localisés sporadiques, avec des 
densités surfaciques faibles, proches de l’inverse du diamètre des diodes. Il suffit parfois, sur toute la 
surface d’une diode, de la présence d’une zone défectueuse microscopique, favorisant le passage entre 
bande de valence et bande de conduction par des niveaux profonds ou par un abaissement local de 
barrière de jonction, pour faire monter de manière importante le courant de fuite, et donc la densité 
de courant moyennée sur la surface. Les résultats sont, dans ce cas, plutôt dispersés d’une diode à une 
autre de grand diamètre, ce qui ne correspond pas à notre cas. Notons enfin que ces très faibles 
densités de courant sont mesurées à la limite de détection de notre SMU Keithley 2410. 



191 

Les caractéristiques en régime direct peuvent nous éclairer sur une origine possible de la différence 
observée. Sur les petites diodes, le seuil de conduction semble plus bas, vers 2,5 V, alors qu’il se situe 
vers 3 V pour les diodes moyennes et grandes. Ces caractéristiques en direct semblent également nous 
indiquer, sur les diodes petites et moyennes, la présence de deux barrières en parallèle, voire trois 
pour les plus petites diodes. Il semble donc que les petites diodes soient affectées par une hauteur de 
barrière effective plus faible, pouvant expliquer à la fois le plus fort courant de fuite en inverse et la 
densité de courant plus élevée en direct.  

Une explication possible serait liée avec le fait que les cuvettes des diodes petites et moyennes sont 
loin d’être complètement remplies de 4H-SiC p++ par la croissance VLS. Il est possible que l’alliage 
métallique ne soit pas centré et/ou retiré convenablement, notamment au niveau des flancs de 
cuvettes. Ainsi, des résidus métalliques pourraient subsister sur les parois des cuvettes de type n et 
induire une composante « Schottky » en parallèle de la composante pn attendue pour la barrière. La 
configuration topologique correspondant à cette hypothèse est schématisée sur la Figure 4.10. 

Figure 4.10 : Illustration des résidus métalliques périphériques pouvant induire une composante 
Schottky en parallèle de la composante pn  

Cette pollution métallique des parois pourrait expliquer en partie la contribution Schottky en 
polarisation directe ainsi que la double barrière quasi-systématiquement observée. En ce qui concerne 
les densités de courant effectives en direct, mesurées par exemple vers 5 V,  elles sont également plus 
élevées sur les petites diodes que sur les grandes. Cette variation peut s’expliquer par l’épaisseur 
relativement faible de la métallisation (300 nm), parfois inférieure à la hauteur des macro-marches 
présentes en surface du SiC p++, couplée au caractère directif de la technique de métallisation, qui est 
ici une évaporation sous vide. La percolation au niveau de la couche métallique est peut être affectée 
par des zones très mince à forte résistance surfacique.  

Il se peut également que le contact pointe/métal soit limité par les crêtes des macro-marches et que 
le cheminement latéral du courant à partir de la pointe vers le SiC p++ se fasse par une couche à forte 
résistance carré effective, ce qui restreindrait le diamètre caractéristique du passage du courant 
autour d’une pointe à une valeur inférieure à celle du diamètre des grandes diodes.  
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Cette restriction du passage du courant correspond à un phénomène de répartition latérale ou 
« spreading » inhomogène résultant d’une propagation dans une sorte de ligne coaxiale à résistivité 
radiale et conductivité transverse. Ce phénomène peut être accentué sur les grandes diodes, pour 
lesquelles la croissance est plus épaisse, et les macro-marches correspondantes plus hautes, donc la 
résistance carré effective plus élevée.  

Afin d’évaluer la rugosité de surface de nos couches, nous avons mesuré la rugosité de plusieurs diodes 
sur une étendue délimitée, en sélectionnant un échantillon représentatif en termes de qualité et 
d’épaisseur des couches VLS. Les topologies de surface des mesures AFM sont présentées Figure 4.11. 

Figure 4.11 : Caractérisation de la rugosité de surface des couches VLS par mesure AFM 

Sur une surface exempte de particules (Figure 4.11.a), la hauteur moyenne des marches VLS est 
comprise entre 15 et 50 nm (mesures sur plusieurs échantillons). En présence de particules (Figure 
4.11.b), la rugosité moyenne peut varier au moins d’un facteur 5, en fonction des amas de matière 
rencontrés lors de la mesure. Ces particules peuvent mesurer jusqu’à plusieurs centaines de 
nanomètres de hauteur (< 300 nm). La nature de ces agrégats est diverse ; elle peut correspondre à du 
SiC re-précipité en fin de croissance ; c’est le cas le plus fréquent ; parfois il s’agit d’excroissances de 
SiC, ou encore des cristaux d’alumine incrustés dans les marches de croissance VLS et difficiles à 
nettoyer (Cf. Chapitre 2 – Figure 2.23). Cette difficulté supplémentaire, associée à l’épaisseur 
relativement faible de la métallisation (300 nm) peut altérer la bonne couverture des couches VLS par 
le métal. 

En conclusion de cette partie, le principal point très positif acquis est celui de la faible densité de 
courant en inverse à champ électrique faible. Les fortes densités de courant obtenues sur les petites 
diodes montrent également l’absence de résistances parasites significatives au niveau du contact 
ohmique en face arrière ou de la jonction entre SiC type n- et SiC type p++. On peut noter également 
que les tensions de seuil sont élevées. Sur les grandes diodes (920 μm), elles sont proches de celles 
attendues pour une jonction p-n. 
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3.5.1.2. Résultat des investigations avec recuit de contact d’anode 
Ni/Ti/Al/Ni 

À la lumière de ces premières tendances, nous avons voulu étudier l’influence, sur les caractéristiques 
des diodes pn, d’un recuit du dépôt métallique de contact sur type p. Pour cela, nous avons eu recours 
au four RTA disponible au laboratoire AMPÈRE. Nous avons procédé à des recuits de contact ohmique 
sur une durée de 90 s à 800 °C sous Ar.  

