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INTRODUCTION GENERALE

Durant les deux derniéres décennies, des techniques d'indentation instrumentée et rayage
ont ¢t¢ mises au point pour sonder la matiere a I'échelle du micro- voire du nanometre. Ces
techniques permettent d'enregistrer la charge appliquée sur la surface d'un matériau en fonction du
déplacement de l'indenteur. L'analyse des courbes obtenues permet de déterminer diverses
grandeurs mécaniques, en particulier le module d'indentation, la dureté, voire la ténacité. Ces
propriétés traduisent la résistance des matériaux aux déformations €lastiques, plastiques et a la
fissuration.

La compréhension des propriétés mécaniques aux faibles échelles est indispensable pour,
par exemple, développer de nouveaux systémes micro- et nano-¢électromécaniques (MEMS et
NEMS) ou de nouveaux matériaux (matériaux nanostructurés, ultradurs). En effet, les nano-
matériaux sont plus durs que leurs équivalents massifs. Rappelons que les matériaux durs sont trés
utilisés dans l'industrie (outils de coupe, abrasifs, instruments chirurgicaux, implants, prothéses,
etc.) sous forme de couches minces (revétements) ou massifs. Du point de vue théorique,

l'indentation est un probléme de contact, qui a été partiellement résolu.

Au cours de la derniére décennie, un intérét particulier a été porté sur 1'élaboration de
nouvelles phases de silicium, de structure autre que la structure diamant, par micro ou nano-

indentation du silicium monocristallin.

Pendant 1’indentation, des matériaux sont soumis aux contraintes fortement localisées.
Ces dernieres causent non seulement la formation des fissures mais aussi la déformation
plastique par glissement de dislocation; mais le changement complet de la structure cristalline et
la formation des phases amorphes ou polymorphes a haute pression peuvent se produire dans la
zone des contraintes ou il y a un contact maximum. Un tel contact induisant des transformations
de phases a été observé dans les matériaux durs et fragiles, incluant les semi-conducteurs (Si,
Ge, GaAs et InSb) et les matériaux céramiques tels que Sic et SiO; (a-quartz et verre de silice).
Dans le cas de Si il y a une transformation initiale a des phases a haute pression sous I'effet de
I’indentation et aussi la formation des phases cristallines, nanocristallines et amorphes selon les

conditions de I'essai d'indentation, en particulier le taux de déchargement [90].



Nous notons que 1'é¢tude des transformations de phases, par indentation du silicium

monocristallin, a fait I'objet d'un trés grand nombre de travaux scientifiques.

Mais si la micro ou nano-indentation est la technique la plus utilisée pour évaluer les
propriétés mécaniques locales de films minces déposés sur un substrat, La littérature consacrée
aux transformations de phase a haute pression dans les couches minces de silicium est beaucoup

moins fournie que celle consacrée au silicium monocristallin.

Les propriétés mécaniques d’un matériau utilisé sous forme de couche mince différent de
celles du méme matériau massif ou méme utilisé sous forme de film épais. Les propriétés
mécaniques du film dépendent non seulement de sa nature physico-chimique mais aussi du
procédé de dépot, c’est pourquoi il est important de pouvoir étudier les films dans les conditions

les plus proches possibles de leur utilisation réelle.

Ce travail de magistere, portant sur 1'étude des transformations de phases dans les couches
minces de silicium amorphe, comporte quatre chapitres. Dans le premier chapitre, nous
présenterons les propriétés du matériau utilisé, silicium amorphe, ainsi que les différentes
méthodes de dépdts. Le deuxiéme chapitre sera consacré a la transformation de phase dans les
couches mince de silicium amorphe. Les méthodes de caractérisation des films mince amorphe
seront mentionnées dans le troisieme chapitre. Enfin les résultats expérimentaux et leur

interprétation seront exposés dans le quatriéme chapitre.






Les couches minces de silicium amorphe

Dans ce chapitre nous allons présenter une description générale des trois différentes
formes du silicium monocristallin, amorphe, et polycristallin. Cette description comporte les
principales propriétés de ce matériau. Nous commengons par rappeler son arrangement
atomique, suivi par, les différentes formes du silicium ainsi que ces applications, et pour finir
nous exposons les diverses méthodes de fabrication du silicium en couche mince, notamment la

technique CVD, LPCVD, PECVD.

I.1 Description générale du matériau
I.1.1 Arrangement atomique
Dans un cristal idéal de silicium, les atomes sont arrangés selon une cellule tétraétrique

d’arréte 2,35A et d’angle de liaison 109°28°. Cet arrangement est périodique, il se répéte dans

tout le cristal.

(722 7

Tétraedre

Fig.I.1 : Structure cristalline du silicium.



1.1.2. Les différentes formes du silicium

1.1.2.1. Le silicium monocristallin

Le silicium cristallin se cristallise dans une structure de type diamant (Fig.I.2a). Chaque
atome du réseau est entouré par quatre proches voisins équidistants, formant un tétra¢dre, avec
lesquels il échange ses quatre électrons de valence. Dans ce réseau, les atomes occupent des
positions bien définies et périodiques avec une distance inter-atomique de I'ordre de 2.37 A. La
liaison entre les plus proches voisins est de type sp” (angle de liaison 109°28), ce qui donne des
états électroniques conduisant & des bandes d’énergies permises et interdites. La largeur de la

bande interdite "gap" & 0°K est de l'ordre deE,=1.12eV. La largeur du gap E, détermine

I’importance des propriétés électroniques du semi-conducteur [1-2]. A ce type de liaison
correspondent des états électroniques, qui sont couplés entre eux dans le potentiel périodique
dans le cristal, conduisant a des bandes d’énergie permises et interdites pour les ¢électrons. La
bande interdite, appelée "gap" et séparant la bande permise supérieure, appelée bande de valence
(BV) et pleine au zéro absolu, de la bande permise au dessus, appelée bande de conduction (BC)

et vide au z€ro absolu, est égale & E,=1.12eV a température ambiante (Fig.I. 2b). Comme le

minimum de la bande de conduction est repéré a un autre point dans la zone de Brillouin que le
maximum de la bande de valence, on parle d’un gap indirect, contrairement au gap direct comme

par exemple dans le cas du semi-conducteur GaAs. L’importance du gap, E, détermine

I’échange des porteurs de charge entre les différentes bandes d’énergie et ainsi les propriétés

¢lectroniques du semiconducteur [3].

Energie (eV)

[111] [ [ 100

Fig.1.2 a — Maille cubique conventionnelle de la structure diamant.
b — Bandes d’¢énergie dans le silicium [3].



I.1.2-2 Le silicium amorphe

Le silicium amorphe a considérablement retenu I’attention durant les derniéres décennies et a
¢été 1’objet de recherches intenses. Ce matériau présente un grand intérét pour son utilisation en
grandes surfaces [4]. Au dela du deuxiéme proche voisin, I’arrangement des atomes dans le
silicium amorphe (a-Si) n’est plus régulier. On observe, par I’analyse de diffraction électronique,
qu’un certain ordre a courte distance persiste, ¢’est-a-dire que le nombre des plus proches voisins
reste quatre et la distance inter-atomique environ de 2,35 A [5-6]. A cause d’une certaine
distribution de la distance inter-atomique et de I’angle de liaison, des distorsions apparaissent
dans le réseau, induisant une distribution des états électroniques. Ceci se traduit par I’apparition
d’états localisés dans la bande interdite en haut de la bande de valence et en bas de la bande de
conduction. Ils forment ce que 1’on appelle les queues de bande. D’autre part, ces distorsions
peuvent devenir suffisamment importantes pour empécher une liaison de se former et ainsi
donner lieu a des liaisons insatisfaites que I’on appelle également liaisons pendantes. Ce défaut
introduit deux états ¢lectroniques au milieu de la bande interdite : I’un avec un électron, et ’autre
avec deux électrons. Ceci s’explique par le fait que :

3% La distorsion angulaire devient trés large et la liaison entre deux atomes voisins ne peut se
former : ceci conduit a une paire de liaisons pendantes, cette distorsion 00 ou 1’angle 0
représente 1’angle tétraédrique (0 = 109°28°) peut atteindre 30° dans le silicium.

% Une liaison insatisfaite n’en trouve pas d’autre disponible dans son entourage : Ceci conduit

a une liaison pendante isolée [7].

| i {a) faiscn
- - il aendantes I (2)

|| si |
= —{ — = —
S|

:jL:.:

j‘}—

Fig.1.3: - a Structure du silicium cristallin.

- b Silicium amorphe hydrogéné [8].



% les avantages du silicium amorphe
X possibilité de le déposer sur de grandes surfaces;
* possibilité de le déposer sur des surfaces non planes ou souples : intéressant pour
la déposition sur cylindres ou sphéres (axes de symétrie) ;
facilité de fabrication et technologie basse température ((300°C) ;
forte absorption de la lumiére visible ;

peu de dégradation par les rayons X ;

* OH H K

bande interdite (gap) plus élevée (1.7eV contre 1.1 eV pour le silicium cristallin)
qui permet d’obtenir des courants inverses plus faibles dans 1’obscurité.
¢ Les inconvénients du silicium amorphe

X beaucoup de défauts dans la structure ;

% faible mobilité des porteurs libres [9].

Le silicium amorphe présente de faible variation de longueur et d’angle de liaison qui a
pour conséquence d’¢éliminer 1’ordre aprés quelques distances atomiques. Ce désordre engendre
des queues de bandes de conduction et de valence dans la densité d’état du matériau (Fig.1.4).

De plus, le réseau amorphe contient aussi des défauts qui se présentent sous la forme
d’atomes de silicium n’étant liés que par trois liaisons covalentes a leurs plus proches voisins. La
quatrieme liaison non satisfaire (constituant d’un électron célibataire) est dénommée "liaison
pendante". La concentration de liaisons pendantes dans le silicium amorphe non hydrogéné est
de10”210cm™.

Le gap d’un semi-conducteur amorphe peut donc étre décrit par deux types d’états localisés :

% Des états de queues de bandes qui possédent une distorsion énergétique exponentiellement
décroissante vers 1’inférieur de la bande interdite (BI).

3% Des états profonds, proche du niveau de Fermi, dus aux liaisons pendantes et qui agissent
comme des centres de piégeage et de recombinaison par les €lectrons et les trous ; les queues
de bande proviennent des distorsions dans le réseau et descendent exponentiellement dans la
bande interdite. Les liaisons pendantes introduisent deux états électroniques au milieu du
gap. La densité d’états varie beaucoup selon les conditions de dépot et n’est pas forcement

symétrique [10].
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Fig.1.4 : Densité d’états en échelle logarithmique dans la bande interdite du
silicium amorphe [10].

Ces défauts créent des états dans le milieu du gap qui rendent le dopage inefficace et donc ce
matériau inutilisable pour des applications en microélectronique. Heureusement, ces liaisons
pendantes peuvent étre passivées par I’hydrogeéne, ce qui permet de réduire la densité de défauts
de10”-10"°cm™ et de redonner aux matériaux ses propriétés semi-conductrices [8]. C’est

pourquoi on nomme ce matériau silicium amorphe hydrogéné (a- Si : H).

1.1.2-3 Le silicium amorphe hydrogéné

Le silicium amorphe hydrogéné (a-Si:H), en couche mince, est de plus en plus important
du point de vue technologique ou scientifique. Il a une grande variété d'applications dans la
microélectronique, 1’optoélectronique et le domaine photovoltaique [2].

Le silicium amorphe hydrogéné (a-Si:H) est un matériau semi-conducteur. a-Si:H était considéré
comme un matériau ne présentant une grande utilité. Ces propriétés semi-conductrices ont €té
dans les années soixante. En effet, Chittick et al ont observé qu’en déposant le silicium amorphe

par un plasma de silane (SiHa), plus de 99,9% des défauts étaient saturés par 1’hydrogene, ce qui

rendait ce matériau utilisable comme semiconducteur.

Deés cette découverte, il fit I’objet de recherches intensifiées. La recherche de nouvelles
ressources €nergétiques, ainsi que de nouvelles applications en font un matériau actuellement
encore en pleine évolution. La structure amorphe signifie "pas d’ordre a grande distance".

Néanmoins, un certain ordre existe a courte distance. La figurel.6 montre une
comparaison entre la structure amorphe qui forme des centres de recombinaison pour les porteurs
libres. Dans une grande majorité des cas, ces liaisons sont saturées avec les atomes d’hydrogene.
Cette structure le différencie du silicium cristallin, tant par les possibilités nouvelles qu’elle

offre, que par ses caractéristiques optoélectroniques [11].
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Fig.L.5: structure cristalline et amorphe du silicium [11].

L’incorporation d’atomes d’hydrogéne dans le réseau a-Si permet de saturer un grand
nombre de liaisons pendantes (Fig.I.5). Les atomes d’hydrogéne, qui ont un faible rayon de
covalence, peuvent venir se greffer sur les liaisons pendantes des atomes de silicium en formant
des liaisons SiHy (des liaisons SiH, ou SiH; pourraient également exister) ; ceci se traduit par la
distorsion des états électroniques correspondantes aux liaisons brisées ainsi saturées. Dans ce
cas, la densité des états localisés dans la bande interdite et assez faible, environ10'’cm™/eV™",
pour que le matériau présente les caractéristiques principales d’un semi-conducteur.

Deés qu’un électron occupe un état au-dessus de la bande de valence (E, ) et sous la
bande de conduction (E.), sa fonction d’onde devient localisée et sa mobilité quasi nulle.
Puisqu’il serait inexact de parler de bande interdite (vu la présence d’états dans le gap), on
désigne cet intervalle entre E. et E,, ou I’électron est immobile, comme gap de mobilité.

Ce dernier est del.9eVal.83eV pour le silicium amorphe hydrogéné (Fig.l.6). Les

mesures ¢lectriques ont montré que la concentration en hydrogéne nécessaire a 1’obtention d’un

semi-conducteur de bonne qualité optoélectronique est de 1’ordre de10% [12].
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Fig.1.6: Profil de densité d’états du silicium amorphe hydrogéné [8].

I.1.2-4 Le silicium polycristallin

Le silicium polycristallin est utilisé depuis de nombreuses années en micro€lectronique
dans la réalisation de composants électroniques. Les applications du silicium polycristallin se
sont développées car c’est un matériau qui peut étre déposé sur un substrat amorphe, comme par
exemple sur une plaque de verre (en technologie basse température : < 600°C) ou sur un oxyde
de silicium, tout en conservant des propriétés électriques intéressantes [13]. Le silicium
polycristallin est un matériau formé de grains de silicium de structure quasi-monocristalline
séparés par des joints de grains qui sont des zones contenant un grand nombre de défauts
structurels. Ce matériau posséde donc, compte tenu de ces défauts, une qualité électrique
moindre que celle du silicium monocristallin.

Par contre, il a I’avantage de pouvoir étre déposé sur un substrat de nature amorphe, ce
qui permet de diversifier ses applications. Il existe plusieurs méthodes permettant d’obtenir une

couche de silicium polycristallin. Ce matériau peut €tre obtenu a partir d’'une source gazeuse.

