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Introduction générale

D’un point de vue scientifique, le terme < nanofils > est un terme générique désignant une
structure pleine dont I'une des dimensions est grande devant les deux autres et dont le diametre
est inférieur au micron. Les nanofils semiconducteurs, auxquels nous nous intéressons dans le
cadre de ces travaux, sont étudiés depuis leur découverte en tant que brique de base pour
I’amélioration des dispositifs du futur.

Mais avant d’aborder plus concretement ce travail de these sur ’étude des nanofils semicon-
ducteurs, autorisons-nous de considérer rapidement ces structures nanofils, et les nanotechno-
logies d’un point de vue général, & travers le prisme de la complexité.

Considérons par exemple I’évolution de I'univers que I'on pourrait qualifier de ” déterministe”
et qui tend vers sa complexification. Les lois physiques ont conduit & ’assemblage d’éléments de
base pour constituer noyaux, atomes, et molécules, dont les interactions ont permis la forma-
tion d’étoiles, de galaxies, d’objets et de systemes de plus en plus complexes. D’un point de vue
parfaitement anthropocentriste, ’apparition de la vie comme nous la connaissons définit une
nouvelle forme de complexité dans 'univers. L’évolution nous a ensuite montré que le vivant lui-
méme évolue par sa complexification : apparition de forme de vie intelligentes et de 'intelligence
consciente avec I’humain. I.’évolution de '’humain lui-méme est synonyme de complexification :
accroissement de ses connaissances et modification de son environnement. L’évolution conduit
a l'invention, a la création pour I'amélioration des conditions. Cette évolution est synonyme
de complexification. Comme programmé, ’'Homme poursuit cette tache de complexification de
I"Univers en s’adaptant a son milieu, et modifiant et modelant son environnement, en créant de
nouveaux outils facilitant cette adaptation : outils en pierre taillée, protection contre le froid,
premieres constructions, premiers moyens de locomotion, etc. Depuis son apparition jusqu’a
aujourd’hui, ’environnement de I’humain se complexifie, et le nombre et le type de dispositifs,
de concepts qui entourent la vie humaine se déclinent aujourd’hui en une foisonnante et parfois
incompréhensible jungle d’objets a la fois bigarrés et redondants. Objets nécessaires, utiles, pra-
tiques ou simplement ludiques; il n’y a pas de hiérarchie, ni de frein, ’offre définit la légitimité
et la nécessité sans discernement, dans une mécanique autoalimentée qui semble s’étre emballée.

Malgré les conséquences parfois manifestement néfastes de cette complexification de notre
Univers, ’évolution de I’humain ne peut étre dissociée de ’avancement et du progres techno-
logique et scientifique. Aujourd’hui, "amélioration des dispositifs est un visage de cette ”com-
plexification universelle”. Nous évoluons au sein d’un univers fractal dans lequel chaque circon-
volution est étudiée des lors qu’elle est accessible, et son potentiel applicatif pour le progres
envisagé sous toutes ses formes.

Les nanofils constituent un élément de cet univers dont 1’étude est nécessaire d’un point de
vue fondamental, et dans le contexte plus concret de la technologie actuelle.

Ce travail s’inscrit donc dans le cadre de I’étude des nanofils semiconducteurs et est consacré



plus particulierement a 1’étude de certains mécanismes de croissance et & la caractérisation des
nanofils. Plus particulierement, nous nous intéressons ici a I’étude de nanofils de SiGe dont les
applications dans 'industrie microélectronique sont variées et prometteuses.

Nous commencerons, dans le chapitre I, par replacer ces structures nanofils dans le contexte
de I’évolution de la microélectronique, puis nous présenterons l'intérét des nanofils dans différents
domaines d’applications. Les méthodes de synthese de ces structures seront également présentées.
Enfin, les propriétés et différentes applications de ’alliage SiGe seront présentées avant d’intro-
duire la technique de Microscopie & force atomique utilisée pour la caractérisation des nanofils.