Cette température de 800 °C et ces conditions de recuit correspondent à la recette, préalablement 
établie au laboratoire AMPÈRE, utilisée pour obtenir les plus basses valeurs de résistance spécifique 
de contact sur des couches SiC dopées de type p par plusieurs techniques de dopage : implantation 
ionique, épitaxie CVD, et aussi VLS avec un recuit post-croissance à 1700 °C [197, 203]. Les résultats 
des caractérisations électriques sur diodes avec contacts recuits dans ces conditions sont présentés 
sur la Figure 4.12. 

Figure 4.12 : Caractérisation de Diodes PiN sans passivation ni surmétallisation – Densités de 
courant en fonction de la tension en échelle semi-logarithmique (a) et linéaire (b), tracées en 

fonction du diamètre des diodes      
Contact ohmique sur type p++ (Ni/Al/Ti/Ni/SiC) avec recuit à 800 °C 

En polarisation inverse (Figure 4.12.a), la densité de courant de fuite est comprise entre 5 × 10-5 et 
10-6 A/cm², soit une nette augmentation par rapport à celles mesurées sans recuit (Figure 4.9.a).  

En polarisation directe, les densités de courant à forte tension sont sensiblement les mêmes, et leur 
tendance de variation en fonction du diamètre des diodes reste inchangée. Notons la présence d’une 
barrière très basse dont l’influence est très visible sur les caractéristiques des petites diodes, alors 
qu’on ne décèle plus la barrière la plus haute visible dans la configuration précédente. À l’évidence, le 
recuit a fait évoluer le contact en faveur des zones à barrière basse, ce qui a fait baisser les tensions 
de seuil en direct et augmenter les densités de courant de fuite en inverse, sans changer 
significativement les densités de courant en forte polarisation directe.  
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Concernant les tensions de seuil (Figure 4.12.b), pour le diamètre de diode intermédiaire, la nouvelle 
tendance est nette, avec une diminution de celles-ci autour de la valeur de 1,8 V systématiquement 
observée. Ce qui correspond à un comportement plutôt de type Schottky, comme c’était le cas avant 
les études d’optimisation des conditions de croissances VLS (Cf. § 2.3). Pour le plus grand diamètre de 
diode Ø 920 μm, il ne semble pas y avoir de changement notable sur la valeur de la tension seuil. On 
dirait que les grandes diodes sont nettement moins affectées par la composante Schottky, ce qui 
tendrait à confirmer l’hypothèse d’une composante Schottky plutôt localisée en périphérie des diodes. 
Ces résultats se sont confirmés systématiquement quel que soit le lot d’échantillons caractérisé, 
autrement dit, quelles que soient les conditions de croissance VLS.  

Notre recuit de contact ohmique à 800 °C sur type p a tendance à dégrader les caractéristiques 
électriques des diodes PN, d’une part en augmentant le courant de fuite en inverse, et d’autre part en 
diminuant la tension de seuil autour de la valeur de 1,8 V plus proche d'une valeur typique d’un contact 
Schottky, au détriment de la composante souhaitée, qui se situe autour de 3 V. Nous pensons que 
cette dégradation résulte de la présence de résidus métalliques en périphérie des diodes et/ou d’un 
problème d’alignement des motifs métalliques sur le SiC p++. Il est probable que le recuit a favorisé la 
migration de la métallisation sur les flancs des cuvettes qui vient contacter encore un peu plus les 
parois en SiC type n. Pour limiter le risque de contact Schottky parasite, l'écart entre les motifs 
correspondant aux différentes couches (VLS p++ et contact ohmique sur p++) a été augmenté pour les 
lots de composants suivants. Cette réduction du diamètre de contact métallique sur les couches VLS 
p++ est illustrée sur le schéma de la Figure 4.13. Ainsi, l’éloignement par rapport au bord de la cuvette 
va de 20 μm, pour les petites diodes, à 50 μm pour les grandes diodes, contre 10 μm auparavant. 

Figure 4.13 : Schématisation de la réduction du diamètre du contact métallique  
déposé sur les couches VLS p++ 
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3.5.1.3. Bilan de l’étude avec contact ohmique à base Ni/Ti/Al/Ni/SiC type p 

 
En conclusion de cette étude de composants à contact ohmique Ni/Ti/Al/Ni, il est possible que cette 
recette de fabrication de contacts ohmiques de SiC type p, habituellement utilisée pour des zones 
dopées par implantation ionique ou CVD, ne soit pas totalement adaptée à nos couches VLS, en raison 
notamment de la faible épaisseur de la métallisation (300 nm). En effet, notre cas se distingue de ceux 
mentionnés dans la littérature, d’une part en raison du niveau de dopage très élevé obtenu par épitaxie 
VLS (≥ 1020 cm-3) et, d’autre part, par la présence de macro-marches de fortes hauteurs ou de macro-
particules résiduels post-croissance VLS.  

Pour mieux couvrir ces macro-marches, nous avons décidé de changer de recette de contacts 
ohmiques sur SiC de type p, d’une part en augmentant l’épaisseur de métal déposé, et d’autre part en 
adoptant une technique de dépôt moins directive : la pulvérisation cathodique, susceptible de mieux 
couvrir les flancs les plus verticaux des marches. Alors que la couverture de flancs purement verticaux 
est extrêmement inefficace par évaporation, le rapport des épaisseurs extrêmes ne dépasse 
généralement pas un facteur 2 en pulvérisation cathodique.  