1.2 Les procédés de fabrication des couches minces de silicium
Il existe un grand nombre de méthodes de fabrication des couches minces de silicium.
Dans cette partie, nous exposerons les principales techniques de préparation et nous insisterons

plus particulierement sur la méthode de décomposition chimique.



1.2.1 Les Méthodes basées sur le dépot physique en phase vapeur (PVD)

1.2.1-1 L’évaporation

1.2.1-1.1 L’évaporation thermique sous vide
La technique d'évaporation thermique est trés simple et consiste simplement a chauffer
par effet Joule un matériau qui, vaporis¢, va se déposer sur les substrats. La charge du matériau a
déposer est placée dans un creuset (en tungstene). Cette technique est applicable notamment pour
le dépot d'aluminium, etc....la température d'évaporation de ce métal étant inférieure a la
température de fusion du creuset (en tungsténe) [14].
Un dépot par évaporation met enjeu 3 processus physiques:
-1) Evaporation (ou sublimation): T°matériau => 10° < Pereuset <10 mbar.
-2) Transport en phase vapeur:
» Matiére évaporée atteigne le substrat sans étre déviée=> libre parcours moyen>> distance
source-substrat,
» bon vide pour éviter « 1’oxydation ».
-3) Condensation: T gpsirat » Vdepot » natures matériau et substrat, natures et pression du gaz
ambiant[15].

Nous schématisons sur La figure.l.8 le principe de I’évaporation sous vide :

subs

2
Creuset ® |

Fig.1.7 : Principe général de fonctionnement de 1’évaporation sous vide [15].



1.2.1-1.2 L’évaporation par canon a électrons

Le dépét s’effectue par évaporation dans une enceinte permettant un vide de 10”torr. Les
évaporations sont obtenues a partir de I’une de sources déposées dans les logements d’un bloc de
cuivre refroidi par I’eau. Le chauffage est assuré par un faisceau d’¢électrons défléchis a 180°et
accélérés par une tension de 10kv I’épaisseur et la vitesse de dépdt est contrdlée par un systeéme
¢lectronique a quartz piézo-électrique. Des empilements de couches de diverses natures et

d’épaisseurs contrdlées peuvent étre ainsi réalisées avec cet ensemble.

Les conditions expérimentales usuelles d’un dépot de silicium amorphe sont les suivantes :

v" Source : lingot ;
8
v" Pression :2.10" torr;
v" Courant : 110mA ;
v’ Vitesse de dépot : 115mm/mn ;
v Température du substrat pendant le dépot : ambiante [16].

1.2.1-2 La pulvérisation cathodique

C’est au milieu du XIX siecle que Grove met en évidence le phénoméne d’érosion de la
cathode dans un tube de décharge. La pulvérisation cathodique est alors considéré comme une
nuisance. En 1877, Wright propose d’utiliser ce phénomeéne pour déposer des films minces
métalliques. Mais, c’est seulement au milieu du XX sieécle que Holland et Sidall (1953) prend
une réelle impulsion.

Ce procédé tend a se substituer progressivement a 1'évaporation des lors que 1'on souhaite
des dépots de grande surface. Le principe de la pulvérisation est le méme que celui régissant le
fonctionnement de la pompe ionique et, ce qui est un avantage pour le pompage se retrouve étre
une source de difficulté pour le dépdt. En effet on dispose a faible distance de deux plans
paralleles, I'un support de la source de matériau (cible), l'autre du réceptacle du dépdot. On
procede au bombardement de la source par des ions connus (argon le plus souvent) accélérés
sous 1kV environ, ces ions vont arracher mécaniquement des atomes de la source et ceux-ci vont
étre projetés vers le porte substrat refroidi et s'y déposer. La source plane pouvant étre de tres
grande surface on peut théoriquement effectuer des dépdts relativement homogenes sur une
grande surface.

Les parametres de dépdt des couches minces par pulvérisation sont :



La densité de courant ;

La géométrie de I’ensemble ;

YV V V V V V VY

La composition de gaz résiduels ;

La puissance appliquée sur la cible ;

Alimentation DC ou EF I—l 3 ’

Les pressions résiduelles et de travail de 1’enceinte ;

La tension de polarisation de la porte substrats ;

La présence ou non de champs magnétiques [17-18].
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Fig.1.8 : Principe général de fonctionnement de la pulvérisation Cathodique [15].

Les différents types de pulvérisation présentés sont: la pulvérisation DC, RF, magnétron et

réactives.

1.2.1-2.2 Pulvérisation DC

La tension appliquée au cours de la pulvérisation DC est une tension continue de I’ordre
de 3 a 5 KV. Cette méthode est généralement utilisée pour des dépots de couches métalliques ou
semi-conducteurs. Au cours du dépdt la cible se charge positivement sous I’impact des ions
positifs, si ces derniéres sont isolantes, la charge positive qui y parait ne peut s’écouler. Par
conséquent le plasma s’éteint et le dépots ne peut se produire. Ce qui explique la restriction de

I’utilisation de la pulvérisation DC pour les dépdts de couches conductrices ou semi-conductrices

seulement.

Les caractéristiques d’un tel dépot :

J_ =)

=T

—

-
-] 23

# Une vitesse de dépot supérieur a celle de RF ;



# Une température durant le dépdt pouvant atteindre 200°C —300°C[19-20-21].

1.2.1-2.2 Pulvérisation radio- fréquence RF

Il est impossible de pulvériser des matériaux non conducteurs qui ne permettent pas
I’écoulement de charges ioniques en pulvérisation DC. Pour tourner cette difficulté, on utilise
une tension de polarisation alternative : pendant I’alternance négative, les ions vont pulvériser la
cible et pendant 1’alternance positive, les électrons vont neutraliser les charges accumulé sur la
cible. A haute fréquence (généralement13.56MHz ), les ions qui ont une faible mobilité ne
voient que les potentiels continus (tension d’auto-polarisation) ; alors que les électrons beaucoup
plus mobiles suivent les alternances du potentiel RF d’une électrode a 1’autre. A 1’application de
la tension RF a la cathode, une tension d’auto-polarisation négative se crée a la surface de la
cible grace a la différence de mobilité entre les ions et les €lectrons. En pulvérisation R.F le
trajet des électrons est plus long que dans le cas de la pulvérisation D.C, il en résulte un meilleur
taux d’ionisation dans la premi¢re méthode ou il est possible de travailler a faible pression de gaz
dans la chambre de dépot (jusqu’a une pression de 10™* mb).Contrairement & la pulvérisation en

mode D.C la pression des gaz ne doit pas étre inférieur 4 10 mb [22].

1.2.2-2.3 Pulvérisation magnétron
Un meilleur confinement du plasma peut étre en placant un aiment permanant sous la

cible .le champ magnétique fait tourbillonner les électrons, augmentant ainsi le taux d’ionisation
es vitesses de dépot sont toujours élevées en pulvérisation peut étre en mode R.F ou D.C.
I1 en résulte :

+ 1’augmentation de la vitesse de dépot,

+ [D’abaissement de la pression de maintien du plasma.
Bien entendu ce dispositif n’ajoute rien a 1’énergie des ions arrivant sur la cible, il ne fait

qu’augmenter leur nombre pour une tension de polarisation de la cible donnée [22-23].
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Fig.1.9 : Illustration du fonctionnement d’une cathode magnétron [22].

1.2.2-2.4 Pulvérisation réactives

La pulvérisation réactive consiste a introduire un gaz réactif (I’oxygene. L’azote,...... )
dans le gaz de pulvérisation. cette technique permet de déposer en pulvérisation diode des
matériau isolants tels que les oxydes..., a partir de cibles métalliques . La pulvérisation
réactive permet également de conserver la stoechiométrie lors de la pulvérisation de matériau
comprenant un élément volatil tel que I’oxygene. Cette technique a cependant I’inconvénient de

diminuer la vitesse de dépot [23].

1.2.1-3 Implantation ionique

L'implantation ionique est une technique qui permet de modifier les propriétés et la
composition des matériaux solides en y introduisant des particules chargées (ions).

Les ions arrivent sur la surface du substrat avec des énergies pratiquement identiques.
Lorsque ces projectiles pénetrent dans le solide ils perdent leur énergie cinétique par suite des
collisions soit avec les ¢lectrons libres ou liés, soit avec les noyaux du solide. Les interactions
de ces projectiles avec les €lectrons et les noyaux de la cible sont aléatoires. Les ions se
dispersent, ralentissent et s'arrétent apres avoir parcouru une distance R (Fig.1.10). La
profondeur de pénétration est définie par Rp (Fig.I.10). La distribution des ions est
approximativement gaussienne. Balistiquement, I'ion cesse de se déplacer quand son énergie
cinétique est de I'ordre de 10 eV. Il peut alors se trouver en position interstitielle ou en

position substitutionnelle (Fig.I.11).
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La distribution de pénétration des ions dépend des facteurs suivants :
% le numéro atomique de I'ion incident ;

le numéro atomique de la cible ;

I'énergie cinétique des ions incidents ;

la température de la cible ;

le nombre d'ions incidents recu par unité de surface de la cible, appelé dose ;

* ¥k K Kk *

I'angle d'incidence du faisceau par rapport aux axes cristallographique.

En effet, dans les solides cristallins, le processus d'implantation peut étre compliqué par
le phénoméne de canalisation des ions. Cet effet d'orientation peut étre visualisé en observant
une maquette de réseau cristallin suivant différentes orientations cristallographiques (Fig.l.12).
Le parcours d'un ion canalisé peut étre de 2 a 50 fois le parcours des ions décanalisés.

Si chaque ion frappant la cible crée une zone amorphe, une couche amorphe compléte

sera obtenue quand toutes ces zones individuelles se toucheront (Fig.I.13).

Pour le silicium, une amorphisation compléte est obtenue a 77°K par auto-implantation
pour des doses supérieures a 10" Si*/cm®. Suivant I'épaisseur de la couche amorphe désirée,

I'énergie des ions incidents est de 'ordre de 50 — 400 keV.
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1.2.2 Les méthodes basées sur le dépot chimique en phase vapeur CVD

Le terme CVD "Chemical Vapour Deposition" signifie toute technique de dépot de film a
partir de précurseurs en phase gazeuse, ou le film résulte de la décomposition des substances en
phase gazeuse initiales via des réaction chimiques.

Il existe un grand nombre de méthodes de dépot de silicium en couche mince, dont celles du type
CVD sont certainement les plus utilisées, dont fait partie les deux techniques utilisée dans ce

travail la CVD assisté par plasma (PECVD) et la CVD a basse pression (LPCVD).



1.2.2-1 Dépot chimique en phase vapeur conventionnelle CVD

Le procédé¢ CVD "Chemical Vapor Deposition" est utilis¢é pour déposer ou faire croitre
une couche de matériau solide sur un substrat a partir de gaz spécifiques par réaction chimique
du type :

k
AB(gaz) « > A(solide)+ B(gaz)

k, (L1)

Cette technique consiste a mettre en contact un compos¢ volatil du matériau (ou
précurseur) avec la surface a recouvrir, en présence ou non d'autres gaz. On provoque alors une
ou plusieurs réactions chimiques, donnant au moins un produit solide au niveau du substrat. Les
autres produits de réaction doivent étre gazeux afin d'étre éliminés hors du réacteur.

La technique de CVD met en jeu de nombreux mécanismes liés a différents domaines tels
que la thermodynamique, la mécanique des fluides ou la cinétique de croissance. Le processus de
dépot résulte de la succession de séquences décrites ci-apres et sur la figure. 1.14
Les précurseurs sont tout d’abord générés a 1’état gazeux (1), et sont transportés par diffusion
dans la chambre de réaction au voisinage du substrat chauffé (2). Puis, les espéces gazeuses

traversent la couche limite avant d’arriver sur le substrat.
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Fig.I.14: Représentation des mécanismes généraux du dépdt chimique en phase vapeur [25].



La technique du CVD offre une large gamme de possibilités, Non seulement le type des
gaz initiaux peut étre trés différent, mais également les paramétres comme la pression ou la
température dans le réacteur peuvent changer .En outre, plusieurs géométries de réacteur sont
utilisées : des fours tubulaires, qui peuvent contenir beaucoup de substrats, ou des petits
réacteurs sphériques a substrat unique.

Le gaz les plus couramment utilisés sont le silane (SiH4) et a un degré moindre le disilane
(Si2He) ou le dichlorosilane (SiH,Cl,) pour ne mentionner que les plus importants.

Le silane est le plus utile. Il se décompose suivant la réaction globale :
SiH4—Sis+2H; (1.2)
Deux types essentiels de réactions sont a considérer. Les équations 1.3et 1.4 montrent les

réactions qui interviennent en phase gazeuse, que I’on qualifie d’homogenes :
SiHy «—» SiH, + Hy (1.3)
SiHy+SinHop+2 €% Sigi1Honeg (I.4)
a la température de travail usuelles (aux alentours de550°C), le silane se décompose
pyrolitiquement pour donner naissance a la molécule de silyléne (équation 1.3), un double
radical extrémement réactifs. Il s’en suit des réactions d’insertion en chaine qui produisent des
silanes d’ordre supérieur (équation 1.4). Les molécules adsorbées sont ensuite dissociées a la
surface, libérant ainsi les atomes de silicium qui vont contribuer a la croissance. On qualifie
d’hétérogenes les réactions, qui se produisent a la surface du substrat :
SiH4——» Sig+ Hp (L.5)
SiyHopsp —— 3 nSigt (n+1)H; (1.6)
On peut noter, que le silicium peut se former également en phase gazeuse sous forme de
la molécule Siy, si la température dépasse 740°C.
Ces réactions sont régies par des cinétiques différentes qui vont dépendre des conditions
de dépdt, en particulier de la température, de la pression des gaz, ainsi que du débit. La

décomposition chimique du gaz réactif peut étre obtenue soit par voie thermique, soit par

formation d’un plasma [26].



1.2.2-2 Dépot chimique en phase vapeur assistés par plasma PECVD

Le dépot PECVD "Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition" est fondé sur la
création d’espéces ou d’éléments a déposer a basse température grace a I’apport d’énergie sous
forme électromagnétique (source radiofréquence en générale). Cette technique évite donc des
passages a haute température qui peut entrainer une redistribution des dopants par exemple.

Le gaz réactif est ionisé par formation d’un plasma généré par un champ électrique
alternatif d’une fréquence de13.56MHz généralement. Turban a étudié en détail les mécanismes
de dissociation du silane dans un tel plasma. Les produits de cette réaction sont des ions
d’hydrures de silicium qui vont venir réagir a la surface d’un substrat porté¢ a une température
d’environ300°C. Du fait d'une faible température a la surface du dépdt, I’hydrogéne
n’exodiffuse pas et par conséquent le matériau obtenu est hydrogéné. La teneur en hydrogéne des
couches déposées varie selon les conditions expérimentales et est typiquement de I’ordre
de10%ou bien20Y% dans notre cas. D’autre part, toujours a cause de la relative basse
température du substrat, les conditions généralement utilisées aboutissent a un dépot amorphe.

En générale pour la technique PECVD [24] :
* Stoechiométrie de la couche,
* Présence de quantité d’hydrogéne— parameétres d’excitation du plasma,
* Contraintes des couches:
» En tension a haute fréquence et haute température,

» En compression a basses fréquence et température [15].