Le deuxiéme chapitre est consacré a la croissance assistée par or de nanofils de SiGe. Apres
une bréve description de la technique de dépot chimique en phase vapeur et du bati de crois-
sance, la croissance de nanofils de SiGe catalysée par or sera étudiée en fonction de différents
parametres. Dans un deuxieme temps, 'influence de HCI gazeux sur la morphologie et la com-
position des nanofils sera étudiée. L’action du HCI sera interprétée dans la derniere partie
du chapitre et un modele phénoménologique sera présenté. Nos résultats ainsi que ceux de la
littérature seront alors interprétés grace a ce modele d’action.

L’or et les procédés de syntheése haute température n’étant pas compatibles avec les techno-
logies CMOS, deux approches sont envisagées au chapitre 3 pour progresser vers la compatibilité
des nanofils avec les technologies utilisées dans la microélectronique. D’une part, la croissance de
nanofils SiGe catalysée par siliciures compatibles CMOS, puis la croissance faible température
de nanofils de Ge pur catalysés par or seront étudiées. Différentes hétérostructures a nanofils
seront aussi présentées. Nous aurons également recourt au modele d’action du HCI décrit au
chapitre 2 pour interpréter nos résultats.

Enfin, le chapitre 4 sera consacré a la caractérisation de nanofils par microscopie a force
atomique. Dans un premier temps, les principes et enjeux de la caractérisation mécanique des
nanofils uniques seront présentés et les modules de Young de différents types de nanofils seront
mesurés. Dans un deuxieme temps, la technique de nanomanipulation de nanofils utilisée pour
la caractérisation mécanique sera adaptée a la génération et mesure de potentiel piézoélectrique
sur des nanofils de GalN.



Chapitre 1

Etat

de D’art

Sommaire

1.1 Intérét des nanofils semiconducteurs . . . . . . ... ... ....... 4
1.1.1 Transistor et microélectronique . . . . . . . .. .. ... ... ... ... 4
1.1.2 Dispositifs Electro Mécaniques . . . . . . . ... 5
1.1.3 Electronique ................................. 6
1.1.3.1 Transistors a effet de champ . . . . . . .. ... ... ... .. 6

1.1.3.2 Electronique logique et interconnexions . . . . . ... ... .. 8

1.1.4 Nanosystemes électromécaniques . . . . . . . . . . . ... .. ... ... 8
1.1.5  Cellules photovoltaiques . . . . . . . .. ... ... ... ... ...... 10
1.1.6 Détection chimique et applications biomédicales. . . . . . . . ... ... 11

1.2 Méthodes de syntheésedes nanofils . . .. ... ............. 12
1.2.1 Approche Bottom-up . . . . . . . ... ... ... 12
1.2.1.1 Mécanismes de croissances de nanofils . . . . . . ... ... .. 13

1.2.2 Approche Top Down . . . . . . . . . ... ... 17

1.3 Alliage SiGe. . . . . . o v i i i i e e e e e e e e e e e e e 19
1.3.1 Structure et propriétés . . . . . . . . . ... 19
1.3.1.1 Aspect cristallographique . . . . . . .. ... .. ... ... .. 19

1.3.1.2 Propriétés électroniques . . . . . . . . . ... ... 20

1.3.2 Applications du SiGe 2D . . . . . . ... 23
1.3.2.1 Couches contraintes . . . . . . . .. ... ... ... 23

1.3.2.2 Hétérostructures . . . . . . .. ... 23

1.3.3 Applications des nanofils de SiGe . . . . . . . ... ... ... ... ... 25

Les structures semi conductrices unidimensionnelles constituent des éléments prometteurs
pour I'amélioration des dispositifs dans le futur. Les semi conducteurs organisés selon ces nou-
velles morphologies autorisent les perspectives les plus originales qui offriront moult alternatives
a la microélectronique bidimensionnelle que les scientifiques et technologues auront poussée aux

confins de ses possibilités industrielles.

Les nanofils, entre autres, cristallisent donc ’espoir et canalisent 1’intérét en tant que briques
de bases de nouveaux composants nanoélectroniques. En ce sens, ils pourraient potentiellement
étre directement utilisés comme transistors qui permettraient une intégration 3D des diverses
fonctions d’un dispositif électronique; le salut de la microélectronique ne résiderait ainsi plus
tant dans la miniaturisation que dans ’empilement. Ces structures pourraient également étre
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exploitées comme éléments mécaniques dans des dispositifs type NEMS (Nano Electro Mecha-
nical Systems), notamment en tant que nano-résonateurs tres haute fréquence.