 
3.5.2. Caractérisations électriques avec contact épais en Al sur SiC type p 

 

Comme nos couches VLS sont fortement dopées de type p, nous avons imaginé tirer profit de cette 
caractéristique spécifique. En effet, dans notre cas, la concentration en accepteurs est tellement 
élevée que la zone de charge d’espace à l'interface métal/semiconducteur est suffisamment mince 
pour que les porteurs puissent la traverser par effet tunnel [206, 207]. De manière pragmatique, nous 
avons décidé de tester une configuration très simple dans laquelle le contact ohmique sur SiC type p++ 
est réalisé par une seule couche d’Aluminium épaisse, de 800 nm, directement déposée par 
pulvérisation cathodique sur la couche VLS, jouant à la fois le rôle de contact ohmique et de sur-
métallisation [208]. L'Aluminium a été choisi aussi pour sa simplicité technologique en termes de dépôt 
et de gravure humide.   

 
3.5.2.1. Résultat des investigations sans recuit du contact à base l’Aluminium  

 
Pour progresser vers notre objectif de démonstration de jonction p-n de haute qualité électrique, nous 
avons commencé par améliorer le procédé technologique au niveau de la confection des dépôts 
métalliques sur les couches VLS p++. Pour cela, nous avons conçu un nouveau masque pour améliorer 
la définition des plots métalliques en diminuant le diamètre définissant leur largeur d’une distance 
allant de 20 à 50 μm selon l’ordre croissant du diamètre des diodes, afin d’éloigner le positionnement 
du métal par rapport aux parois de cuvettes, pour en améliorer leur centrage (Figure 4.13). Puis, nous 
avons réalisé une nouvelle campagne de caractérisations électriques sans faire de recuit du contact 
métallique dans un premier temps. Un résumé des résultats électriques est présenté sur la Figure 4.14.  
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Figure 4.14 : Caractérisation de Diodes PiN sans passivation – Densité de courant en fonction de la 
tension et des diamètres de diode, avec : a) en échelle semi-logarithmique et b) en échelle linéaire – 

contact métallique sur type p++: Al 

L’évolution la plus marquante concerne le comportement en direct. Les tensions de seuil se situent 
nettement au-dessus de 2,5 V, ce qui semble indiquer que nous avons réussi à éliminer l’essentiel des 
composantes Schottky. Cette amélioration est probablement liée à l’absence de débordement du 
métal sur le SiC de type n- en périphérie. 

Les caractéristiques tracées en échelles linéaires (Figure 4.14.b) sont beaucoup moins dispersées en 
fonction du diamètre de la diode. Ce progrès peut être attribué à une répartition plus homogène du 
courant sur la surface de la couche de SiC p+, en relation avec la couche de métal épais et de forte 
conductivité électrique que nous avons déposée, en remplacement de l’empilement précédent, plus 
mince et de moindre conductivité. Notons que le dispositif de mesure sur plaque limite le courant 
mesuré à environ 1 A, ce qui provoque une saturation de la caractéristique tracée en densité de 
courant, pour les grandes diodes et les diodes de diamètre moyen. 

Par ailleurs, aux fortes tensions en direct, alors que les caractéristiques précédentes montraient, pour 
tous les diamètres de diode, un comportement quasi-linéaire, attribuable à l’existence d’une 
résistance série dominante, les nouvelles caractéristiques ont un comportement manifestement sur-
linéaire, comme on peut l’attendre d’une diode pn à faible résistance d’accès. Là encore, cette 
évolution peut s’expliquer par un passage du courant facilité par la métallisation plus épaisse. 
L’évolution sur la résistance dynamique des diodes est spectaculaire. Par exemple, à forte tension, sur 
les petites diodes, elle passe d’environ 2,5 m .cm2 à environ 0,7 m .cm2, soit une baisse d’un facteur 
3 à 4, aboutissant, pour la première fois sur des jonctions VLS, à des valeurs proches de ce qui est 
attendu théoriquement pour ce type de jonction p-n. Il est intéressant de remarquer que les diodes, 
en tous cas celles de petit diamètre et probablement les autres aussi, peuvent faire passer, en régime 
direct, des densités de courant aussi élevées que 30 A/mm2 ce qui correspond à très fortes densités 
de courant. 
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En polarisation inverse (Figure 4.14.a), un important courant de fuite de l’ordre de 10-4 A/cm² à 5 V  est 
mesuré pour les diodes de fort diamètre Ø 920 μm, et de l’ordre de 10-7 à 10-6 A/cm² pour les diamètres 
de diodes intermédiaires. Cette différence fait penser à l’existence de défauts responsables de la fuite, 
avec une densité surfacique moyenne de l’ordre du millier par cm2. Statistiquement, chaque grande 
diode serait affectée par un défaut alors qu’en majorité les petites et moyennes diodes en seraient 
exemptées. Un problème ayant affecté la fabrication des diodes pourrait être à l’origine des fuites 
observées. La métallisation sur le SiC de type p++ ne s’est pas déroulée comme prévu initialement. Un 
premier dépôt d’Aluminium a d’abord été réalisé, mais la qualité de la métallisation obtenue n’a pas 
été satisfaisante et ce premier dépôt a dû être retiré de toute la surface de la plaque à l’aide d’une 
solution commerciale « Alu-Etch », chauffée à 50 °C, dans laquelle a été plongée la plaque pendant 
plus de 10 min. D’autres nettoyages, connus pour être plus efficaces, n’ont pu être appliqués pour ne 
pas risquer d’endommager le contact ohmique à base de nickel déjà présent en face arrière de la 
plaque. Il est possible que cette étape de retrait de la métallisation supérieure ait conduit à une 
pollution de surface responsable des fuites de courant en régime inverse. 