Entrée des gaz (Ar,
NZ! S‘i-H_ts }"Hﬂ}

Alimentation RF m
1
o <% — _ _  Distributeur des gaz
o ——-
plasma_ |
SIN ——
o R P=100 mTorr
i R 6 R,
substrat —— O
LI LT
Porte substrat P o S
chauffant (300-400°C) P NH;
roots
FP

Fig.I.15 : Schéma de principe de dépdts en phase vapeur assisté par plasma (PECVD) [15].

1.2.2-3 Dépots chimiques en phase vapeur a basse pression LPCVD

Une autre technique de dép6t, comme évoquée ci-dessus, est la technique LPCVD (Low
Pressure Chemical Vapor Deposition). Cette technique consiste a réaliser un dépdt chimique en

phase vapeur a basse pression. Ce dépdt s’effectue normalement dans un four a mur chaud a des

températures de 1’ordre de 500°C a600°C. On injecte les gaz qui réagissent et qui synthétisent
le matériau a déposer. le dépot réalisé est du silicium polycristallin (ou polysilicium) dopé au
phosphore. Lorsque le matériau est dopé au cours de son élaboration, on dit qu’il est dopé in-
situ.

Pour ce type de dépdts les parameétres les plus importants sont la pression, la température
et le type de gaz dopant utilisé, de ces parameétres dépendent la morphologie du matériau qui
conditionne aussi les propriétés électriques. Les résultats récents sur ces techniques ont montré

qu’il était préférable de déposer le matériau silicium sous forme amorphe (température de dépot

autour de550°C) et de cristalliser ensuite la couche ainsi formée par un recuit thermique, soit

conventionnel, soit rapide, notamment a I’aide d’un laser [24].



1.2.2-4 Dépot chimiques en phase vapeur a pression atmosphérique APCVD

Cette technique a été utilisée a 1’origine pour des dépdts CVD de semiconducteurs,
surtout a des températures trés élevées autour de 1000° C [25]. Plus que pour le dépdt du silicium
polycristallin ou amorphe, cette méthode était employé pour la croissance épitaxique des couches
de silicium, ce qui est possible méme a des température autour de 600°Cen utilisant du
SiH>Cl; ; et des systémes de purification de gaz [26-27]. Dans ce cas cependant les vitesses de
croissance ne sont plus trés grandes (=~ 1nm/min). Dans le domaine de fabrication de couches

amorphes a environ600°C, les vitesses atteignent environ 5-10 A/s [5]. Pour déposer

directement du matériau polycristallin, la température doit étre au dessus de680°C, ce qui n’est

plus compatible avec des substrats de verre.

1.2.2-5 Dépot chimique en phase vapeur par filament chaud HWCVD

Avec cette technique la décomposition du gaz s’effectue a 1’aide d’un filament en
tungstene porté a une température tres élevée. Le substrat en regard n’atteint alors qu’une
température assez faible, ce qui évite une exodiffusion de 1’hydrogeéne. Les problémes de cette
technique sont I’inhomogénéité de dépot et des phénomeénes de pulvérulence souvent observés.
Les vitesses n’excedent en général pas 20 nm/min [30].

Mais plus récemment, pour des besoins de grandes épaisseurs, les efforts menés ont
abouti a un triplement des vitesses, par contre la qualité des couches reste encore a améliorer [31,
32, 33, 34]. Un avantage particulier de cette méthode est la possibilité d’effectuer une post-
hydrogénation dans le réacteur du dépot. Guillet et al. ont pu augmenter la mobilité de leur

matériau de 20 cm*/Vs a 50 cm*/V's grace & une telle hydrogénation [35].

1.2.2-6 Dépot chimiques en phase vapeur homogene HOMOCVD

Cette technique, proposée par Scott et al. [36], consiste a faire passer les gaz dans un
réacteur a haute température (Tg > 550°C). Les especes résultantes diffusent vers un substrat
porté a une température moyenne (Ts < 400°C). A cause de la basse température du substrat, les
réactions hétérogénes sont supprimées et la vitesse de dépot, située entre 2 et 20 A/min, est
uniquement déterminée par les réactions en phase gazeuse (notamment la réaction 1.2). Le dépdt
obtenu dans ces conditions est généralement amorphe avec un contenu d’hydrogéne important et

trés variable selon la température de substrat. Qian et al. ont ainsi fabriqué des couches amorphes



avec des propriétés électriques et optiques ajustables dans une large gamme, notamment la

largeur du gap de 1,6 eV jusqu’a 2,6 eV et I’indice de réfraction entre 2,6 et 5 [37].

1.2.2-7 Dépot chimiques en phase vapeur assistée par lumiere PHOTOASSISTED CVD

Cette technique surtout utilisée pour des dépots épitaxiques a basse température. Le
premier résultat a été rapporté par Kumagawa et al. [38] avec le gaz réactif SiCly et une lampe de
mercure a haute pression. Plus tard, d’autres gaz (SiHy, SipHg, SiH,F, [39]) et d’autres sources

de lumiere comme le laser [40] ou la radiation synchrotron [41] ont été utilisées. Rocheleau et al.
[42] se sont servi de cette technique pour déposer une diode pin solaire avec un rendement de 8,5

%. La vitesse de croissance était de 1 A/s.

1.3 Propriété du silicium [7]

Il est intéressent de connaitre la structure atomique et électronique du silicium amorphe.
Le matériau étant trés sensible aux conditions de préparation et a son historique thermique, cela
rend trés difficiles les confrontations des résultats des différents laboratoires. Suivant que le
matériau est obtenu par évaporation, pulvérisation cathodique ou décomposition de silane, la

résistivité a température ambiante varie sur 10 ordres de grandeur.

I.3.1 Propriété structurale du silicium amorphe déposer par CVD

La préparation des couches minces amorphes nécessite des basses températures pour
éviter la cristallisation, a ces températures, la variation des vitesses de dépots suit une loi

exponentielle de la température absolue.

1.3.2 Effet de la température de dépot

La figure.l.16 montre les vitesses de dépodt et de cristallisation en fonction de I’inverse de

la température.
a) 4700° C une égalité des deux vitesses(V, ~V,), c’est-a—dire que les couches déposées sont
totalement polycristallines avec une orientation préférentielle (111) et(220) pour750°C.

b) a basse température, 600°C(T,(680°C la vitesse de cristallisation est inférieure a celle de

dépot et 1’épaisseur relative de la couche polycristalline obtenue diminue avec la diminution de



la température du dépdt, c’est-a-dire que les dépdts sont partiellement cristallisé, cette structure
hétérogene peut étre expliqué :

+ le matériau est amorphe, au début de la croissance, en suite et pendant la durée du dépot une
cristallisation en phase solide se produit (Fig.l.17);

+* le mécanisme de nucléation a I’interface du substrat film domine la cristallisation.

Sous ces conditions, une couche polycristalline se produit prés de I’interface substrat film et que
1’épaisseur dépend de la vitesse de la croissance du cristal. Cependant, a600°C, la vitesse de

cristallisation est environ le ¥ de la vitesse de dépot cela veut dire que le taux de nucléation est
trop faible pour créer le cristal, donc les dépots sont amorphes. Aux températures au dessous

de600°C, les couches du silicium amorphe peuvent croitre.

T('C)
. 750 650 550
10 T T T T T T T ‘]
CRISTAL AMORPHE 600°C
02 | S o
VITESSE DE DEPOT
o' 650°C
o
Sy 0
m'lO = X
7
?
w 700°C
510-1 }_ VITESSE DE |
CRISTALLISATION
102
107 ! ) ! |
08 1.0 11 1.2 13
1000/T(K)
Fig.I.16:Vitesses de dépot et de Fig.I.17:1llustration schématique de la
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I’inverse de la température [7]. a diverses températures [7].



1.3.3 Propriété électronique du silicium amorphe

Le diagramme de bande du silicium amorphe est représente par la figure. Les principales
différences, par rapport silicium cristallin, sont 1’asymétrie des bandes de valence et de
conduction et les états dans la bande interdite, les niveaux d’énergie correspondant aux liaisons
non satisfaites sont situés dans la région de la bande interdite du cristal puisque c’est
Précisément 1’hybridation qui crée la bande interdite. Autrement dit, il y aura de trés nombreux
états €lectroniques dans la bande interdite. Ceci est représenté schématiquement sur la figure ou
I’on compare la densité des états dans deux semiconducteurs de méme nature chimique, 1’un
cristallin et I’autre amorphe ; il faut remarquer que les défauts peuvent étre neutres, chargés
positivement ou négativement, Dans le cas ou ils ne sont pas neutres. Ils influenceront
directement sur la répartition du champ électrique interne conformément a la loi de poisson

(Fig.L1.18).
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a. dans le cas d'un solide cristallin.

b. Dans le cas d'un matériau amorphe.



1.3.4 Propriété optique du silicium amorphe

Les spectres d’absorption optique du silicium amorphe sont treés sensibles aux conditions
de préparation, comme on peut le voir sur la figure.I.19 Au dessus del.6eV, le coefficient
d’absorption « est moins sensible a la méthode de dépdt. On peut alors prévoir le comportement
des dépdts en fonction de longueur d’onde lors du recuit laser. SiAprend la valeur0.53 um
(YAG=0.53p. ). Ce qui correspond a 2.34eV .On peut remarquer qu’il n’y a presque pas de
différence entre différents types de dépdt. Mais au contraire pourd =1.06eV , soit1l.17eV, les
seuils de recuits doivent nettement différer. La figure.[.20 montre le ccefficient d’absorption,
liée a la structure du silicium, pour différentes températures de dépdt .En effet dans la bande
interdite tous les défauts de structure agissent sur la densité des états €lectroniques N(E) et
modifient de ce fait le spectre d’absorption. Pour conclure on note, d’apreés D.E Carlson, que le
matériau préparé par CVD, par simple de décomposition thermique présente une adsorption
optique deux fois supérieure a celle d’un matériau préparé par décomposition plasma du silane
SiH4. Ceci est probablement di  a la différence de concentration d’hydrogéne dans chaque

matériau (Fig.1.19).
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Fig.1.19: coefficient d’absorption du silicium amorphe pour différentes
méthode de dépot.
E.C.=canon ¢lectron ; P.C.= pulvérisation cathodique.
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1.4 Application du silicium amorphe [9]

Principalement les technologies qui nécessitent des grandes surfaces (macro-électronique),

ou des surfaces non planes. Mais les trois autres applications actuellement en production

industrielle grandissante sont:

*

*

Les applications téléfax: il est possible de structurer une ligne de détecteurs qui couvre la
largeur de la page (I’optique de focalisation n’est plus nécessaire).

Les applications de Xérographie (photocopie et impression laser) : tant pour les
photocopieuses que pour les imprimantes laser, le silicium amorphe est actuellement utilisé
dans certains mod¢les de la firme canon comme matériau photoconducteur; il a le grand
avantage d’étre mécaniquement beaucoup plus résistant que ses concurrents, qui sont en
général le sélénium amorphe, ou des semi-conducteurs organiques. dans cette application,
la surface photoconductrice sert également de support au toner, elle devra étre mise en
contact direct avec la feuille (lors du transfert du toner); l'utilisation d’un matériau
beaucoup plus résistant mécaniquement augmente de fagon non négligeable la durée de vie
du dispositif (durée de vie prolongée d’un facteur 10 environ).

Les écrans plats (technologie TFT) : le silicium amorphe est actuellement utilisé de plus

en plus dans la confection d’écrans d’ordinateurs portables; la possibilité d’utiliser de



grandes surfaces, ainsi que la technologie des transistors en couches minces (TFT), rend
cette derniere application pratique réalisable avec le silicium amorphe.

Les cellules solaires : pour les cellules solaires le silicium utilisé¢ au structure de diodes p-
i-n ; la possibilit¢ d’utiliser de grandes surfaces, aussi excellente absorption du spectre
solaire.

Détecteurs de rayonnements : ce qui concerne les détecteurs de rayonnements le silicium
pour les structures de diodes p-i-n, il a le grand avantage d’étre bonne résistance aux
radiations aussi la possibilité d’utiliser de grandes surfaces et ainsi sur les surfaces non-

planes.
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Transformation de phase dans le silicium

I1.1 Introduction

Depuis longtemps, on sait que l'indentation des matériaux avec des pénétrateurs de
diamant crée des efforts tres €levées sous le pénétrateur, qui peuvent causer les transformations
de phase [43-46].

L'existence d'un effort élevé a mené des chercheurs a suggérer que des expériences
d'indentation pourraient &tre employées pour étudier des transformations de phase a haute
pression. Puisque c'est une technique beaucoup plus simple comparée aux expériences en
cellules a haute pression, et des appareils de contréle de dureté sont généralement disponible

dans des laboratoires de science des matériaux. Cette technique a été employée pour étudier les

transformations de phase au silicium [45-47].

I1.2 Rappel sur les propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques d’un matériau utilisé¢ sous forme de couche mince différent de
celles du méme matériau massif ou méme utilisé sous forme de film épais. Il est donc essentiel
de disposer de méthodes de caractérisation adaptées aux films minces.

Les propriétés mécaniques du film dépendent non seulement de sa nature physico-chimique mais
aussi du procédé de dépot, c’est pourquoi il est important de pouvoir étudier les films dans les
conditions les plus proches possibles de leur utilisation réelle. Les propriétés mécaniques
irréversibles correspondant a une déformation plastique sont traditionnellement mesurées a partir
d’essais de déformation uniaxiale, comme [’essai de traction. Les phénomenes irréversibles
correspondent a des modifications structurales permanentes du matériau : plasticité cristalline,

fluage, transformation de phase [43].
I1.2.1 L’élasticité

Clest au 17" siécle que Robert Hooke énonga la loi, concernant la déformation des

corps ¢€lastique , qui stipule que pour les petites déformations, n'excédant pas la limite d'¢lasticité
du matériau, "l'allongement est proportionnel a la force". La constante d'élasticité, qui porte aussi

le nom de module de Young, correspond au facteur de proportionnalité entre la tension
appliquée(G) a un matériau et la déformation (€) qui y est générée tel qu'énoncé par la loi de
Hooke pour des matériaux homogenes isotropes :

o = FE.c (IL.1)



Avec : E le module de Young (pente de la courbe de traction).
A T’échelle atomique, le module de Young est lié¢ aux liaisons interatomiques et a I’empilement
atomique.

La relation entre la contrainte et la déformation s'exprime alors comme suit :

R
(1-2v)

Cependant, dans le cas de couches minces, la mesure du module de Young est plus complexe,

(11 .2)

particuliecrement lorsque la couche ne peut étre retirée du substrat et étre caractérisée
individuellement. L'étude des propriétés ¢€lastiques et de la dureté de la surface des couches

mince est particuliérement importante. [44]

11.2.2 La dureté

La dureté correspond a la résistance a la pénétration d'un matériau. La valeur de la dureté est
obtenue par le rapport de la force normale (F) et l'aire déformée (A) [45] :

F (I1 .3)

Dans le cas de matériaux cristallins ou polycristallins, la dureté des matériaux est influencée par

leur microstructure. La contrainte nécessaire au déplacement d'une dislocation est inversement

proportionnelle a la distance entre les défauts (1,) (précipités, joints de grains ou autres
dislocations). La résistance a la déformation (6,), donnée par I’équation de Hall-Petch, est

inversement proportionnelle a la taille des grains (Ig) [46] :
_ 1.4
6, =6, +KIl, % a4

Ou o, correspond aux contraintes de friction du réseau et K est une constante du matériau. Dans

le cas des couches minces, les valeurs de l4 et de 1 sont comparables a I'épaisseur de la couche.