La premiere partie de ce chapitre consistera a réaliser une revue des applications potentielles
des nanofils dans les technologies du futur, et plus particulierement des nanofils semiconduc-
teurs pour la microélectronique. La deuxieme partie de ce chapitre sera 'occasion de présenter
les différentes méthodes d’élaboration des nanofils semiconducteurs. Les approches bottom-up
et top-down seront abordées et différents mécanismes de croissance catalysée décrits.

Différents matériaux peuvent étre synthétisés sous forme de nanostructures unidimension-
nelles. Dans le cadre de ces travaux, nous nous intéressons plus particulierement a l’alliage SiGe.
Dans la troisieme partie de ce chapitre, nous décrirons les propriétés de cet alliage en fonction
de sa composition et les avantages pour la microélectronique qui en découlent. Nous ferons une
breve description de ses applications actuelles en couches minces ou nanofils.

1.1 Intérét des nanofils semiconducteurs

1.1.1 Transistor et microélectronique

Depuis 'avenement de la microélectronique et I'apparition des circuits intégrés ou micro-
processeurs, ’amélioration des performances des dispositifs est assurée par ’augmentation de la
densité de transistors, donc de la complexité des circuits, permise par la réduction des dimensions
de ces composants de base. En effet, comme conjecturé par G. Moore en 1965, ’amélioration
continue des tres nombreuses techniques mises en ceuvre dans 'industrie microélectronique a
permis de doubler la densité de transistors chaque année depuis 1971 (année de commercialisa-
tion du premier microprocesseur Intel /004 ), et ainsi de réduire les cofits et la consommation et
d’augmenter la puissance des dispositifs. Cette extraordinaire évolution a engendré une diversi-
fication des applications et une explosion du marché de I'informatique, de la téléphonie et autres
technologies directement liées & I'industrie des semi-conducteurs. Par exemple, 'INSEE nous
apprend que, de 1990 & 2006, la croissance de la consommation des produits des technologies de
l'information et de la communication (TIC) est de + 13.2 % en volume & prix constant par an,
contre + 1.9 % pour la consommation dans son ensemble . C’est ainsi que le pourcentage de
ménage francais équipé d’au moins un ordinateur a évolué de 19 % en 1998 & 71.1 % en 2010 2,
que le nombre de smartphones double chaque année depuis 2007 et qu’en 2010, un mobile vendu
sur quatre est un smartphone (soit 8.4 millions d’unités) 3.

Pendant des années, le prix de ces technologies a progressivement diminué permettant ainsi
leur diffusion a grande échelle et assurant par la méme la prospérité d’une industrie en plein
essor. Aujourd’hui, ’amélioration des techniques et procédés nécessaires & la poursuite de la
réduction des dimensions et a 'amélioration des dispositifs par ce biais, est devenue a ce point
cotteuse que la validité économique d’une telle stratégie est remise en question. Pour ajou-
ter a ce climat de panique financiere, les lois physiques allument d’un rouge anxiogene tous
les voyants de contréle du composant « transistor » dont les grandeurs caractéristiques s’ap-
prochent de I’échelle atomique. Avec la réduction des dimensions, des effets néfastes sur le

1. Source : INSEE - Consommation des ménages en TIC depuis 45 (2006)

2. Source : Insee - enquéte aupres des ménages sur les technologies de I'information et de la communication
(2008), et GfK/Médiamétrie -Référence des équipements multimédia (2010)

3. Source : GfK (2010)



fonctionnement du transistor dus aux propriétés des matériaux et a ’architecture des disposi-
tifs apparaissent : augmentation des courants de fuite par effet tunnel direct a travers 'oxyde
de grille dont I’épaisseur atteint quelques couches atomiques, effets de canal court (DIBL, diffu-
sion de surface, électrons chauds et ionisation par impact, saturation de la vitesse des porteurs,
profils de dopage, etc.), résistances parasites, etc. En d’autres termes, la microélectronique ne
peut plus évoluer dans cette direction et des alternatives doivent étre envisagées pour pour-
suivre la réduction des puissances consommeées, ’augmentation des vitesses de fonctionnement,
l’amélioration des performances.