3.5.2.2. Résultats des investigations avec plusieurs températures de recuit de 
l’Aluminium 

Pour étudier l’influence du recuit du contact métallique à base d’Aluminium sur SiC type p++, nous 
avons comparé des courbes I-V réalisées à plusieurs températures de recuit des contacts. Pour cela, 
nous avons procédé de la même manière que pour le contact ohmique à base de Ni/Ti/Al/Ni/SiC, c’est-
à-dire en utilisant un four RTA dédié au SiC, dans lequel nous avons réalisé des recuits à 200 °C, 300 °C 
et 400 °C sous flux d’Argon durant 120 s. La température maximale de 400 °C a été choisie pour éviter 
l’évaporation de l’Aluminium pendant la phase de recuit. Un résumé des résultats de ces 
investigations, menées sur des diodes de diamètre intermédiaire Ø 320 μm, est présenté sur la Figure 
4.15. 

Figure 4.15 : Caractéristiques I-V d’une diode PiN (Ø 320 μm) sans passivation, avant et après 
recuits successifs réalisés à 200 °C, 300 °C et 400 °C 
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Nous avons repéré et sélectionné certaines diodes, que nous avons caractérisées avant et après des 
recuits successifs à 200, 300, et 400 °C. La diode dont les caractéristiques sont présentées en Figure 
4.15 est représentative de la dizaine de diodes mesurées.  

En polarisation inverse (Figure 4.15.a), on observe un effet bénéfique du recuit du contact ohmique 
sur les valeurs des courants de fuite. En effet, plus la température de recuit augmente, et plus la 
densité de courant de fuite diminue, pour passer, vers 5 V, d’environ 10-7 A/cm² avant recuit à environ 
10-8 A/cm² après un recuit à 400 °C. Il est possible que le recuit ait favorisé l’évaporation de résidus 
issus de la gravure humide de l'Al, par exemple des traces de résine et solvants utilisés pour les 
opérations de lithographie. 

En polarisation directe (Figure 4.15.b), on ne voit pas de changement qualitatif majeur sur les courbes. 
Les effets de double barrière observés dans les configurations précédentes ont été considérablement 
réduits. Les tensions de seuil restent supérieures à 2,5 V dans tous les cas. L’effet du même recuit à 
une température de 400 °C a aussi été étudié sur des diodes de différents diamètres. Les résultats 
correspondants sont présentés sur la Figure 4.16.  

Figure 4.16 : Caractérisation de Diodes PiN sans passivation – Comparaison avant recuit et après 
recuit à 400 °C du contact ohmique à base d’Aluminium sur type p en fonction des 3 diamètres de 

diode, avec les courbes tracées : (a) en échelle linéaire et (b) en échelle semi-logarithmique   
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Les mêmes tendances qualitatives sont observées. En inverse, on retrouve l’amélioration du courant 
de fuite sur les petites et moyennes diodes, d’un à deux ordres de grandeur, ainsi que le plus fort 
courant de fuite sur les grandes diodes, autour de 2 × 10-4 A/cm² à une tension de - 5 V, soit une 
dégradation de plus de 4 ordres de grandeur par rapport aux autres diodes, insensible au recuit. 
Cependant, il est à noter que, sur les masques que nous avons utilisés, il y a peu de diodes de grands 
diamètres, ce qui rend le suivi de leur évolution peu représentatif d’un point de vue statistique. 

En polarisation directe (Figure 4.16.a (1) et (2)), les tensions de seuil restent supérieures à 2,5 V dans 
tous les cas. À forte densité de courant, les comportements des petites et moyennes diodes se 
rapprochent, et deviennent plus réguliers, ce qui peut être un signe d’amélioration de l’homogénéité 
du contact ohmique sous l’effet du recuit. Notons que, pour une forte tension directe donnée (> 3 V), 
la densité de courant intégrée sur l’ensemble de la surface de la diode, qui est celle à laquelle on a 
accès, est très similaire pour les petites et moyenne diodes mais inférieure sur les grandes diodes. Il se 
pourrait que l’épaisseur de métal soit suffisante pour homogénéiser le passage du courant à partir de 
la pointe de mesure sur un diamètre d’environ 300 μm, mais insuffisante pour un diamètre d’environ 
900 μm. 

3.5.3. Test de Tenue en tension avec couche d’Aluminium sur SiC type p 

Des tests de tenue en tension ont été réalisés sur les diodes PiN de plus petits diamètres (Ø 170 μm), 
avec un contact ohmique en Aluminium (sans recuit) sur les couches VLS type p++ [209]. Afin de pouvoir 
mesurer la marge de progression et comparer nos résultats avec les résultats issus des travaux 
précédents présentés au § 2.3. Nos tests de tenue en tension ont été réalisés dans les mêmes 
conditions, assez défavorables, à savoir : dans l’air, à température ambiante, et sans couche de 
passivation, ni anneaux de protection. Dans ces conditions, on ne pouvait pas espérer approcher les 
limites théoriques de tenue en tension, mais simplement vérifier l’absence de comportement 
pathologique sur la caractéristique inverse de la diode et évaluer la progression obtenue par rapport 
aux travaux antérieurs. Le résultat de ces investigations est présenté sur le graphe de Figure 4.17.  

Figure 4.17 : Caractérisation de diodes PiN (Ø 170 μm) en inverse sans passivation 
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Afin de ne pas endommager irréversiblement les composants testés, et d’éviter la formation d’un arc 
électrique dans l’air, nous n’avons volontairement pas testé de tenue en tension au-delà de - 500 V. 
Nous avons commencé par faire une première mesure jusqu'à - 400 V, sans constater de claquage 
irréversible de la diode. Puis nous avons effectué, sur la même diode, une série de tests jusqu’à la 
même tension afin d’étudier l’évolution du courant de fuite.  