Les films minces cristallins et polycristallins présentent donc une plus grande résistance aux

dislocations et a la déformation que les films plus épais.



I1.3 Les contraintes mécaniques dans les couches minces

Le dépot d’un film mince sur un substrat provoque I’apparition d’une contrainte mécanique au
sein du film et dans le substrat. Plusieurs facteurs contribuent et influencent le développement de
ces contraintes dans les couches minces, comme [47-48] :

v" les conditions de dépéts;
la différence entre les coefficients de dilatation thermique;
I’épaisseur de la couche;
la nature du substrat;

la porosité éventuelle du film;

SN NI NERN

la croissance de grains si le film est cristallin;

I1.3.1 Relation contraintes- déformation

11.3.1-1 Généralités

Les contraintes sont décrites par un tenseur dont les composantes sont indiquées

schématiquement par la figure II.1.

Ve

X3
Figure II.1 : Composantes du vecteur contraint et de la matrice représentative du tenseur

des contraintes s’exer¢ant sur un ¢lément infinitésimal de maticre [49].

Le tenseur des contraintes ¢ est exprimé sous la forme suivante :

G G 0 3
(IL.7)
6 =0, 0, G 3

G3; O3 O3



L’état d’équilibre d’un parallélépipéde de mati¢re impose la condition de symétrie suivante :

_ (IL8)

La notation de Voigt permet d’alléger les indices [43] :

(1,7) 11 22 33 23et32 13et3l 12 et 21
Nouvel indice I 1 2 3 4 5 6

Le tenseur des contraintes s’écrit alors :

=]
I

(IL.9)

, (IL.10)

|
I

Dans le cas d’un matériau au comportement ¢lastique et isotrope, les relations entre les contraintes et

les déformations sont données par les équations de Lamé :

Gy = 2Py + MEyy + &y +E5)0; (IL.12)

Ou Sij représente les composantes de la matrice unité, A et | sont les coefficients de Lamé.

Ces coefficients s’expriment en fonction du module de Young E et du coefficient de Poisson

v _E - Ev
B 2(1 + V) (I1.13) et (1 + V)(l i 2\’) (I1.14)




Dans le cas inverse, les équations d”Young s’écrivent :
1+v

I1.3.2 Cas des films minces

v
G, _E(G” +6,, +6,,)0, (IL15)

substrat

Fig.I.1 : Repére défini pour un film mince sur un substrat [49].

L’hypothése des contraintes planes peut s’appliquer dans le cas d’un film mince, déposé sur un

substrat, dont la surface est libre. Elle se traduit, dans le repere défini par la figure II. 1:

6, =0(i=1.2,3) 116
i2

La contrainte est homogene dans le plan du film et biaxiale. L’état de contraintes est défini par
les trois composantes o;, 03 et 05 en notation de Voigt. De plus, si la contrainte est isotrope dans
le film, 67 = 03= 0. Dans le repére des axes de symétrie du systéme {film + substrat}, le tenseur

des déformations s’écrit :

1-ve o 0
e=| 0 -2s 0
E . (11.17)
0 0 Vs
i E



I1.3.2-1 Origine des contraintes mécaniques

Soit un systeme {film + substrat} tel que 1’épaisseur du film soit négligeable par rapport a
celle du substrat et tel que les dimensions transversales du film et du substrat soient trés grandes
par rapport a 1’épaisseur totale. Supposons que le film subisse une variation de volume, par
exemple a cause d’une variation de température. L’équilibre mécanique du systéme crée une
contrainte mécanique dans le film et dans le substrat et impose une courbure a ce systeme [47-
50].

Considérons le systeme {film + substrat} présenté par la figure I1.2. Initialement, le film
et le substrat sont supposés mécaniquement libres. Chaque couche peut tre considérée comme
une entité distincte (Fig.Il.2.a). Supposons que le film subisse une variation de volume par
rapport au substrat. Par exemple, sous I’action de la température, les dimensions du film et du
substrat évoluent proportionnellement a leur propre coefficient de dilatation thermique
(Fig.I1.2.b). Pour rattacher le film au substrat, une force de traction doit étre appliquée au film, a
ses deux extrémités, afin qu’il atteigne la méme longueur que le substrat (Fig.II.2.c). La bicouche
peut alors étre reconstitué, son état de contrainte ne change pas tant que les forces de traction
sont appliquées. La suppression de ces forces, en supposant une adhérence parfaite entre le film
et le substrat, entraine une déformation dans le film. En effet, le film a tendance a revenir a sa
position initiale mais il est bloqué par le substrat rigide, le systéme se courbe (Fig.Il.2.d). Sur le
schéma, le film subit une contrainte en tension tandis que le substrat, par réaction, subit une
contrainte en compression. La contrainte est biaxiale dans le film. En ’absence de toute
sollicitation mécanique externe, la contrainte d’un film, ou sa déformation, posséde deux
composantes principales [47-50-51] :

- la contrainte intrinseéque;

- la contrainte thermique.
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Fig.I.2 : Origine des contraintes mécaniques dans un film mince, a) le film conforme au substrat,
b) contraction du film par rapport au substrat, ¢) application de force en tension aux bords

du film adhérent au substrat, d) suppression des forces appliquées le systéme se courbe.

I1.3.2-1.1 La contrainte intrinséque

La contrainte intrinséque est définie comme la contrainte du matériau pendant sa
fabrication, a la température de dépot. Elle apparait au cours du dépdt, lors de la croissance du
film sur le substrat. Elle se développe dans des conditions de non équilibre total et prend
naissance au sein du film a chaque fois qu’une nouvelle sous-couche est déposée sans que les
atomes sous-jacents n’aient eu le temps de diffuser vers leur position d’équilibre. Elle peut se
manifester par des forces de traction ou de compression internes, selon les conditions de dépot
[51-52].

Par exemple dans les techniques dites CVD, si les produits gazeux de réaction n’ont pas
le temps de s’échapper lors du processus de croissance, ils engendrent une contrainte en tension.
Il en est de méme lorsque ces produits sont désorbés normalement et que les derniers atomes
manquent de mobilité pour combler de fagon convenable les lacunes restantes. Les mécanismes
liés a ce type de contrainte dépendent de la nature du matériau déposé et des conditions
opératoires, comme la température de dépot, la vitesse de dépot, les pressions partielles des gaz
réactifs [53-48]. De plus, la contrainte intrinseéque d’un film peut évoluer aprés son dépot. Un
stockage a I’air ou un recuit par exemple peut engendrer une désorption, une réaction entre

phases, une densification. La nature du film, sa structure, sa composition chimique, sa masse



volumique peuvent alors étre affectées. Des contraintes supplémentaires peuvent apparaitre ou
au contraire des contraintes existantes peuvent étre relaxées. Les oxydes par exemple peuvent

absorber quelques pourcentages d’eau provenant de I’humidité de ’air ambiant [54].

I1.3.2-1.2 La contrainte thérmoélastique

La contrainte thermoélastique dans les couches minces déposées sur un substrat a une
température supérieure a la température ambiante est due a la différence des coefficients de

dilatation thermique entre le substrat et le film [51-52].
La déformation dans le film, &, s’exprime par :
T
g, (T) = [(@,(T) - a (T)dT (I1.20)
T(]
ou o et o sont respectivement les coefficients de dilatation thermique tangents du substrat et du
film, T est la température et Ty correspond a la température initiale a laquelle le film et le
substrat sont dans un état libre de contraintes, c’est-a-dire a la température de dépot du film.
Dans le cas ou les coefficients de dilatation sont indépendants de la température, I’équation 11.21
devient [50] :
& (1) =(a, —a; )(T-T,) (11.21)
Dans le cas ou le film homogene a un comportement élastique et isotrope, la contrainte
thermoélastique dans le plan du film or est déduite des relations précédentes et de la loi de

Hooke. Son expression, dans I’hypothese des contraintes planes et dans le cas ou les coefficients

de dilatation sont indépendants de la température, est évaluée a partir des relations 11.20 et I1.21:

E
6, =——(a,—a,)(T-T,) (11.22)
1-v,

Avec Eget vr le module de Young et le coefficient de Poisson du film (dont leur variation en

fonction de la température est négligée).



11.3.3 Effet des contraintes dans une couche mince

Le dépot d’un film mince sur un substrat de nature différente provoque 1’apparition d’une
contrainte mécanique au sein du film et dans le substrat. La relation entre la force agissant a
I’interface film / substrat et la courbure du systéeme dépend du rapport entre la déflexion du
systeme et I’épaisseur du substrat.

La relation entre le rayon de courbure et la contrainte résiduelle dans un film mince
déposé sur un substrat a été établie pour la premiére fois par Stoney en 1909, dans le cadre d’une
étude mécanique des dépdts métalliques déposés par €lectrolyse [57]. Plus récemment, Flinn et al
ont proposé une autre approche, conduisant au méme résultat, qui s’appuie sur la minimisation
de I’énergie ¢élastique emmagasinée dans le systéme {film + substrat} [58]. R6ll a proposé une
analyse un peu différente basée sur I’étude de la déformation d’un systéme élastique et de la
distribution de contrainte résultante [59]. Henein et Wagner ont examiné I’état de contrainte
induit par le dép6t d’un film sur un substrat [60].

Notons que la contrainte résiduelle dans le film dépend uniquement des caractéristiques du
substrat et des épaisseurs du substrat et du film mais ne fait pas intervenir les propriétés du film.
Par convention, lorsque le film est en tension, sa contrainte résiduelle est positive et son rayon de
courbure est compté positivement (concavité du coté du film) et inversement lorsque le film est

en compression (Fig.I1.13).

film film

substrat

Film en tension Film en compression

Fig.I1.3 : Représentation schématique de la courbure d’un systéme {film + substrat} en
présence de contraintes résiduelles [59].

Cependant, Les contraintes thermomécaniques imposées aux films minces peuvent engendrer des
défauts. [48-56-57-58]:
% des fissurations, qui apparaissent dans I’épaisseur des films fragiles, aux endroits ou la
structure est en forte tension;

¥ des délaminations ou décollements a I’interface entre deux couches.



I1.4 Détermination de la dureté d’un dépot

11.4.1 Indentation

La compréhension de 1’essai de dureté, depuis de nombreuses années, stimuler de
nombreuses recherches. Par définition, la dureté d’un corps est généralement définie comme
¢étant la résistance mécanique qu’il oppose a la pénétration d’un autre corps plus dur, I’indenteur
ou pénétrateur. Cette définition illustre bien la nature vague de la notion de dureté qui peut varier
en fonction de la géométrie de I’indenteur, mais également d’une certaine dualité entre la nature
du matériau et le mode opératoire de 1’essai.

En 1965, Biickle [63] affirme que les problémes complexes liés a cet essai rendent
difficile une définition précise de la dureté d’un matériau. Ainsi, selon la vitesse de pénétration
de I’indenteur, sont mis en jeu 1’¢lasticité, la plasticité, voire le fluage du matériau soumis a un
niveau variable de triaxialit¢é des contraintes. Dans certains cas, le champ de contraintes
provoqué engendre le développement d’un réseau de fissures autour de I’empreinte. La dureté du
matériau endommagé est alors mesurée. Les premiers travaux datent du début du 20°™ siécle
avec Brinell (1900), voire méme avant [64].

L’étude d’indentation reste encore aujourd’hui un domaine scientifique trés ouvert.
Interpréter une indentation, c’est relier les grandeurs physiques mesurées aux caractéristiques
mécaniques des matériaux. Cela sous entend une analyse mécanique du probléme. En effet,
I’indentation consiste a mesurer I’effet produit par un indenteur d’une géométrie bien définie qui
sous une charge laisse une empreinte sur la surface d’un échantillon. La réaction du matériau
correspond a une pression, autrement dit a la force rapportée a 1’aire projetée de I’empreinte. 1l
existe de nombreuses techniques pour mesurer I’indentation utilisant différentes géométries
d’indenteurs selon la nature du matériau testé. Pour les métaux ou les céramiques, et plus
particulierement dans le cas de films minces, les indenteurs les plus couramment utilisés sont des
pyramides a base carrée ou losange (indenteurs de type Vickers, Knoop) ou triangulaire
équilatérale (indenteurs de type Berkovitch). Ces géométries présentent 1’avantage de pouvoir
étre obtenues avec une trés bonne précision, ce qui est essentiel lorsqu’on travaille a faible
échelle, par taille et polissage du diamant. Plusieurs autres types d’essais existent : Brinell,
Rockwell, Chalmers, Shore, Herbert [65].

Le tableau II-1 présente la définition et 1’utilisation de quelques unes de ces différents types

d’indenteurs [66].
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Tableau II-1 : Définition et utilisation des différents types d’indenteur [66].




I1.4.2 Variation de la dureté avec la charge d’indentation

Il y a souvent confusion entre dureté d’un matériau et ce qui est appelé le nombre de
dureté. En réalité, la dureté d’un matériau dans un état donné est une constante. Par contre, le
nombre de dureté varie suivant la méthode employée pour la mesure mais aussi en fonction de la
charge appliquée.

C’est pourquoi lorsqu’il est évoqué le terme de dureté, il est toujours nécessaire de
préciser la charge a laquelle a été effectué¢ 1’essai. Ce phénomene est connu dans la littérature
sous le nom d’effet de taille de I’empreinte (ISE : Indentation Size Effect) [67-68]. Cet effet est
trés difficile a prévoir et a prendre en compte car pour des charges faibles, le nombre de dureté
peut croitre ou décroitre selon le cas comme il est illustré schématiquement sur la fig.11.4.

Les forces appliquées a I’indenteur définissent les différents domaines de mesure. On parle de
macro-indentation pour les charges supérieures a 10 newtons.

Le domaine le plus utilisées pour tester les transformations de phase et celui de la micro-
indentation (0.01a 10 newtons). Cependant depuis quelques années des appareils, permettant
I’application de tres faibles charges de 1’ordre de 10 micronewtons a 5 millinewtons, ont été
développées : c’est le domaine de la nano-indentation.

Comme le releve J.Alexis [69] ou encore lost et Bigot [70] et au vu de cette rapide introduction,
la dureté¢ des dépdts est généralement difficile & déterminer avec précision. En effet en micro-
indentation, soit I’influence du substrat intervient soit I’empreinte est trop petite et masquée en
raison de la morphologie du dépot, sans parler de I’influence de la charge. Pour contourner ce
probléme, J.Alexis, propose deux approches différentes a savoir :

# [D’utilisation de charges trés faibles et donc de la nanoindentation,

3% 1’utilisation de mod¢les analytiques qui permettent de formuler la dureté des dépots a
partir d’essais effectués a plus forte charge combinant la dureté des composants
dépdt/substrat.