Mais batir de nouveaux objectifs et de nouveaux moyens de les atteindre n’est pas chose aisée
apres b0 années passées au perfectionnement technologique d’un systeme et d’un concept bien
particuliers. De nombreuses pistes sont donc envisagées et parmi elles, la possibilité de nouvelles
architectures. La recette miracle de la microélectronique classique consistant a diminuer les di-
mensions pour augmenter la densité surfacique d’intégration atteignant ses limites, I’éventualité
d’intégrer dans une troisieme dimension apparait comme fort séduisante et prometteuse, bien
que faussement simpliste. Dans cette optique, les nanostructures unidimensionnelles telles que
les nanofils, nanotubes, ou nanorubans, ont initialement attiré I'attention des scientifiques en
tant que moyen de projeter le matériau dans cette troisieme dimension. De nombreuses ap-
plications potentielles leur sont donc immédiatement attribuées mais peu sont pour 'instant
effectivement mises en pratique ; la possibilité et I'intérét de réalisation industrielle de ces struc-
tures sur des circuits intégrés restant a démontrer. Néanmoins, au fur et & mesure, les idées se
sont affinées et les domaines d’utilisation diversifiés pour envisager des applications plus réalistes
pour ces nanostructures.

1.1.2 Dispositifs Electro Mécaniques

Il existe une autre tendance dans ’évolution des technologies des circuits intégrés pour
la poursuite de I'amélioration des performances des dispositifs. Appelée Beyond CMOS, elle
consiste & co-intégrer des nanosystémes électromécaniques (NEMS, Nano FElectro Mechanical
System) avec les dispositifs CMOS classiques. Les NEMS sont des dispositifs qui comportent
des éléments électroniques et mécaniques, dont la fonctionnalité est basée sur au moins 1 degré de
liberté mécanique, dont deux ou plus de ses dimensions sont inférieures & 1 um, et dont la fonction
peut inclure Pactionnement, acquisition de signal (capteur), le traitement de signal (filtre), ou
étre le média pour des réactions chimiques, biochimique ou des interactions bioélectriques.

Les NEMS présentent de nombreux avantages principalement liés a leurs dimensions. Outre
une densité d’intégration supérieure a celle des dispositifs de plus grandes dimensions, ils
présentent de hautes fréquences de résonance, des masses actives de 'ordre du femto gramme,
de tres faibles puissances de fonctionnement, ou encore de facteurs de qualité supérieurs & ceux
des circuits électriques résonants.

Dans ce travail de these nous nous intéresserons également aux bénéfices apportés par les
structures nanofils pour ces applications NEMS. Nous nous focaliserons sur l'intérét des na-
nofils & travers deux propriétés particulieres des matériaux : les propriétés piézoélectriques et
piézorésistives.

Comme nous le verrons plus tard en détails, D'effet piézoélectriques permet I’apparition d’un
potentiel électrique & la surface d’un matériau lorsqu’une contrainte lui est appliquée. Les se-
miconducteurs présentant ces propriétés sont classiquement les semiconducteurs I11I-V (AIN,
GaN) et II-VI (ZnO). L’intérét des nanofils dans ce cadre est que, comme I'ont montré Zhao
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et coll. [1], le ZnO structuré sous forme de namnofils présente des propriétés piézoélectriques
supérieures au matériau massif. Les propriétés particulieres de ces nano objets sont par ailleurs
d’ors et déja exploitées par le groupe de Z. L. Wang (GeorgiaTech, EU) pour la réalisation de
nanogénérateurs a base de nanofils de ZnO [2].