Pour une faible polarisation V < 100 V, le courant de fuite croit rapidement d’une valeur initiale assez 
faible, aux alentours de 10-10 A (respectivement 5 × 10-7 A/cm²), jusqu’à des valeurs comprises entre 
10-8 A et 3 × 10-7 A (respectivement 5 × 10-5 A/cm² et 5 × 10-4 A/cm²). Ensuite, le courant de fuite 
continue à augmenter jusqu’à une tension de - 400 V. Au-delà de cette tension, on observe une rupture 
des courbes I-V, qui traduit l’apparition de claquages localisés soit dans le volume soit plutôt en surface 
du composant. Le courant de fuite à cette tension est très important, et tend à saturer dans la gamme 
[10-5 - 10-4] A (respectivement [10-3 - 10-2] A/cm²). De manière générale, on observe une évolution de 
la tenue en tension vers - 400 V après plusieurs mesures, avec un courant de fuite qui augmente après 
chaque mesure, sans pour autant conduire à un claquage destructif.  

La tenue en tension que nous obtenons est inférieure à celle d’une diode bipolaire en 4H-SiC dans des 
conditions idéales : matériau supposé parfait, géométrie plane et infinie. La figure 4.18 présente les 
valeurs de tenue en tension de ces diodes bipolaires idéales (géométrie plane et infinie), calculées par 
simulation numérique en fonction de l’épaisseur et du niveau de dopage de la couche active. Pour les 
caractéristiques de nos couches, 6 μm et 1016 at.cm-3, la tenue en tension idéale serait autour de 1 kV. 

Figure 4.18 : Graphe donnant la tension idéale en fonction du dopage, pour plusieurs épaisseurs de 
la couche active, calculée par simulation numérique à partir des coefficients d’ionisation de 

Konstantinov [109] pour le 4H-SiC. 

Nos résultats correspondent à une efficacité de tenue en tension de 38 %, ce qui représente une bonne 
performance puisque les diodes ne disposent pas de protections périphériques de jonction. À titre de 
comparaison, pour une diode PiN sans dispositif de protection périphérique, et munie d’une zone p+ 
réalisée par implantation ionique, l’efficacité en tenue en tension du composant a été estimée autour 
de 28 % [210].  
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Bien entendu, pour obtenir des mesures plus significatives de la qualité de la jonction et déterminer 
plus précisément l’écart par rapport au cas idéal, il faudrait munir les diodes d’une protection 
périphérique, passiver leur surface, et réaliser les mesures dans un milieu à fort champ de claquage 
(fluide ou SF6). 

4. Conclusion du Chapitre 4

Nous avons cherché à obtenir les caractéristiques suivantes pour le matériau 4H-SiC épitaxie et la 
jonction p++n- :  

jonction de type p-n et pas de type Schottky.  
Tension de seuil vers 2,5 V et coefficient d’idéalité proche de 2.  
Faible densité de courant de fuite en polarisation inverse (J (25°C) << 10-6 A/cm2  à 300 V), 
Fort dopage de type p (NA >> 1019 cm-3) à proximité de la surface supérieure du caisson.  

Les résultats obtenus au cours de ces travaux représentent des avancées significatives en termes de 
caractéristiques électriques ouvrant la voie à des améliorations potentielles au niveau des 
performances des composants en électronique de puissance. À noter également qu’en termes de 
procédé technologique, ces résultats ont été obtenus avec une température de croissance aussi basse 
que 1100 °C, ce qui, au niveau industriel peut amener à une triple économie, à la fois sur le coût 
d’acquisition du réacteur utilisé pour le dopage, sur son coût de fonctionnement, et sur sa 
consommation énergétique. 

En effet, dans le domaine des réacteurs pour hautes températures, le passage d’une température de 
1500 – 1600 °C, typique pour une épitaxie CVD du SiC, à 1100 – 1200 °C pour une épitaxie VLS, 
représente une simplification technologique considérable. Il permet d’utiliser des matériaux moins 
coûteux et à plus longue durée de vie, utilisés dans des topologies de réacteurs classiques et éprouvées 
dont la fabrication en plus grandes séries a permis d’optimiser l’ingénierie et de faire baisser les coûts 
de conception et de production.  

Des dispositifs ont été caractérisés électriquement et les résultats obtenus ont été comparés aux 
résultats issus de précédents travaux sur la croissance VLS. Par rapport aux diodes reportées dans la 
littérature et réalisées par implantation ionique, il est à noter que nous avons obtenu les densités de 
courant les plus élevées à ce jour. De plus, pour nos diodes VLS sous polarisation directe, nous 
observons des densités de courant peu variables avec la surface des diodes et une électroluminescence 
systématique démontrant le caractère bipolaire des jonctions p-n. 
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Conclusion générale  
 
 

L’objectif applicatif de ces travaux de thèse s’inscrit dans un contexte de prise de conscience 
environnementale au niveau mondial, dont l’un des leviers d’action consiste en l’amélioration de 
l’efficacité énergétique des réseaux de distribution électrique. Pour parvenir à cet objectif, 
l’amélioration des briques technologiques intervenant dans la fabrication des composants SiC, qui sont 
au cœur des dernières générations de convertisseurs pour réseaux de distributions, est primordiale.  

L’objet de cette thèse a été d’apporter une solution à l’un des verrous technologiques en développant 
une alternative innovante pour obtenir un dopage de type p localisé et profond du matériau 4H-SiC, 
sans avoir recours à la méthode classique par implantation ionique qui induit systématiquement une 
dégradation irréversible du matériau semiconducteur. La réponse proposée repose sur une méthode 
de dopage localisée non conventionnelle, basée sur un procédé original d’homoépitaxie de 4H-SiC 
dopée p par transport VLS. Pour cela, nous avons focalisé nos travaux de thèse sur l’obtention d’une 
épitaxie VLS localisée permettant la réalisation de jonctions p-n de haute qualité électrique en direct 
et en inverse, avec une profondeur de jonction de 1 μm et un niveau de dopage dans la gamme                  
[3 – 10] × 1019 cm-3.  