Dans ce présent travail, nous allons nous intéresser a la micro-indentation qui nécessite de tres

faibles charges. Notre but est de créer des contraintes ¢levées dans le matériau a étudier.
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Fig.I1.4 : Représentation schématique de la variation de la dureté avec la charge
d'indentation d'apres Biickle [71-72].

Les hypotheéses concernant la variation de la dureté en fonction de la charge sont accessibles
dans différents articles se rapportant a ce phénomene [45-46].
Plusieurs facteurs peuvent influencer la mesure de la dureté, a commencer par la résolution du
microscope optique avec lequel la diagonale de I’empreinte est mesurée. L’incertitude des
mesures qui est constante est €gale a £ 0,5um comme rapporté par A.Roman [47], mais celle-ci
pourrait étre diminuée en mesurant les empreintes par microscopie €lectronique a balayage [45].
L’appareil avec lequel est effectué¢ I’essai de dureté peut également avoir sa part de
responsabilité¢ dans I’incertitude de mesure [45] puisque I’effet des vibrations (qui augmentent
la diagonale de I’empreinte — donc diminuent la dureté mesurée) devient proportionnellement
plus important pour les faibles charges. Avec les duromeétres conventionnels, il est ainsi illusoire
de mesurer des duretés avec des charges inférieures a Sgf.
11 faut également tenir compte :

% des phénomenes de diffraction (on doit opérer en lumiére monochromatique);

% de la vitesse de mise en charge;

% de la durée de maintien de la charge sur certains matériaux qui peut provoquer un

fluage;
% de la bonne perpendicularité entre le pénétrateur et la surface de 1’échantillon.

I1 est également possible de mettre en cause la méthode de préparation du matériau (ou



L’expérimentateur). La surface de 1’échantillon doit étre polie, ce qui risque d’entrainer la
création de contraintes superficielles de compression, donc une augmentation de la dureté [1, 48,
49].

Pour avoir un ordre de grandeur, un polissage a I’aide d’une pate diamantée de 1um provoque
une perturbation sur une profondeur de 10um pour certains matériaux.

A I’opposé Pethica et Tabor [50] observent une diminution de la dureté — aux trés faibles charges
— qu’ils attribuent a un adoucissement du matériau en surface ou a la formation d’un film
d’oxyde. Cette derniére constatation met donc directement en cause le matériau lui-méme et plus
précisément sa microstructure. En effet, a 1’échelle de I’empreinte, le matériau est rarement
homogéne. Les imperfections de la structure, les joints de grains ou encore les précipités peuvent
venir influencer la mesure.

Pour les plus faibles charges, le volume indenté est si petit qu’il ne contient pas de
défauts majeurs. Cependant, ’augmentation de la dureté est associée pour d’autres auteurs a
I’existence d’un film de contamination a la surface de 1’échantillon. Ce film agit par ses
propriétés lubrifiantes qui changent le coefficient de frottement entre le diamant et le matériau
pendant la pénétration [57] et non, comme on pourrait le supposer, par ses caractéristiques
mécaniques propres. Toutes les différentes hypotheses ont été vérifiées expérimentalement pour
quelques matériaux, mais n’ont pas pu étre généralisées. Nous allons voir maintenant différents

modeles visant a représenter la variation de dureté avec la charge appliquée.

IL.5 Transformation de phase dans le silicium

Pendant I’indentation, des matériaux sont soumis aux contraintes fortement localisées.
Ces dernieres causent non seulement la formation des fissures mais aussi la déformation
plastique par glissement de dislocation; mais le changement complet de la structure cristalline et
la formation des phases amorphes ou polymorphes a haute pression peuvent se produire dans la
zone des contraintes ou il y a un contact maximum. Un tel contact induisant des
transformations de phases a été observé dans les matériaux durs et fragiles, incluant les semi-
conducteurs (Si, Ge, GaAs et InSb) et les matériaux céramiques tels que Sic et SiO, (a-quartz et

verre de silice).

La combinaison des tests d’indentation, avec la microspectroscopie Raman constitue un
outil puissant et rapide pour 1'étude des transformations de phases induites par des pressions
dans les matériaux durs et fragiles tels que les céramiques et les semi-conducteurs [73]. Les

contraintes ¢levées offrent la possibilité de varier les conditions de charge qui peuvent produire



des phases. Il est connu que dans la région d'indentation, ou il y a des contraintes maximum, la
structure cristalline primitive peut devenir instable et se transformer en une phase amorphe ou
polymorphe a haute pression. L'intérét est la compréhension des phénomeénes de contact de
charge considérable pour étudier la formation des nouvelles phases a haute pression, mais le
principal intérét, dans les sciences des matériaux, est li¢ directement aux applications concernant
les phases induites par les pressions. La compréhension des transformations a haute pression
dans la céramique diélectrique, qui ne conduisent pas a la formation des phases métalliques a
haute pression, peut aider a améliorer leur comportement de fabrication. Les différents états
¢lectroniques engendrés par des phases amorphes localisées ou les nouvelles phases cristallines
dans 1'isolant et semi-conducteurs peuvent étre exploitées dans des dispositifs électroniques. De
nouvelles phases métastables a haute pression peuvent étre formées sous un pénétrateur de
dureté. Elles sont dues aux trés hautes pressions générées quand une charge modérée (en
général 0.1- 10 N) est appliquée a une surface tres faible (typiquement 0.1-100 pm?). Dans un
scénario typique, les contraintes appliquées causent une transformation du matériau a une phase
a haute pression (Fig.IL.5). Cette phase est cristalline ou amorphe, si la charge appliquée cause
le désordre structurel ou l'effondrement de la structure initiale. Aprés déchargement, cet état a
haute pression peut étre trouvé a la pression ambiante (par exemple SiO, [74] amorphe ou ZrO,
[75] monoclinique) ou se transforme a d'autres phases, s'il est instable au-dessous d'une certaine
pression. Dans ce cas, la transformation peut précéder a la phase initiale ou produire plusieurs
autres. La plupart du temps les phases sont métastables (par exemple le silicium). Tenant compte
du fait que toutes ces transformations se produisent en volumes tres petits de plusieurs microns
cubiques ou moins, a la température ambiante et habituellement au cours d'une période courte,
1'état des phases résultantes est amorphe ou nanocristallin. Souvent, le facteur critique est le taux
de déchargement déterminant comment le temps est suffisant pour la cristallisation. Des
difficultés d'analyse de ces phases proviennent d'un phénomene pauvre de cristallinité/ désordre
des nouvelles phases dans les région indentées, la dimension faible de la surface de
transformation, qui varie de <1 a 10 um , et les contraintes résiduelles trés hautes dans ces
régions. En 1970 a Cornell [73], a l'institut de la physique des hautes pressions en Russie et dans
certains laboratoires de recherche, des pénétrateurs de diamant ont été¢ employés pour réaliser des
hautes pressions. Les nouvelles phases se forment dans des zones trés réduites. De ce fait la
caractérisation de ces régions par la diffraction des rayons X (XRD) et d'autres méthodes

d'analyse conventionnelles de caractérisation peuvent étre non reproductibles.

Plusieurs ¢études de transformations de phase induites par l'indentation ont été conduites par

l'utilisation de la microscopie électronique a transmission (MET) [74-75-76]. Cependant,



I'observation par MET est compliquée par la difficulté¢ de la préparation des échantillons : effet
du contact durant le dimpling, polissage ionique et aussi par 'augmentation de la température due
au faisceau d'électrons durant 1'observation. Cependant, le MET et la diffraction électronique sont

efficaces pour détecter seulement les phases stables.

Du fait de l'utilisation avec succés de la spectroscopie Raman pour étudier les
transformations de phase au cours des expériences conventionnelles a haute pression, il est
naturel d’utiliser cette technique de caractérisation dans les expériences d'indentation.

Néanmoins, la combinaison de la microspectroscopie Raman avec les expériences
d'indentation a été utilisée, en premier lieu, dans le cas seulement de la transformation de la
structure tétragonale a celle monoclinique dans ZrO, [77]. Dans les premiéres études de
l'indentation du silicium en utilisant la spectroscopie Raman, il a été reporté uniquement la
formation de la phase amorphe du silicium précédemment connue par MET[78]. Dans les
travaux qui ont suivi apres, I'importance de la microspectroscopie Raman a été montrée [73-79].

Nous considérons cette technique de caractérisation comme un instrument optimal pour la
détection des transformations de phase durant I'indentation a cause de sa capacité d'analyser les
régions trés petites (>1 um) sur la surface de 1'échantillon sans aucune préparation. En plus, les
contraintes, générées par l'indentation, peuvent étre mesurées facilement.

Dans ce travail nous résumons les résultats des transformations de phase, induites par
indentation, obtenues par microspectroscopie dans le cas du silicium et du germanium.

Pour le silicium, 12 polymorphes a haute pression ont ¢té¢ trouvés dans des expériences
entreprises sous pression. Il y a une transition a partir de la structure stable a la structure
diamant B-tin (Si-IT) de 10 a 13 GPa, qui est la premiére d'une une série de phases métalliques a
haute pression (Si-Il— Si-IX— SI-V— Si-VI—-Si-VII— Si-X) qui couramment se termine par
la structure cfc (Si-X) se formant au-dessus de 79 GPa ''. La formation de la phase p-tin
dépend des conditions des pressions et la pression de transformation peut étre réduite a 8 GPa
en appliquant des contraintes nonhydrostatiques '2. La réduction de volume durant cette
transformation est 21% [80].

D'autres transformations de phase se produisent pendant la relaxation comme résultant
de l'instabilité de Si-II au-dessous de 10 GPa et conduit a la formation des phases semi
métalliques ou semi-conductrices qui peuvent exister d'une fagon métastable a des conditions
ambiantes. La premiére de ces phases a été trouvé par Wentorf et Kasper [81]. C'est la structure
cubique centrée avec huit atomes par maille (bc8, Si-III). Ils sont trouvé aussi la structure
hexagonale diamant (Lonsdaleite, Si-IV) en chauffant la phase bc8 a 200 °C. La structure

cubique diamant a été réobtenu par chauffage de 1'échantillon au-dessus de 500 °C. Récemment,



il a été trouvé par Crain et al. [82] que durant la décompression de la phase métallique, la phase
Si-III se forme par l'intermédiaire d'une phase (Si-XII), qui a une structure r8 rhomboédrique.
Finalement, les deux phases tétragonales (Si-VIII, Si-XI) sont encore inconnues et se forment
durant la décompression rapide [83].

Les transformations de phase a haute pression dans le Ge sont analogues a celles du silicium. 1l
y a une transformation métallique B-tin a une pression de 10.6 (£5) GPa, [84] qui peut étre
réduite a 6.7 GPa en appliquant une pression hydrostatique [85]. Durant la décompression, il y
a plusieurs phases métastables. La phase métastable Ge-III covalente se forme au dessous de
7.6 GPa et possede une maille tétragonale simple, qui contient 12 atomes (structure st12) [84].
La phase Ge-IV, qui se forme durant la décompression rapide,a la structure be8 similaire a
celle de Si [86]. Cette phase se transforme en une phase hexagonal diamant (Lonsdaleite, Ge -
V) durant plusieurs heures.

Du fait que les valeurs de dureté du Si et du Ge (respectivementl0 — 12 GPa et 6 — 8 GPa,
dépendant de la charge d'indentation) [87] sont proches de celles de la pression de métallisation,
alors il n'est pas surprenant que les mémes phases métalliques connues pour les expériences de
haute pression se forment aussi durant l'indentation. Ceci a été confirmé par Gridneva et autres
[88].

Dans des travaux précédents [73-79-89-90];i1 a ¢été démontré en utilisant la
microspectroscopie Raman que les phases métastables de Si (bandes Raman a 163, a 350, a
382, 4394, 4412, et 430 cm™) et de Ge (bandes Raman a 148, 177, 189, 211, 227, 244, et 271
cm™) peuvent étre détectés aprés indentation (fig. 2). La structure cubique diamant d'origine
Si-I et Ge-I posséde un seul pic Raman respectivement & 521 et 300 cm™.

En comparant ces spectres Raman aux données de la littérature pour les transformations a haute

pression et aux spectres Raman dans les phases métastables [90-91], nous concluons que les

phases bc8 et 18 ont été formées (Tableau 1).
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Fig. I1.5: Spectres Raman obtenus a partir de Si (a) et de Ge (b) des phases cristallines
métastables dues aux transformations de phase induites par indentation
(Longueur d'onde d'excitation : 632.8 nm).

A (em™) || || phase structure

150 (large) || || - amorphes

161 || || Si-111/Si-XII be8/r8

300 || || Si-(2TA) cubique diamant

350 || || Si-X11 r8

304 || || Si-XII r8

412 || || Si-IIl be8

430 || || Si-111 be8

Amorphous

|] 382 |||| Si-1il bes

470 (broad) |“ -

Hexagonal diamond or

500-515 Si-IV or Si-1 Nanocrystalline cubic

diamond

Tableau. I1.2 : Les longueurs d'ondes des bandes Raman correspondant aux différentes
phases de silicium apres indentation.



Dans le cas de Ge, l'identification n'a pas été signalée avec exactitude concernant les
bandes Raman pour les trois phases métastables différentes (st12, be8 ou r8), car les données de
la littérature sont trés limitées. Ces phases coexistent aprés indentation, la séparation des
spectres et la position des intensités de bande sont difficiles [91]. Kobliska et autres, avaient
observé seulement deux bandes Raman a 246 (+3) cm™ et 273 cm™ pour la phase (st12).

Cependant, ces spectres sont trés similaires a ceux de Hanfland et de Syassen [92].
observés a 2.7 GPa mais contiennent plusieurs autres bandes. Les spectres Raman ci-dessus
(fig.2b) sont probablement affectés par la présence de la structure Ge (bc8) et par la structure r8
hypothétique [93].

Il a été observé que les phases métastables de Ge ont disparu durant un jour ou durant le
temps d'acquisition du spectre quand l'intensité laser est trop élevée. En plus des phases
métastables cristallines, il existe des phases amorphes aprés indentation avec un taux de
décompression élevé, c-a-d a des taux de déchargement au dela de 1 mm min™ (fig.3).

L'expansion explosive du matériau dans ces conditions ne donne pas le temps suffisant pour
la cristallisation des phases métastables.

Finalement, des bandes Raman a 500 -515 cm™ dans le cas de Si et a 293 cm™ pour Ge
ont été observées. Pour Si, cette bande Raman apparait au bord des zones d'indentées et aussi
accordée aux débris autour de cette région, qui a ¢été détachée plastiquement durant
l'indentation. Le chauffage de 1'échantillon a 200C° conduit aussi a la formation de cette bande
Raman. Dans le cas de Ge, on a observé cette bande Raman a l'instar des phases métastables
des échantillons agé de plus d'un jour ou durant les études Raman en utilisant des intensités
laser >100 pw.