L’effet piézorésistif quant a lui, permet de faire varier la conductivité d’un matériau par
I'application d’une contrainte. Cette propriété peut étre exploitée pour la réalisation de cap-
teurs basés sur la variation de conductivité d’un nanofil par exemple. X. Xu et coll. [3] ont
publié ’étude d’un capteur de pression utilisant un nanofil disposé sur une membrane souple
déformable permettant d’appliquer une contrainte sur le nanofil. D’apres Xu, la variation de
conductivité d’un nanofil homogene n’est que de 'ordre de 1%. Pour leur étude, les auteurs
ont alors modélisé le comportement d’un nanofil comportant une jonction tunnel d’oxyde de
silicium. Ils ont démontré que la déformation du NF implique directement une modulation de
la largeur de cette jonction tunnel. La variation exponentielle du courant tunnel avec la largeur
de la jonction permettrait alors d’envisager une variation de la conductivité de I'ordre de 60%.
L’intérét des nanofils pour ce type d’application est double : sa géométrie permet une forte
déformation et une mesure du courant, et il est possible de réaliser des nanofils hétérostructurés
permettant la création de barriere de potentiel pour I'obtention de jonction tunnel qui aug-
mentent les propriétés piézorésistives des ces structures.

Dans cette premiere partie, nous allons présenter diverses applications basées sur les nanofils.
Nous verrons que les domaines concernés ne se restreignent pas a la microélectronique et que
les nanostructures unidimensionnelles peuvent étre utilisées dans de nombreuses disciplines se
rapportant & la physique, la chimie ou la biologie.

1.1.3 Electronique
1.1.3.1 Transistors a effet de champ

Les nanostructures étant destinées a la microélectronique, I’étape de développement de tran-
sistor & effet de champ (Field Effect Transistor (FET) en anglais) & nanofils est une étape in-
contournable de leur mise en pratique, ce composant étant a la base de la technologie CMOS.

Dans un premier temps, des FET planaires & NF de silicium ont été développés. Les NF
mis en solution sont dispersés sur un substrat de Si recouvert d’oxyde. Les contacts sont en-
suite définis par lithographie classique ou e-Beam et les métaux (Al, Au, Ni, etc.) déposés par
évaporation pour la réalisation de ces contacts. Cui et coll.[4] ont par exemple mis en évidence
les effets de champs sur les propriétés de transport dans le cas de NF dopés p (bore) et n (phos-
phore) grace & des caractérisations électriques en utilisant la face arriere du substrat comme
grille. Depuis, la réalisation de ce type de dispositifs s’est largement démocratisée et de nom-
breuses travaux sur les NF incluent des caractérisations électriques similaires.

Le principal intérét des structures NF ne réside pas uniquement dans ce genre de dispositif
mais bien dans les FET verticaux. En effet, outre 'avantage de pouvoir utiliser une troisieme
dimension, les FET & NF permettent également la réalisation d’une grille enrobante qui optimise
le contréle électrostatique du canal via la tension de grille. Différents groupes proposent des
procédés pour la réalisation de ce genre de dispositifs basés sur des NF élaborés par croissance
catalysée [5, 6, 7]. Le FET vertical est constitué d’'un NF dont la téte fait office de drain, la
section centrale de canal et le pied et le substrat de source (figure 1.1).

Les étapes clefs de la réalisation de ce type de dispositif sont le dépot de I'oxyde de grille,
de la grille métallique, la gravure de 'empilement de grille pour atteindre le haut du NF et la
connexion de la téte du NF en dernier lieu.



Gate

Source

FIGURE 1.1 — Schéma d’un FET vertical & NF (gauche), et vue MEB en coupe d’un dispositif,
barre d’échelle 500 nm (droite) (d’apres [6]).

L’utilisation de nanostructures unidimensionnelles ouvre également la voie vers I’électronique
a un électron. L’existence de blocage de Coulomb a, par exemple, été mise en évidence par Zhong
et coll.[8] sur des NF de Si de 3 & 6 nm de diamétre sur des longueurs allant jusqu’a 400 nm
a basse température (412 K). Des dispositifs a 1 électron ont ensuite été réalisés par différentes
approches : transistors a partir de nanofils de Si par modulation de dopage [9], et transistor [10]
ou mémoires (figure 1.2) [11] basés sur des NF hétérostructurés InP /InAs.