 Au travers de ce manuscrit, nous avons débuté notre présentation en proposant un bref résumé des 
résultats antérieurs sur l’épitaxie de couches minces de SiC en configuration VLS, obtenus tout au long 
des presque 20 dernières années au LMI. Et plus spécifiquement, nous avons résumé les principales 
avancées acquises au cours des premières investigations de la croissance localisée de 4H-SiC dopé p 
par transport VLS. Partant, de ce bilan, notre démarche d’optimisation a  procédé par étapes. Nous 
avons commencé par ce qui nous paraissait devoir être la première priorité, à savoir l’optimisation de 
la préparation des échantillons. Nous avons donc débuté notre étude en optimisant le processus de 
fabrication des échantillons préalables à l’épitaxie VLS, notamment au niveau de la gravure des 
cuvettes et du nettoyage de la surface avant croissance. Un travail important a été réalisé sur le 
développement d’un masque de gravure en résine, suivi de la mise au point d’une recette de gravure 
par ICP des caissons, avec un état de surface des fonds de gravure compatible, par la suite, avec une 
reprise d’épitaxie par transport VLS. Avec notre procédé de préparation optimisé, nous n’avons plus 
détecté de défauts attribuables à la préparation des échantillons avant croissance. 

Une fois le procédé de fabrication des échantillons optimisé, nous nous sommes consacrés à l’étude 
de l’influence des paramètres expérimentaux sur les mécanismes de croissance VLS, et nous avons 
étudié leur corrélation afin d’en maitriser la qualité et l’épaisseur des couches synthétisées. 

Nos travaux ont permis apporter une progression de la connaissance significative par rapport à l’état 
de l’art antérieur de la croissance VLS de SiC de type p++ à partir d’une phase liquide Al-Si. L’influence 
de plusieurs des multiples paramètres gouvernant la croissance a été étudiée en détail.  
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Dans les cas les plus favorables, il a été possible de démontrer le remplissage quasiment complet d’une 
cuvette de profondeur 1 μm avec une morphologie de surface optimale, caractéristique d’un régime 
de croissance cristalline régulier et homogène.  

La dépendance des résultats de croissance avec la technique de dépôt du Silicium pour l’empilement 
Al-Si a été, dans l’ordre logique d’intervention des paramètres, une première surprise dans une étude 
qui n’en a pas manqué. Tous nos meilleurs résultats ont été obtenus avec du Silicium déposé par 
évaporation ou par CVD. L’origine des comportements observés reste encore à élucider.  

La très forte influence de la position du suscepteur dans le solénoïde inducteur pour une même 
température de suscepteur mesurée, a constitué une seconde surprise. Elle a nécessité une 
optimisation spécifique. Elle a aussi commencé à laisser supposer une influence directe de l’induction 
radiofréquence dans la phase liquide métallique Al-Si au cours du processus VLS.  

La troisième surprise concerne les différences considérables en épaisseur de SiC déposé pour les 
cuvettes de diamètres différents d’un même échantillon ayant subi une épitaxie VLS. 
Systématiquement, l’épaisseur déposée croît de manière monotone avec le diamètre de la cuvette. 

Du fait du très fort rapport entre diamètre de cuvette et épaisseur de phase liquide, cette tendance 
s’explique très mal par des mécanismes classiques de formation de bourrelets liquides en bordure de 
cuvette. Nous n‘avons pas trouvé d’explications autres que celles qui font intervenir un amincissement 
du film liquide sous l’effet de force centrifuges et/ou des mécanismes de convection ayant pour origine 
une induction radiofréquence dans la phase liquide Al-Si. Un tel amincissement peut différer selon la 
valeur du rapport surface/périphérie de la cuvette, donc en fonction du diamètre de celle-ci.  

Le comportement de la variation des épaisseurs en fonction du diamètre de cuvette s’est révélé subir 
des évolutions extrêmement complexes en fonction des paramètres de pilotage de la croissance : 
température, composition de phase la gazeuse, volume et composition de la phase liquide. Aucune 
tendance simple ne s’est dégagée, et souvent les différences sont étagées, mais jamais selon une loi 
simple. Notons qu’au stade actuel, c’est sur les grandes cuvettes que le plus fort remplissage a été 
obtenu alors même que, dans l’objectif de réalisation de structures périphériques, les structures à 
remplir de manière prioritaire seraient des anneaux de garde de faible largeur, pour lesquels on 
imagine que le taux de remplissage s’approcherait plutôt de celui de très petites cuvettes. Nos résultats 
actuels seraient donc plus directement applicables à la réalisation de diodes p-n qu’à celles d’anneaux 
de garde pour redresseurs Schottky. 

Alors que les meilleurs résultats antérieurs avaient été obtenus sous Argon, c’est sous Hydrogène que 
nous avons réalisé les meilleurs compromis entre épaisseur déposée et morphologie de surface 
optimale. Notons que, pour des raisons techniques, nous n’avons pas pu tester des croissances sous 
Argon à très faible flux de propane et qu’il s’agit là d’une voie encore à explorer. En effet, les défauts 
que nous avons observés sous Argon peuvent être dus aux trop fortes vitesses de croissance 
enregistrées. Notons également que, sous Argon, nous n’avons pas observé le phénomène de 
réattaque du SiC aux fortes durées de croissance. Cette différence de comportement tend à incriminer 
l’élément Hydrogène dans ce phénomène de réattaque.  
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Ce phénomène de réattaque a constitué la quatrième surprise majeure de notre étude. Cette 
réattaque semble se produire alors même que le Silicium de la phase liquide n’est pas épuisé. L’instant 
de basculement du régime de croissance vers le régime de réattaque dépend de tous les paramètres 
de pilotage déjà listés. Et cette dépendance ne répond, elle aussi, à aucune loi de tendance simple. En 
particulier, l’épaisseur déposée ne croît pas de manière monotone avec la quantité de Silicium 
disponible dans la phase liquide. Il y a une épaisseur optimale, à ne pas dépasser. L’impact de l’H2 dans 
cette réattaque pourrait être limité soit en limitant son débit en fin de croissance, soit en ajoutant une 
proportion en Argon dans le mélange gazeux. Si on imagine une induction électromagnétique dans la 
phase liquide, on se rend compte rapidement qu’un très grand nombre de paramètres peuvent faire 
varier les caractéristiques physico-chimiques de cette phase liquide, en particulier sa conductivité 
électrique et sa viscosité. En ce qui concerne la morphologie de surface, nous considérons que nos 
travaux ont atteint les objectifs définis et que les systèmes de marches homogènes et réguliers obtenus 
de manière reproductibles dans une large gamme de paramètres sont une indication claire d’un 
processus de croissance épitaxiale VLS sain et stable. 