Ces bandes Raman sont interprétées de deux manieres. Les premicres, elles sont attribuées
a la phase hexagonal diamant. Cette phase de silicium a une bande Raman & environ 500 cm™ a
510 cm™ [94-95]. D'autre part, il est aussi possible d'interpréter ces bandes en termes de bande
Raman décalées et asymétriques de la phase cubique stable diamant. Dans ce cas, elle peuvent
indiquer la présence d'un matériau nanocristallin de structure cubique diamant [96-97],

La taille moyenne du cristal de cette phase est estimé a environ 1nm.
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Les méthodes de caractérisation et les techniques expérimentales

II1.1 Introduction

Dans ce chapitre nous allons présenter les différentes techniques expérimentales,
utilisées au cours de ce travail, concernant le dép6t des couches minces de silicium amorphe, leur
indentation et leur caractérisation. Pour mener a bien l'investigation de nos €chantillons, nous
avons choisi les techniques de caractérisation suivantes :

* La micro spectroscopie Raman : utilisée pour déterminer les phases de silicium formée
apres microindentation et étudier leur évolution.

* La diffraction des rayons X pour I'étude des propriétés structurales.

% La microscopie optique pour déterminer 1'é¢tat de surface des échantillons et les

phénomenes engendrés par I'indentation telles que les fissures, empreintes. ..

I11.2 Dépot des couches minces de silicium amorphe

Les couches minces de silicium amorphe, d’épaisseur égale a 1000 et 2000 A, ont ¢été
déposées par la méthode C.V.D. (Chemical Vapor Deposition) sur deux types de substrat silicium
monocristallin d'orientation (100). La préparation de ces couches nécessite des températures
basses pour éviter une cristallisation. Il existe un intervalle de températures trés étroit autour de
600°C ou la vitesse de dépot de silicium amorphe est approximativement de 1 um/heure. Le dépot
obtenu est alors amorphe.

Le silicium amorphe est préparé par la décomposition thermique du silane (SiHs) a une
température Ty voisine de 600°C. C'est une méthode en phase gazeuse sous pression
atmosphérique. Le gaz porteur est de I'argon ou de I'hydrogene. Nos dépodts ont été obtenus sous
un flux porteur d'azote.

Les différentes étapes de la réaction de dépot dans la phase gazeuse et sur la surface du substrat

sont les suivantes :

SiHa4 (g) » SiH (g) + H2 (g) (D
SiH, (g) » 2Si-H () (IT)
2Si-H (g) > 2Si (s) + Hs (g) (I11)




L'équation (II) est supposée €tre une limitation au processus de déposition et par conséquent le
taux de croissance est proportionnel a [P (SiH4)/P (H2)]"* ou P (SiHy) et P (Hy) désignent
respectivement les pressions partielles de SiHy4 et de Hj.

Les observations a basses et hautes températures de dépdt mettent en évidence la disparition
d'une grande quantité de SiH, avant d'atteindre la surface du silicium et indiquent qu'une certaine
partie de celui-ci arrive a la surface sous forme d'un composé différent de celui de départ.

La surface du substrat, sur laquelle s’effectue le dépot doit étre propre. Le nettoyage de la
surface se fait par polissage mécanique et décapage chimique qui constituent une étape
essentielle pour la qualité des couches de silicium amorphe obtenues et conditionnent en partie

les propriétés du silicium cristallisé ou indenté[7].

II1.2.1 Le choix du substrat

Le choix du substrat est fondamental et doit présenter des conditions essentielles telles que :

% Coefficient de dilatation thermique voisin de celui du silicium,

% Réactivité chimique minimale avec le milieu environnant dans des conditions physico-
chimique nécessaire a la réalisation de recuit et lors des différentes étapes de la
technologie de fabrication des circuits électroniques,

% Possibilité d’obtenir de grandes surfaces exemptes de défauts, homogénes et de bonne

qualité cristalline.



II1.3 Microindentation
Les essais de microindentation Vickers ont été effectués sur les couches minces de silicium
amorphe a l'aide de 'appareil.

Le tableau, ci-dessous, résume les essais de microindentation subis par nos échantillons.

éepaisseur . ,
P 1000 A 2000 A
charge-indentaion CVD Pulvérisation
15 gf~-50 + + +
15 gf-100 + + +
20 gf-50 + + +
20 gf-100 + +
30 gf~100 + +
5 gf-50 +
521100 +

Tableau III.1 : Les différents essais de microindentation subis par nos échantillons.

L'équation de microindentation sera :

Avec a: le rayon

P : charge appliquée.

Nous avons appliqué plusieurs charges : 5, 15, 20 et 30 gf pour les deux nombres d’empreintes :

50 et 100 pendant 15 secondes.



Ils consistent a mesurer la résistance du matériau a la pénétration par un indenteur de forme
définie. La pénétration met en jeu une série de facteurs comme les déformations élastiques, le
frottement entre le pénétrateur et le matériau, la géométrie du pénétrateur, ses propriétés
mécaniques et la charge qui y est appliquée. Aussi, la valeur numérique obtenue ne doit pas étre
considérée comme le reflet des propriétés fondamentales du matériau ou de la couche mais plutot
comme la réponse d'un matériau donné aux conditions de pénétration imposées par le test [54].
Nous avons choisi d'utiliser I'indenteur Vickers et non d’autre indenteur car présentent
I’avantage de pouvoir étre obtenues avec une trés bonne précision, ce qui est essentiel lorsqu’on
travaille a faible échelle, par taille et polissage du diamant. Il est plus adapté dans le cas de
couches minces ou de microstructures étroites. L'empreinte laissée est un losange dont on mesure

la longueur de la plus grande diagonale D (Figure III.1).

I11.4 Techniques de caractérisation

I11.4.1 Spectroscopie Raman

En 1928, en Inde, Sir C.V. Raman (7/11/1888-21/11/1970) « pris Nobel de physique en
1930 » a été le premier a s'intéresser au phénoméne d'émission lumineuse inélastique. Le
rayonnement émis par des molécules bombardées contient des photons de méme fréquence que
ceux du rayonnement incident, mais aussi des photons de fréquences différentes. Cet effet est
trés faible - approximativement 1 photon sur 1 million (0.0001%) sera émis avec une longueur
d'onde légerement différente de la longueur d'onde incidente. Ce processus a été ensuite appelé
d'aprés le nom de son découvreur, et le changement de fréquence est appelé effet Raman. A la fin
des années 1930, la spectroscopie Raman était devenue la principale méthode non-destructive
d'analyse chimique.

Malgré le développement des lasers dans les années 60, la spectroscopie Raman resta
largement confinée dans les laboratoires, car nécessitant toujours des gens trés qualifiés pour
obtenir des spectres trés simples. Le systeme nécessitait d'étre constamment surveillé et calibré
du fait que les échelles de longueur d'onde utilisées dépendaient largement des conditions
ambiantes, des analyses fiables et des données bibliographiques n'étant pas du tout répandues a

I'époque[3].



I11.4.2 Principe de la spectrométrie RAMAN

En spectrométrie Raman, 1’analyse se fait par excitation du matériau. Porté a un niveau
énergétique virtuel par une puissante source lumineuse monochromatique de type laser, il remet
ensuite une radiation qui est collectée puis analysée par un détecteur adéquat. Cette radiation
comporte deux types de signaux. Le premier trés majoritaire correspond a la diffusion Rayleigh :
la radiation incidente est diffusée ¢élastiquement sans changement d’énergie donc de longueur
d’onde. Toutefois, des photons dans un nombre treés limité de cas peuvent interagir avec la
maticre. Celle-ci absorbe (ou céde) de 1’énergie aux photons incidents produisant ainsi les
radiations Stokes (ou anti-Stokes) (fig.III.1). La variation d’énergie observée sur le photon nous

renseigne alors sur les niveaux énergétiques de rotation et de vibration de la molécule concernée.

Dans le cadre de la spectrométrie Raman, on s’intéresse aux énergies de vibration et de
rotation, trés faibles, en comparaison de celles des photons incidents.
Pour moins d’un milliéme des photons diffusés, on observe un changement de fréquence c’est
I’effet Raman. Deux cas peuvent alors se présenter :
® V oqir<Vo(Vairr= Vo- Vi) c’est la diffusion Raman Stockes. Elle correspond a des chocs
au cours desquels les photons gagnent de 1’énergie au dépend des liaisons moléculaires.
¥ Vair>Vo(Vair= Vot Vyip) c’est la diffusion Raman anti- Stockes. Cette fois les photons
perdent de 1’énergie au profit des molécules.
Cependant, une petite fraction de la lumiére (~ 1 sur 10" photons) sera dispersée de maniére

inélastique, a des fréquences différentes de celle des photons incidents.

Il est a noter que I’intensité des raies Stockes est plus importante que celle des raies anti-

Stockes.

Echauffement de 1’échantillon ou
Fluorescence

Niveaux
virtuels

Stokes Anti-

=4 Stokes
E=0 1o
= =2 i
=1 I '
v=0

Excitation dans le visible Excitation dans I’infrarouge

Fig III.1 : Diagramme de Jablonski : Evolution de 1’énergie de
vibration d’un atome stimulé par un laser.



La différence d'énergie entre la lumiére incidente et la lumiére dispersée est proportionnelle
a I'énergie de vibration des molécules diffusantes. Ce processus d'échange d'énergie entre les

molécules  diffusantes et la  lumiére incidente est appelé l'effet Raman.

photon incident
photon diffusé

Figure II1.2: Principe de la spectroscopie Raman : création d’un photon diffusé et
d’un phonon (processus Stokes) dans 1’échantillon étudié.

I11.4.2-1 Structure d’un spectrométre Raman
Le spectromeétre Raman est constitué suivant le schéma (fig.I11.3): les radiations d'une source
laser puissante sont conduites dans une fibre optique jusqu'a 1'échantillon a analyser et
provoquent son excitation. La lumiére produite est recueillie par un capteur, puis acheminée par
une fibre optique jusqu'au séparateur. Couplé a un détecteur celui-ci fournit alors des données sur
1'échantillon qui n'ont plus qu'a étre traitées informatiquement.
Les informations accessibles par spectrométrie Raman
Les informations apportées par la spectroscopie Raman sont relativement étendues:
% identification de phases ou de composés chimiques ;
«»+ caractérisation des matériaux ;
¢ détermination de la structure moléculaire ;

% étude des systémes amorphes et cristallins.

La spectroscopie Raman fournit en effet des informations de natures différentes. Elle permet

de caractériser aussi bien 1’ordre a courte, qu’a moyenne ou grande distance. Le spectre Raman



d’un composé indique donc aussi bien le type de liaison d’un composé que sa structure
cristalline. Ses performances sont particuliecrement remarquables. Il s’agit de la méthode
spectroscopique dotée de la meilleure résolution (un micron) pour I’identification et la
caractérisation de composés ou de phases. Sa capacité a identifier les systémes amorphes est
également inégalée [11]. le type du spectrométrie Raman est : Jobin - Yvon, il a un microscope

Olympus DX40 et un laser de puissance 10 mW.

| iiil Fibre optique —

Fibre optique

Séparateur

Traitement des données

Figure I11.3 : Schéma de principe d’un spectrometre Raman.

111-4.2-2 Calcul des contraintes

La spectroscopie Raman nous permet de calculer les contraintes causées par 1’introduction de

I’atome de I’hydrogene dans la matrice du silicium amorphe selon la relation [53] :

o=-250*MPa-cm*Aw



I11.4.2-3 Les avantages de la spectroscopie Raman

Les caractéristiques de la spectroscopie Raman

¢ L’¢échantillon n’est pas dégradé. La méthode est non destructive et non intrusive, ce qui
permet de I’appliquer a des systémes réels.

¢ Elle est facile a mettre en oeuvre. Le temps de préparation n’est nul ou quasi nul. La
nature des échantillons solide, liquide, ou gazeuse n’intervient pas. Elle ne requiert de
plus qu’une faible quantité d’échantillon (1 pg).

¢ Elle peut étre utilisée dans un grand nombre de cas (matériaux hétérogenes, échantillons
dont la structure peut étre orientée ou non).

¢ Elle peut étre couplée avec d’autres méthodes analytiques, et offre la possibilité¢ de
mesures in situ.

¢ Elle est applicable aux solides atomiques.

¢ Elle est utilisable sur des échantillons de trés petite taille (jusqu’a 10™'* m?).

¢ Elle est sensible aux petites structures (identification des systémes amorphes, analyses
des films trés fins pour lesquels les méthodes de diffraction sont parfois difficiles a

réaliser).

I11.4.3 Diffraction des rayons X

Depuis la découverte des rayons X, leur diffraction X révolutionna les débuts de la
physique du solide. D'énorme progres ont été réalisés depuis ces premicres tentatives qui
permettent maintenant d’étudier des matériaux a structures trés complexes, non seulement dans
des conditions de température et pression ambiantes, mais aussi jusqu'a des pressions de plusieurs
millions d'atmospheéres a des températures variant des quelques kelvin jusqu'a plusieurs milliers

de degrés.

Les rayons X sont des radiations électromagnétiques de nature ondulatoire. Ils résultent du
choc d'¢lectrons rapides contre une cible métallique appelée anticathode mais seulement
1% de I'énergie est transformée en énergie de radiation X, le reste donne naissance a une grande
quantité de chaleur. Lorsqu'un faisceau de rayons X tombe sur la maticre, une partie de I'énergie
est absorbée et 1'autre transmise ou diffusée : c'est celle qui nous intéresse. La maticére va émettre

un rayonnement de méme longueur d'onde que le rayonnement incident mais dans des directions



différentes de celle du faisceau initial. Chaque atome va étre la source d'un rayonnement diffusé
et l'onde observée dans une direction donnée sera la résultante de la superposition des ondes
provenant de chaque atome. L'intensité des ondes élémentaires émises par chaque atome est tres
faible. Pour qu'elle soit suffisante, il faut que les ondes diffusées par tes atomes d'un méme
cristal soient en concordance de phase.

Si les atomes sont répartis de maniere irréguliere, comme c'est le cas dans les liquides ou
les corps amorphes, l'accord n'est que partiel. Par contre, les cristaux donnent lieu a des
phénomenes intenses d'ou l'on peut déduire la position des atomes qui forment la structure.
L'analyse des directions de diffraction et de l'intensité diffractée permet ainsi de déterminer

Ia structure cristalline [9].

I11.4.3-1 Production des rayons X

Une tension de plusieurs kilovolts est appliquée entre un filament chauffé et une anode en
cuivre pour arracher des €lectrons et les projeter sur l'anode. Le ralentissement de ces particules
dans le cuivre va produire un spectre de rayonnement X par €émission de photons de
désexcitation de ce matériau. Un monochromateur permet ensuite de sélectionner une plage
d'énergie. Pour notre étude, les raies utilisées sont les raies les plus énergétiques Kal et Ka2 du
cuivre, correspondant respectivement a 8,049 et 8,018 keV. La longueur d'onde A est donc de
l'ordre de 1,54 A. Ce monochromateur, ainsi qu'un systéme de fentes d'ouvertures, permettent de

focaliser le faisceau sur un échantillon.
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Fig I11.4 : Spectre des rayonnements électromagnétiques.