100 nm

FIGURE 1.2 — a) Vue AFM et schéma d’un NF hétérostructuré InP/InAs, b) et ¢) vue MEB et
schématique du dispositif de mémoire jonction tunnel multiple et du NF détécteur de stockage
de charge (d’apres [11]).



1.1.3.2 Electronique logique et interconnexions

En plus des composants de type FET, d’autres structures permettent la réalisation, a base
de NF, de différents types de fonctions traditionnellement utilisées dans les technologies du
semi conducteur. La variation de la composition ou du dopage le long du NF ou de son rayon
permet par exemple la réalisation de diodes p-n[12] ou des LED[13, 14, 15]. La superposition et
I'interconnexion de NF' ont également permis la réalisation de fonction logiques et de décodeurs
[12, 16].

Les nanofils peuvent également étre intégrés en tant qu’interconnexion dans des dispositifs
électroniques. Ce genre d’application offre 'avantage de pouvoir intégrer directement les fonc-
tions décrites jusqu’ici a ces canaux de conductions. Il est par exemple possible de connecter
électriquement deux électrodes grace a la croissance d’un NF in situ (figure 1.3) [17, 18]. La
réalisation de FET & partir de la croissance direct de NF guidé entre deux électrodes de sili-
cium a été démontrée en 2008 par Quitoriano et Kamins [19]. LA réalisation d’un transistor par
croissance d’un nanofils de Si entre deux électrodes métalliques a plus tard été démontrée par
Salem et coll. [20].

Growth direction

>

FIGURE 1.3 — Nanofils cris horizontalement entre deux électrodes de Si dont les faces sont

orientées (111) (d’apres [17]).

1.1.4 Nanosystemes électromécaniques

Les nanostructures unidimensionnelles sont couramment utilisées en tant que transducteurs
pour des applications NEMS. La plupart des dispositifs proposés sont basés sur des résonateurs
a NF ou nanotube dont les dimensions et propriétés structurales permettent d’obtenir une
excellente sensibilité de détection.

Husain et coll. ont réalisé en 2003 un résonateur tres haute fréquence a NF de Pt de 43 nm
de diameétre et 1.3 um de longueur, dont les vibrations sont pilotées et mesurées par détection
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magnétomotrice jusqu’a des fréquences supérieures & 1 GHz et un facteur de qualité de 8500
[21]. Feng et coll. ont réalisé un résonateur basé sur un nanofil de Si qui présente un facteur
de qualité de 13500 [22]. Les applications potentielles de ce genre de dispositifs sont multiples.
Des détecteurs de masse a haute résolution peuvent par exemple étre développés. Un dispositif
capable de mesurer jusqu’au zeptogramme a été réalisé en 2006 [23] et la résolution atomique
a été démontrée en 2008 grace & un dispositif basé sur un résonateur a nanotube de carbone
[24]. La réalisation de matrices de résonateurs fonctionnalisés basés sur le méme principe et
permettant la détection sélective d’especes a été démontrée par Li et coll. (figure 1.4) [25].

FIGURE 1.4 — Description schématique de la réalisation d’une matrice de résonateur a partir de
NF de Si élaborés par approche bottom-up, image MEB de la matrice et zoom sur un NF unique
(d’apres [25]).

D’autres types de fonctions peuvent étre réalisés a partir de dispositifs électromécaniques
a base de nanofils. Le déplacement de NF par force électrostatique peut permettre le contact
intermittent d’une nanostructure avec une électrode, et donc la réalisation d’interrupteurs a tres
faible tension de commutation|[26], ou de mémoires programmables bistables nano électromécaniques

(NEMPROM) [27].