Nos travaux, initialement menés dans une perspective d’optimisation finalisée de procédé d’épitaxie 
pour la réalisation de jonctions de haute qualité électrique ont en fait soulevé une masse considérable 
de questions fondamentales relevant à la fois de la croissance cristalline et aussi de la magnéto-hydro-
dynamique dans la phase liquide, questions dont l’étude dépasse très largement le cadre sur le plan 
théorique défini pour la thèse et les moyens disponibles pour tenter d’y apporter des réponses 
étayées. Il y a matière pour plusieurs thèses ultérieures pour qui chercherait à modéliser nos 
croissances et à en expliquer les résultats.  

Pour une éventuelle suite à ces travaux, dans la perspective d’aboutir à un procédé générique, 
reproductible et pas trop dépendant de la géométrie du réacteur, il nous semble qu’il serait préférable 
d’essayer un système de chauffage sans radiofréquence. On s’attend alors à devoir travailler avec des 
films liquides plus épais certes, avec moins de convections, mais peut-être plus reproductibles et moins 
sensibles aux multiples variations paramétriques. Comme perspective d’étude, on peut mentionner 
l’étude de l’influence de la géométrie des flancs de gravure, en particulier leur inclinaison. 

Enfin, nous avons terminé nos investigations en nous intéressant aux propriétés électriques des 
jonctions p-n élaborées par épitaxie VLS. Les résultats obtenus au cours de cette partie de l’étude 
représentent des avancées significatives en termes de caractéristiques électriques, ouvrant la voie à 
des améliorations potentielles au niveau des performances des composants SiC en électronique de 
puissance. À noter également qu’en termes de procédé technologique, ces résultats ont été obtenus 
avec une température de croissance aussi basse que 1100 °C, ce qui, au niveau industriel peut amener 
à une triple économie, à la fois sur le coût d’acquisition du réacteur utilisé pour le dopage, sur son coût 
de fonctionnement, et sur sa consommation énergétique.  

Des dispositifs ont été caractérisés électriquement et les résultats obtenus ont été comparés aux 
résultats issus de précédents travaux sur la croissance VLS, ainsi qu’à ce qui se fait de façon analogue 
dans la littérature avec d’autres techniques de dopage, afin d’évaluer la progression amenée par les 
jonctions p-n à anodes p+ réalisées par croissance VLS localisée.  

Les diodes p-n confectionnées à partir des couches VLS optimisées illustrent les progrès réalisés dans 
la maitrise du procédé VLS pour la synthèse de couches minces localisées et fortement dopées p de 
4H-SiC. Ce qui permet à terme d’entrevoir de belles perspectives de progrès pour la filière SiC. 
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Annexe 1 : Justification de la tendance spontanée d’évolution centrifuge de la 
phase liquide sous l’effet des forces électromagnétiques induites 
 
 
La situation de départ que nous considérons est celle d’un des disques de phase liquide dans lesquels 
s’effectue la croissance VLS, représenté par un disque mince de phase liquide électriquement 
conductrice exposé à un champ magnétique B0 variable, dont nous supposerons la variation 
temporelle sinusoïdale. Pour pouvoir effectuer des calculs estimatifs simples, et tenter d’en déduire 
des conclusions qualitatives, on supposera que ce champ initial B0 est homogène dans l’espace. Ce 
champ magnétique variable B0 induit un champ électrique E  orthogonal au champ magnétique local. 

Dans un milieu conducteur, ce champ électrique induit des courants. Ce sont les Courants de Foucault. 
La loi de Lenz nous indique que ces courants génèrent un contre-champ magnétique qui intervient en 
rétroaction négative par rapport au champ B0. L’évolution spontanée de la phase liquide correspond à 
celle qui va minimiser l’énergie globale de l’ensemble du système. En l’occurrence, l’effet différentiel 
le plus important que peut avoir cette évolution est de minimiser l’énergie magnétique globale dont 
la densité locale  est gouvernée par le champ local B par l’expression classique  = (1/2). (B2/μ), la 
perméabilité magnétique restant partout très proche de celle du vide dans le système que nous 
considérons. 

Pour déterminer le sens de l’évolution prévisible, nous allons considérer le cas extrême où la phase 
liquide se regrouperait sous la forme d’un anneau de surface de section S, fortement localisé autour 
d’un cercle de rayon r, avec un volume de liquide V  2. .r.S constant car le liquide est presque 
incompressible. Nous avons donc une dépendance du type S = (1/2 ).V.r-1. Nous supposons aussi que 
les dimensions de la section sont très inférieures à r. Dans ce cas, la force électromotrice U générée 
dans l’anneau, U = -d /dt, sera proportionnelle à r2 car la surface de cœur  dans laquelle est induit 
le champ magnétique est proche de .r2, et que les autres facteurs intervenant dans le calcul du flux 
ne dépendent pas de r. L’amplitude du champ électrique orthoradial E  sera proche de U/2 .r. Elle 
varie donc comme r1, de même que la densité de courant j = . E . 