I11.4.3-1.2 Loi de Bragg

=00 -~ O----O-=-O-=--O--

Figure I11.5 : Représentation de la loi de Bragg



On place un cristal sur le trajet d'un faisceau de rayons X paralléles et monochromatiques
comme représenté sur la Figure I11.6 ; Les rayons X diffuses dans toutes les directions de l'espace
par les atomes du cristal doivent parcourir des chemins égaux ou qui différent d'un nombre entier

de longueurs d'onde.
D'autre part, ces rayons ne sont en phase que pour = nA. Bragg a ainsi montré que pour
que l'intensité réfléchie soit maximum, les rayons X incidents doivent rencontrer le plan

réticulaire sous I'angle O tel que :

2d,,sn0O =nA

Les conditions nécessaires a cette interférence constructive sont données par la loi de
Bragg :
N : Ordre de la diffraction,
A : Longueur d’onde du faisceau de rayons X,

d nk - Distance de deux plans réticulaires,

0 : angle d’incidence des rayons X.

Fig.I11.6 : famille de plans cristallins en condition de Bragg.



I11.4.3-2 Exploitation des diffractogrammes

La diffractogrammes est un enregistrement de 1’intensité diffractée en fonction de I’angle
20 formé avec le faisceau direct. L’étude du diffractogrammes permet de remonter a un grand

nombre d’informations sur les caractéristiques structurales et microstructurales de 1I’échantillon
telles que la structure cristallines des différentes phases, leurs proportions, la taille des
cristallites, les taux de défauts structuraux, les mocro et micro- contraintes et la présence d’une

texture.

I11.4.3-3 Positions angulaires des raies de diffraction

Les positions angulaires des raies de diffraction sont caractéristiques des paramétres du
réseau cristallin. L’étude des positions des raies de diffraction permet donc de remonter au
réseau cristallin de chacune des phases cristallisées de 1’échantillon. Une fois le réseau
déterminé, les positions angulaires des raies permettent de calculer les distances interréticulaires

des plans atomiques diffractant et ainsi d’accéder aux parameétres de maille. Par exemple, pour

a=d,, . /h’+k*+1’

un systéme cubique, on a

Les parameétres de maille évoluent sous I’effet de macro-contraintes ou la présence de
défauts ponctuels tels que des lacunes atomiques ou des atomes en substitution ou en insertion
dans la structure. Moyennant certaines précautions, I’étude des positions angulaires des raies de

diffraction permet de déterminer le taux de contraintes ou la nature des défauts ponctuels [54].

111.4.3-4 Intensité de raies de diffraction

Les positions et intensité des raies de diffraction de la plupart des matériaux connus ont
été étudiées et sont répertoires dans des bases de données. La comparaison d’un
diffractogrammes expérimentales avec ces données permet de retrouver la nature de chaque

phase constitutive de 1’échantillon.



I11.4.3-5 Configuration de mesure

Le diffractométre est utilisé en mode &- 26 . Dans ce mode, le détecteur est positionné en
permanence de facon a ne recevoir que les faisceaux diffractés par les plans réticulaires

paralléles a la surface de I’échantillon.

tube 4 rayons X détecteur de rayons X

échantillon

Fig.II1.7 : Définition des angles dans le montage de Bragg-Brentano.

Grace a I’avancée technologique moderne, qui a introduit la diffractométrie, la diffraction
permet la détermination des structures nouvellement ¢laborées, et d’identifier en quelques
minutes les phases cristallisées présentes dans tout matériau. Par ailleurs, la diffraction des
rayons X sur la matiére cristalline permet d’avoir accés a des informations physiques sur les
cristaux notamment leur taille et leur orientation.

Dans notre cas 1’enregistrement de nos spectres a été effectu¢ a 1’aide du diffractometre
Automatisé Siemens de type D8-Advance opérant en géométrie Bragg-Brantano, suivant les
conditions suivantes :

% la source des rayons X est produite par une anticathode cuivre CuKo avec une longueur

d’onde A cuk« =1.5418A et qui est séparé a I’aide d’un monochromateur au Germanium,

alimentée par un générateur tension —courant de 40kV-20maA ;

L’échantillon est placé sur une téte goniométrique ;

* Les spectres de DRX des échantillons ont été enregistrés pour 20 compris entre 15° a

75° avec un pat de 0.02° ;

* L’identification des phases présentes dans les spectres de DRX a été faite en utilisant

les fiches ASTM.



Dans le cas du silicium, la série de plans diffractés, dont I’intensité de 1’onde diffractée est
non nulle, est : (111), (220), (311), (400), (331), (422), (333),. ... Les angles 20 correspondantes
sont reportés dans le tableau 3.1 selon la table ASTM 27-1402 [3].

hkl 111 220 311 400 331 422
20 (°) 28.443 47.303 56.123 69.131 76.377 88.032
Lol 11; 1 0.55 0.3 0.6 0.11 0.12

tableaulll.2 : Angles de diffraction 20 et rapports I°y/I’111 pour les six premiéres.

I11.4.3-6 Le calcul de la taille des grains

D’aprés le spectre de diffraction RX, on peut calculer la dimension des grains selon la relation
suivante :

d- 09 *A
6 * cosO

0.9 : une constante ;
d : La dimension des grains apparente ;

A : La longueur d’onde est égale a 1,54184A ;

6 : la longueur mi-hauteur de la raie principale dans notre cas.

Alors, la taille moyenne des grains peut s’écrire de la maniére suivante ;
5 Yy

d :id

moyenne 3 apparente



111.4.4 Microscopie optique

Les observations optiques ont été réalisées sur un microscope optique ZEIZZ permettant des
grandissements de 20-1500 fois. Un capteur numérique, monté sur ce microscope, permet de
visualiser les différentes empreintes.

L’acquisition des micrographies s’effectue par ordinateur grace a un logiciel approprié. La
figure 8 montre 1’état de surface d’un échantillon indenté.
Les observations, réalisées a 1’aide du microscope optique, permettent d’apprécier I’homogénéité

en surface de la microstructure des films minces de silicium indentées.

Fig.II1.8 : Micrographie optique de 1’état de surface d’un échantillon indenté.
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IV.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous exposons nos résultats expérimentaux obtenus au cours de ce travail.
Deux types d’échantillons ont été indentés

* a-Si (1000A)/silicium monocristallin.

* a-Si (20004 )/silicium monocristallin.
Les moyens essentiels de caractérisations utilisés sont:

% La microscopie optique

% La microspectroscopie Raman

% La diffraction des rayons X.

IV.2 Caractérisation des échantillons d’épaisseur 1000A

Pour ce type d’échantillons, trois charges ont été utilisées: 15, 20 et 30 gf pour 50 et 100

empreintes. La répartition des empreintes est donnée par la figure.IV.1:

Fig.IV.1 : Répartition des empreintes dans 1’échantillon a-Si (1000A)/silicium
monocristallin indenté.

Nous remarquons que les empreintes sont bien espacées. Cet espacement a été réalisé

volontairement pour éviter la propagation des fissures.



IV.2.1 Caractérisation des échantillons par microscopie optique
IV.2.1-1 La couche a-Si indentée avec une charge 15 gf pour 50

et 100 indentations

La surface des échantillons indentés a été caractérisée par microscopie optique (en mode
réflexion), les empreintes des échantillons indentées pour 50 et 100 ne présentent pas le méme
aspect comme nous pouvons le voir sur la figure.IV.2. En effet si ’échantillon présentant 50
empreintes ne présente aucune fissure, celui indenté par 100 se caractérise par la présence des
fissures autour d'un certain nombre d'empreintes. Nous pensons que les fissures observées sont a

leur premier stade de formation.

Fig.IV.2 : Micrographie optique de I’échantillon a-Si (1000A)/ silicium monocristallin
indenté par une charge de 15 gf. a) 50 indentations.  b) 100 indentations.



IV.2.1-2 La couche a-Si indentée avec une charge 20 gf pour 50

et 100 indentations

Le méme aspect d'empreinte, que celui observé dans la figure IV.3, a été rencontré dans

le cas d’une charge 20 gf apres 50 indentations.

Fig.IV.3: Micrographie optique de 1’échantillon a-Si (1000 A)/ silicium
monocristallin indenté par une charge de 20 gf pour 50 indentations.

En augmentant le nombre d'indentions jusqu’a 100 indentations, tout en gardant la méme
charge, nous avons observé deux aspects d'empreintes. Le premier aspect se caractérise par la
présence de fissures principales et secondaires autour de I'empreinte (Fig.IV.4.a-b). Le second

montre un phénomeéne d'extrusion (Fig.IV.5.a-b).

Fig.IV.4 : Micrographie optique de I’échantillon a-Si (1000A)/ silicium monocristallin
indenté par une charge de 20 gf pour 100 indentations.



A ce de l'observation, le phénoméne d'extrusion reste inexpliqué. Mais nous notons qu'il a
été montré que lorsque I’indenteur pénétre dans la matiére, deux cas de figure peuvent se
présenter. Souvent, l’indentation entraine une accumulation de matiére sur les bords de
I’empreinte. Ceci est notamment observé lorsqu’on étudie des couches molles, ou lorsqu’on a une
perte d’adhésion de la couche supérieure pendant la décharge de I’indenteur. On constate aussi
que I’indentation peut causer un effondrement de matiére dans la cavité. C’est le cas notamment

lorsqu’on étudie des matériaux friables, qui présentent une certaine porosité.

Fig.IV.5 : Micrographie optique montrant le phénomene d'extrusion

a) moins prononcg. b) plus prononcg.

L'illustration schématique de l'indentation Vickers est donnée par la figure IV.6, ou nous

pouvons observer la délimitation de la zone sous contrainte.

Zone of phase transiormation

Etrained zone

Radial crack

Fig.IV.6 : Illustration schématique de I'indentation Vickers [99].



L’indentation Vickers est caractérisée par la dureté. L'effort moyen de contact, ou la duret¢ H,
est li¢ a la charge maximale P de contact et le rayon du contact a. la dureté H est donnée par la

relation suivante :

H=_r (IV.1)

IV.2.2 Caractérisation des échantillons par microspectroscopie Raman

IV.2.2-1 Caractérisation des couches minces a-Si non indentées

La figure IV.7 représente le diagramme de diffraction électronique de la couche mince de
a-Si. Ce diagramme ne renferme qu'un seul anneau diffus caractéristique du silicium amorphe.
Ceci montre qu'avant la microindentation du silicium aucune phase cristalline n'est présente
dans les couches minces de a-Si. Nous avons choisi la diffraction électronique pour caractériser
I'échantillon de référence car cette technique est trés sophistiquée pour détecter les phases

cristallines de trés faible dimension.

A

Fig IV.7: Diagramme de diffraction électronique de la couche mince de a-Si non indentée.



IV.2.2-2 La couche a-Si indentée avec une charge de 15 gf pour 50

et 100 indentations

La figure IV.8 représente les spectres raman de la couche a-Si indentée avec une charge
de 15 gf pour 50 et 100 indentations.

Le spectre raman de I’échantillon indenté par une charge de 15 gf pour 50 empreintes est
donné par la figure IV.8a. Il comporte plusieurs pics. L’identification de ces pics se résume

comme suit :

e bc8 (Si-IID): 184, 408 cm™.
o 8 (Si-XII): 184,398,430 cm.
e Si-XIII: 330 cm’.

Les structures cristallins des phases Si-III et Si-XII, sont respectivement, cubique centré
et rhomboédrique. La phase Si-XIII est considérée, dans la littérature, comme étant de structure
indéfinie.

Nous notons qu’a notre connaissance que les pics 92, 109, 305, 159, 288, 420 cm’! ne sont
mentionnés par aucun travail scientifique. Probablement nous sommes en présence de la
formation d’une nouvelle phase (ou plus) de silicium.

Le pic 4 521 cm™, le plus intense, est caractéristique du substrat, a savoir le silicium
monocristallin. Il est a signaler 1’absence de la bande a 480 cm™ caractéristique du silicium
amorphe. Sachant que le matériau de départ est amorphe, nous pensons qu’une cristallisation
s’est produite. Ceci concorde parfaitement bien avec les résultats obtenus dans le cas de
I’indentation des couches minces du germanium amorphe [90].

En augmentant le nombre d’empreintes a 100, nous constatons que le spectre raman
correspondant renferme presque le méme nombre de pics, indiquant la formation les mémes
phases que dans le cas de 50 empreintes. L’apparition d’un pic 4 126 cm™ est spécifique & une
phase non définie.

Les pics correspondants aux deux phases bc8 (Si-III) et r8 (Si-XII) ont diminué
d’intensité, traduisant le fait qu’elles deviennent moins importantes par rapport au cas précédent.
Probablement elles laissent place la formation de la phase Si-XIII, comme le confirme

I’apparition des pics a 200 et 497 cm™ correspondant a la phase Si-XIII.
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Fig.IV.8: Spectre micro-raman de 1’échantillon a-Si (1000 A)/ silicium monocristallin
indenté avec une charge de 15 gf pour 50 indentations a) et 100 indentations b).



IV.2.2-3 La couche a-Si indentée avec une charge 20 gf pour 50

et 100 indentations

La figure IV.9 représente les spectres raman de la couche a-Si indentée avec une charge
de 20 gf pour 50 et 100 indentations.

Les deux spectres raman correspondant montre le méme phénoméne observé dans le cas
de la charge 15 gf, a savoir des transformations de phase dans les couches minces de silicium
amorphe et la cristallisation de a-Si.

L’augmentation du nombre d’empreintes n’entraine pas un changement dans le nombre
de phases formées. L’intensité des pics & 136 et 184 cm™ deviennent plus importantes, montrant
que les phases Si-XIII, be8 (Si-11I) et 8 (Si-XII) sont plus importantes.

Le spectre raman de la figure IV.9b montre la présence d’une bande Raman a 480 cm’,
spécifique au silicium amorphe, 1’apparition de cette bande est un peu intrigante dans la mesure
ou nous pouvons penser qu’un phénomene d’amorphisation a été induit par la microindentation
des couches minces du silicium amorphe (a-Si).

Nous signalons que la caractérisation par microscopie optique a montré un phénoméne
d’extrusion dans le cas de cet échantillon. Nous pouvons considérer que 1’amorphisation est lie
a ce phénomene d’extrusion. En effet J. I. Jang et al [100], dans leur étude de la nanoindentation
du silicium monocristallin, ont montré que la région d’extrusion est relaxée. Cette relaxation

entraine I’amorphisation du matériau étudié.



% 20 gf-50 empreintes 1000 A I e .. Si 5 )e
Q ...Si-lll a
o ...Si-Xll
= ..SiXllI
& ...non identifié
%
- omo
n
S
oo %
3
2
[
@
€
£ 3 .
o | 3 20 gf-100 empreintes 1000 A I ° ---2!‘:” af
= o...Si-
= % g .-SiXIl b
2 e on = ...SiXl
- - «--.non identifié
S
% 9
[

: :
200 1, 400 600
longueur d'onde (cm™)

Fig.IV.9: Spectre micro-raman de I’échantillon a-Si (1000 A)/ silicium monocristallin
indenté pour une charge 20 gf-50 indentations et 20 gf-100 indentations.

Bien que les échantillons présentant un phénomene d’extrusion soient considérés moins
importants dans le cas des applications pratiques, nous avons essay¢ d’étudier I'effet de

I’augmentation de la charge sur les transformations de phase dans le silicium amorphe (a-Si).