Il est remarquable de constater qu’en première approximation, le courant de Foucault dans l’anneau, 
qui correspond au produit j x S, va être indépendant de r. La question est maintenant d’évaluer la 
dépendance de l’énergie magnétique globale par rapport à r. Cette énergie sera d’autant plus faible 
que le champ magnétique rétroactif émis par la boucle de Courant de Foucault sera intense. 

Pour ce qui concerne le champ lointain, émis, par la boucle à des distances très supérieures à r, il est 
proportionnel au moment magnétique M  de la boucle, dont la valeur est proche du produit I x , et il 
varie donc comme r2. En ce qui concerne le champ proche, il est connu que l’inductance d’une spire 
augmente avec son rayon, et donc le flux du champ émis pour une valeur donnée du courant qui circule 
dans la spire. Il est plausible que la contribution du champ proche à la réduction rétroactive du champ 
magnétique total va augmenter avec r, mais selon une loi de variation complexe, que seule une 
simulation permettrait d’établir. 
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Globalement, le champ magnétique rétroactif issu de la spire va donc être d’autant plus important que 
le rayon r de la spire est grand. Il en résulte donc une tendance qualitative pour la phase liquide à se 
regrouper sous la forme d’un anneau de grand diamètre plutôt qu’à rester sous sa forme initiale de 
disque mince de grande surface. Cette tendance va cependant être contrecarrée par la force de 
Lorentz centripète qui s’exerce sur l’anneau de courant. Pour une boucle où circule un courant I, cette 
force est proportionnelle au périmètre de la boucle. Elle varie donc comme r. 

Pour une situation d’induction électromagnétique donnée (amplitude et fréquence du champ délivré 
par le solénoïde inducteur), c’est vraisemblablement l’équilibre de ces forces centrifuges et centripètes 
qui va déterminer le rayon d’équilibre de l’anneau. Aux petits rayons, la force centripète est faible et 
la force centrifuge varie asymptotiquement comme r2 (champ lointain dominant). Aux forts rayons, 
c’est la force centrifuge qui varie lentement avec r alors que la force centripète est proportionnelle à r 
en tendance. 

Il est frustrant de ne pas pouvoir aller au-delà de ces quelques considérations qualitatives sur un 
phénomène qui s’est révélé exercer une influence aussi majeure sur la croissance VLS, mais, d’un autre 
côté, il est facile d’imaginer qu’il faudrait un travail de thèse complet en complément de celui-ci pour 
modéliser le seul aspect de l’évolution de la forme de la phase liquide soumise aux force 
électromagnétiques, et ce travail supplémentaire était totalement hors de portée des moyens 
disponibles sur ce sujet. Il aurait demandé la mobilisation de compétences spécialisées et entraînées, 
assistées par des logiciels lourds et des moyens de calculs importants. 

La conclusion très pragmatique, que l’on peut énoncer sur les phénomènes d’induction dans la phase 
liquide qui ont affecté nos croissances, est que, pour toute exploitation ultérieure dans la perspective 
de la définition d’un procédé de croissance contrôlable, reproductible, et extensible en échelle 
spatiale, il paraît prudent d’éviter un chauffage par induction radiofréquence, ou tout au moins, si on 
garde ce type de chauffage pour des raisons pratiques, d’interposer un écran électromagnétique entre 
le solénoïde inducteur et les phases liquides. 
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Annexe 2 : Appareillage de caractérisation électrique 

Pour étudier le comportement électrique de nos jonctions p-n élaborées par épitaxie VLS localisée, 
nous avons effectué des mesures Courant-Tension (I-V), sous pointes, en mode statique, à 
température ambiante. Ces mesures sont des caractérisations électriques qui permettent de 
déterminer les principales caractéristiques des composants comme : la tension de seuil en direct, la 
tension de claquage et le courant de fuite en polarisation inverse.  

La caractérisation des composants a été réalisée au laboratoire AMPÈRE, avec la station sous pointes 
« Signatone S-1160 ». Les mesures (I-V) ont été effectuées à l’aide des unités de source et de mesure 
(SMU) Keithley 2636 et 2410. La SMU 2410 nous permet de polariser en inverse jusqu'à - 1100 V et 
jusqu’à 1 A en direct. La valeur minimale des courants de fuite mesurables en inverse est de l'ordre de 
100 pA. La SMU 2636 est limitée à - 200 V en inverse, mais elle permet en revanche la mesure de 
courants de fuites de l'ordre de 1 pA, et en direct, nous pouvons mesurer une dizaine d'ampères. Tous 
les appareils sont pilotés par ordinateur grâce à un logiciel spécifique qui assure la récupération des 
résultats de mesures. Une photographie de la table sous pointe utilisée lors de nos caractérisations est 
présentée sur Figure a ci-dessous :       

Figure a : Photographie du banc de caractérisation électrique utilisé :   
Station sous pointe Signatone S1160 

Dans la pratique, l’échantillon à caractériser est placé sur un porte échantillon conducteur relié à une 
pompe qui vient aspirer l’échantillon pour un meilleur contact avec le porte échantillon, et limite ainsi 
les causes de vibration durant les mesures. Cette station sous pointe permet également de réaliser des 
mesures en température. Le contact électrique sur la face avant de l’échantillon est assuré par des 
pointes métalliques en carbure de tungstène qui peuvent être déplacées avec précision à la surface de 
l’échantillon pour caractériser spécifiquement chaque diode. Pour les propriétés électriques en direct 
et en inverse, les diodes ont été principalement caractérisées avec une tension de polarisation variant 
de - 5 V à + 8 V. 
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