IV.2.2-4 La couche a-Si indentée avec une charge 30 gf pour 100

indentations
Le spectre raman de 1’échantillon, avec 30 gf pour 100 indentations, montre que les
phases formées deviennent plus importantes (pics plus intenses) (Fig. IV.10). La bande raman a
480 cm™ devient plus prononcée signifiant que le phénoméne d’extrusion est amplifié.
L’identification de ces pics se résume comme suit :
e bc8 (Si-IIN) : 184 cm™,
e 18 (Si-XII): 381 cm™.
o Si-XIII: 138 cm™.
Concernant les pics 95, 109, 160, 197 cm'l, nous n’avons aucune information sur leur
nature. Probablement nous sommes en présence de la formation d’une nouvelle phase (ou plus)

de silicium.
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Fig.IV.10: Spectre micro-raman de I’échantillon a-Si (1000A)/ silicium
monocristallin indenté pour une charge 30 gf pour 100 indentations.

En conclusion, nous pouvons dire que la microindentation des couches minces de
silicium amorphe a induit des transformations de phase considérables. Néanmoins les charges 20
gf et 30 gf, pour I’épaisseur 1000 A, entrainent un phénomeéne indésirable qui est I’extrusion. De

cette constations, il est préférable d’utiliser des charges plus faibles.



IV.3 Caractérisation des échantillons d’épaisseur 2000 A
IV.3.1 Caractérisation des échantillons par microscopie optique
IV.3.1-1 La couche a-Si indentée avec deux charges 20 gf et 30 gf

pour 100 indentations

Nous avons caractérisé par microcopie optique, les échantillons d’épaisseur 2000 A
indentés par les mémes charges utilisées des le cas du silicium amorphe (a-Si) d’épaisseur 1000
A.

Contrairement au premier type d’échantillon, ces empreintes du 2™ type d’échantillon
présentent pratiquement le méme aspect pour toutes charges utilisées (Fig.IV.5).

Ces échantillons, dans leur totalité, ne présentent ou ne contiennent pas de fissures. Le
phénoméne d’extrusion n’a été observé que dans le cas de la charge 30 gf. Il n’est pas si

important que celui observé dans 1’échantillon a-Si (1000 A) pour une charge de 20 gf.

Fig.IV.11 : Micrographie optique de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium monocristallin
indenté¢ avec une charge de 20 gf pour 100 indentations.



Fig.IV.12 : Micrographie optique de 1’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium monocristallin
indenté avec une charge de 30 gf pour 100 indentations.

IV.3.2 Caractérisation des échantillons par microspectroscopie raman
IV.3.2-1 La couche a-Si indentée avec une charge de 5 gf pour 50

et 100 indentations

De méme, les échantillons d’épaisseur 2000 A et indentés ont été caractérisés par

La microspectroscopie raman. Nous avons utilisé 3 charges : 5, 20 et 30 gf.

La figure IV.13 représente les spectres raman de la couche a-Si indentée avec une charge
de 5 gf pour 50 et 100 indentations. L’identification des pics de ces deux spectres montre la
formation des mémes phases rencontrées dans le cas des échantillons de 1000 A d’épaisseur.
L’augmentation du nombre d’empreintes ne fait qu’augmenter 1’intensité des pics, signifiant que
les phases formées deviennent plus importantes. Néanmoins pour cette faible charge le silicium
amorphe subsiste : présence de deux bandes raman a 350 et 480 cm™. La charge est si faible pour

induire une cristallisation de a-Si.
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Fig.IV.13 : Spectre micro-raman de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium monocristallin
indenté pour une charge 5 gf pour 50 et 100 indentations.

Des deux spectres précédents, nous avons remarqué que le nombre d’empreintes n’a pas
un effet considérable sur les transformations de phase. De ce fait, nous avons choisi d’étudier les
¢chantillons indentés par les charges 20 et 30 gf pour uniquement 100 empreintes. Donc ce cas la

surface a étudier est importante en dimension.



1V.3.2-2 La couche a-Si indentée avec une charge 20 gf pour

100 indentations

La figure IV.14 représente le spectre raman de la couche a-Si indentée avec une charge
de 20 gf pour 100 indentations.

Le spectre raman, de 1’échantillon indenté par une charge de 20 gf et 100 empreintes,
montre que les bandes raman correspondant au silicium amorphe disparaissent. Ceci est
probablement di a une cristallisation de a-Si. En plus ce spectre montre la formation des mémes
phases d’intensité plus ou moins différentes que le cas de la microindentation avec 5 gf pour 50

et 100 indentations.
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Fig.IV.14 : Spectre micro-raman de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté par une charge 20 gf pour 100 indentations.



IV.3.2-3 La couche a-Si indentée avec une charge de 30 gf pour

100 indentations

La figure IV.15 représentent le spectre raman de la couche a-Si indentée avec une charge
de 30 gf pour 100 indentations.

Le spectre raman de I’échantillon indenté par une charge de 30 gf pour 100 indentations
renferme presque le méme nombre de pics. Seulement, nous constatons 1’apparition de trois pics
4205, 488 et 500 cm™ que nous considérons importants.

Le pic 4 488 cm™', combiné a I’intensité du pic 184 cm™ montre que la phase be8 (Si-III)
devient plus importante. Ceci rend I’apparition du pic & 500 cm™, spécifique a la phase
Hexagonal diamant (Si-1V), inattendue. En effet, les deux phases bc8 (Si-III) et 8 (Si-XII) sont
caractérisées par des entropies trop élevées, elles sont considérées comme des phases
métastables. Normalement a la pression ambiante, elles doivent disparaitre, mais leurs fortes
liaisons de covalence font qu’elles subsistent encore. La présence de la phase Hexagonal diamant
(Si-1V) est significative de leur disparition [101].

Un résultat important semble étre obtenu. Il réside dans la présence du pic a 205 cm™, qui
est caractéristique du nitrure de silicium Si3N4 sous une forme polycristallin. Sachant que nos
couches minces de silicium amorphe contiennent une concentration d’azote comprise entre 20 et
30 %, nous pouvons alors penser que la microindentation a conduit a la formation de ce composé

a savoir Si3Ny.
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Fig.IV.15 : Spectre micro-raman de 1’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté pour une charge 30 gf pour 100 indentations.

IV.3.3 Caractérisation des échantillons par diffraction des rayons X

Nous avons caractérisé, par diffraction des rayons X, uniquement les couches minces

indentées d’épaisseur 2000 A.

IV.3.3-1 La couche a-Si indentée avec une charge 5 gf pour

50 indentations

La figure IV.16 représente le spectre de la diffraction des rayons X de la couche a-Si
indentée avec une charge de 5 gf pour 50 indentations. Ce spectre, renfermant plusieurs raies,
nous a permis d’identifier les phases suivantes: bc8 (Si-III), Si-IV, r8 (Si-XII), Si-XIII. 11
concorde parfaitement bien avec celui obtenu par microspectroscopie raman du méme
échantillon, a I’exception de la présence de la phase hexagonal diamant (Si-IV). Cette phase a été
détectée par la diffraction des rayons X car la surface analysée par cette technique est trés grande

que celle caractérisée par microspectroscopie raman. Cette derniére est de I’ordre de 1um”.
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Fig.IV.16 : Spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté pour une charge 5 gf pour 50 indentations.

1V.3.3-2 La couche a-Si indentée avec une charge de 5 gf pour

100 indentations

La figure IV.17 représente le spectre de la diffraction des rayons X de la couche a-Si
indentée avec une charge de 5 gf pour 100 indentations.
Le spectre diffraction des rayons X ne différe pas trop de celui de I’échantillon précédent. Un fait
marquant de ce spectre est la diminution trop importante de 1’intensité de la raie (400) du

silicium monocristallin. Ce résultat reste inexpliqué.
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Fig.IV.17 : Spectre diffraction des rayons X de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté pour une charge 5 gf pour 100 indentations.

IV.3.3-3 La couche a-Si indentée avec deux charge de 20 gf et 30 gf

pour 100 indentations

La figure IV.18 représente les spectres la diffraction des rayons X de la couche a-Si
indentée avec une charge de 20 et 30 gf pour 100 indentations. Les deux spectres sont presque
identiques, montrant les mémes phases déterminées par micro-raman. Ils renferment la raie a
28,45°spécifique a la raie (111) du silicium de structure cubique diamant. Ce 1a est significatif de
la cristallisation du silicium amorphe.

L’apparition de la raie a 29.74°, caractéristique de la phase Si-1V, et la disparition de la raie a
33.19° (raie de la phase Si-III, Si-XII) (Fig.IV.18b) montrent que la phase de structure hexagonal
croit au détriment des deux autres. Cette compétition entre les raies 29.74°et 33.19° a été
évoquée dans la littérature [101]. Ce méme phénomeéne est rencontré dans le cas de la faible
charge (Fig.IV.16, Fig.IV.17). Une diminution considérable de I’intensité de la raie 69.17° a été
aussi observée dans le cas de I’échantillon 30 gf pour 100 indentations. Cette intensité reste

toujours important dans le cas ’autre échantillon. Ceci peut étre expliqué par la dimension des



¢chantillons caractérisés. En effet la surface analysée de 1’échantillon 20 gf pour 100

indentations est beaucoup plus grands que les autres.
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Fig.IV.18: Spectre diffraction des rayons X de I’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté pour une charge 20 et 30 gf pour 100 indentations.



1V.4 Effet des procédés du dépot

Les propriétés mécaniques du film dépendent non seulement de sa nature physico-
chimique mais aussi du procédé de dépot. Dans cette partie nous avons essayé d’étudier, d’une
facon qualitative, 1’effet des procédés de dépot sur les transformations de phase dans les couches
minces de silicium amorphe.

Pour ce faire nous avons choisi, en plus de la technique CVD, la pulvérisation ionique pour
préparer les couches minces de silicium amorphe d’épaisseur 2000 A. Les échantillons élaborés
par pulvérisation ionique ont ét¢ indentés avec deux charges 15 et 20 gf pour uniquement 50
empreintes.

Les spectres raman, donné par les figures V.19, montrent que les couches amorphes indentées
avec les mémes conditions ne se comportent pas de la méme manieére :
¢ Le nombre des pics raman est plus important dans le cas du procédé CVD.
¢ L’intensité des pics, montrant I’importance des phases formées, est beaucoup plus
remarquée dans le procédé¢ CVD.
¢ absence totale de la phase Si-III dans le procédé pulvérisation ionique. Il y a uniquement
la formation des Si-III, Si-XII.
¢ cristallisation du silicium amorphe dans les deux cas de procédé.
A ce stade de I’expérimentation, nous remarquons que les couches indentées avec des charges
différentes se comportent de la méme manicre, c-a-d I’effet de charges n’est pas vraiment

important que dans le cas du procédé¢ CVD (Fig.IV.20).
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Fig.IV.19: Spectre micro-raman des 1’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium
monocristallin indenté avec une charge 15 gf pour 50 indentations
a) pulvérisation ionique. b) CVD.
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Fig.IV.20 : Spectre micro-raman des 1’échantillon a-Si (2000 A)/ silicium

monocristallin (pulvérisation ionique) indenté pour une charge 15 et 20 gf
pour 50 indentations.

Pour avoir une étude compléte sur I’effet des procédés de dépot, sur les transformations de phase

dans les couches minces, d’autres séries d’expérience sont nécessaires.



CONCLUSION GENERALE

Au cours de ce travail de mémoire de magistére, nous avons étudié les transformations de phase
par micro-indentation des couches minces de silicium amorphe.

Les couches minces a-Si, d’épaisseur 1000 et 2000 A, ont été déposées par CVD sur du silicium
monocristallin. La diffraction électronique a montré que les couches préparées sont
complétement amorphes : aucune phase cristalline n'est présente. Ces échantillons ont été
indentés par différentes charges (5, 15, 20 et 30 gf) et pour deux nombres d’empreintes 50 et
100. Leur caractérisation a été réalisée a 1’aide de la microscopie optique, la microspectroscopie
Raman et la diffraction des rayons X.

L’effet de 1’épaisseur des couches minces a été¢ étudié. La microscopie optique a montré un
phénomene d’extrusion trés important dans les couches d’épaisseur 1000 A. Ce phénomene est
indésirable pour les applications pratiques. L’analyse par microspectroscopie Raman a révélé
que pour les deux épaisseurs considérées les mémes phases se sont formées aprés micro
indentation. Leur importance est beaucoup plus liée a la charge et au nombre d’empreintes. Pour
toutes les charges, a I’exception de la charge 30 gf, les phases Si-III et Si-XII semblent étre des
phases tres stables a la température ambiante. Dans le cas de la plus grande charge (30 gf), la
phase Si-IV a été détectée. Elle croit au détriment des phases citées précédemment. Ceci a été
confirmé par la compétition entre les raies a 29° (phase Si-1V) et a 33° (phase Si-III ou Si-XII).
La microspectroscopie Raman a montré que d’une part [’extrusion entraine un phénomene
d’amorphisation 1li¢ a la relaxation des contraintes et d’autre part qu’une cristallisation des
couches minces de silicium amorphe s’est produite a la température ambiante.

La caractérisation de quelques échantillons par la diffraction des rayons n'a fait que confirmer
les résultats obtenus par l'analyse micro-raman a savoir : i) identification des mémes phases
formées, 1i) confirmation de la cristallisation du silicium amorphe par l'apparition du pic a 28°
caractéristique du silicium cristallin.

Au cours de ce travail, nous avons réalisé une étude préliminaire sur la microindentation des
couches minces de a-Si préparées par différents procédés. Les résultats obtenus ont montré que

la méthode de dépdt a un effet considérable sur les transformations de phase dans le silicium.
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Abstract

This work concerns the phase transformations, induced in thin amorphous silicon layers, by
microindentation.

The silicon layers, 1000 and 2000 A in thickness, were deposited by CVD (Chemical Vapor
Deposition) method onto single-crystal silicon substrate.

Microindentation tests, for various loads and various numbers of prints, were carried out on these
samples. These layers, thus indented, were characterized by raman microspectroscopy, x-rays
diffraction and optical microscopy.

The results showed that silicon phases, of structure other than the diamond cubic structure, were
obtained. Their number and their importance depend on the thickness and test conditions of
microindentation tests. The effect of the deposition processes on the phase transformations in

silicon was studied.

Key words: Thin amorphous silicon layers, Microindentation, Raman Microspectroscopy,

Optical microscopy, X-rays diffraction, Phase transformations.
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Résumé

Ce travail de mémoire de magistere porte sur les transformations de phase induites par
microindentation des couches minces de silicium amorphe.

Ces couches d’épaisseur 1000 et 2000 A ont été déposées par la technique CVD (Chemical
Vapor Deposition) sur un substrat de silicium monocristallin.

Des essais de microindentation, pour différentes charges et différents nombres d’empreintes, ont
été effectués sur ces échantillons. Ces couches, ainsi indentées, ont été caractérisées par
microspectroscopie Raman, diffraction des rayons X et microscopie optique.

Les résultats obtenus ont montré que des phases de silicium, de structure autre que la structure
cubique diamant, ont été formées. Leur nombre et leur importance dépendent des conditions des
tests d’indentation et des €paisseurs des couches a-Si. L’effet des procédés du dépot, sur les

transformations de phase dans le silicium, a été étudié.

Mots Clés : Couches minces de silicium amorphe, Microindentation, Microspectroscopie
Raman, Microscopie optique, Diffraction des rayons X, Transformations de

phase.