Dans le domaine des dispositifs électromécaniques, les nanofils II1/V offrent de nombreux
avantages, notamment grace a leurs propriétés piézoélectriques. Des résonateurs ont par exemple
été réalisés a partir de NF de GalN [28] et de GaAs ou leffet piézoélectrique est utilisé pour
Pamplification paramétrique [29]. L’utilisation de NF piézorésistifs peut également permettre
de simplifier ces nanosystemes en intégrant le dispositif de mesure d’oscillations directement sur
le capteur [30]. Néanmoins, c’est dans le domaine de la récupération d’énergie que les travaux
sur les applications électromécaniques des semi conducteurs IT1T1/V sont les plus nombreux. De
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nombreux travaux ont en effet été publiés sur la génération de tension par déformation de
nanofils piézoélectriques. L'équipe de Z. L. Wang a GeorgiaTech (Atlanta, USA) se doit d’étre
citée pour la quantité impressionnante de publications & ce sujet. Ils ont par exemple étudié la
génération de courant grace a la déformation de différents types de NF par pointe AFM (figure
1.5) : ZnO [31, 32, 33|, ZnO dopé [34, 35], ZnO fonctionnalisé [36] ou encore GaN [37]. Les
travaux de cette équipe convergent vers la réalisation de nanogénérateurs d’énergie pour les
dispositifs isolés. Cependant, une étude de Alexe et coll. basée sur les expérimentations décrites
par les diverses publications du groupe Wang remet en question leurs différents résultats [38].
Leur étude indique que ces prétendues < récupérations d’énergie > par effet piézoélectriques
peuvent étre mises en évidence sur des NF non piézoélectriques et pourraient étre dues au
dispositif de mesure et que, de ce fait, I’énergie était récoltée non sur les NF mais & partir de

Pinstrument de mesure.

(d)

Tip scan
—>

(Aw) aBejjon

FIGURE 1.5 — Génération de potentiel piézoélectrique grace a une matrice de NF de ZnO dopés
p. (a) tracé tridimensionnel de la tension mesurée en balayant 1’échantillon avec une pointe
AFM. (b) Tracé d’un profil AFM typique (noir) et potentiel mesuré correspondant (bleu). (c)
Calcul de la distribution du potentiel électrique dans un NF de ZnO dopé p. (d) Schéma de
principe pour la déformation du NF et la mesure du potentiel piézoélectrique induit (d’apres

[34]).

1.1.5 Cellules photovoltaiques

Les nanofils, et notamment les réseaux de NF, sont des structures prometteuses pour la
conversion d’énergie solaire en électricité et pourraient constituer de véritables alternatives aux
technologies couches minces silicium utilisées actuellement. Elles représentent une approche qui
permettrait d’augmenter le rendement des cellules solaires, tout en diminuant leurs taille et cott.

Les cellules photovoltaiques absorbent la lumiere puis collectent les porteurs créés par les
photons absorbés. Elles doivent donc étre constituées d’un matériau permettant d’optimiser

10



labsorption de lumiere de fagon quantitative (le maximum de rayonnement) donc un matériau
suffisamment épais, puis de facon qualitative (le spectre le plus large) avec, éventuellement,
différents types de jonctions. La collecte des porteurs créés par les photons doit également étre
optimisée pour augmenter le rendement. Pour cela, il est nécessaire d’utiliser (i) un matériau
de tres haute qualité cristalline et (ii) des couches minces pour minimiser la quantité de défauts
et d’impuretés susceptibles de piéger les porteurs.

Les propriétés d’absorption du rayonnement des NF ont été étudiées. Kelzenberg et coll.
ont caractérisé 'absorption de différents réseaux de NF et ont pu observer des résultats proches
des couches minces avec une augmentation d’absorption dans l'infrarouge pour une quantité
de matériau 100 fois moindre [39]. Le principal intérét des nanofils est la possibilité de séparer
les directions d’absorption du rayonnement et de collecte des porteurs grace a 1’élaboration
d’hétérostructures coeur-coquille. Les photons sont absorbés dans la direction axiale du NF et
les porteurs collectés dans la direction radiale. La réalisation d’une hétérostructure p-n radiale
grace au dépot d’une coquille n autour d’un NF dopé p permet de réduire considérablement
les distances & parcourir par les porteurs apres leur génération [40, 41]. L’autre architecture
également envisagée pour la réalisation des jonctions p-n nécessaire a la collecte des porteurs
est d’élaborer des NF dopés n sur un substrat dopé p [42, 43, 44].

Bien que plusieurs démonstrateurs aient été réalisés et que la génération d’énergie a partir
de cellules a NF ait été démontrée, il reste a valider I'intérét pratique de ces structures pour
le photovoltaique (i) en optimisant les étapes d’élaboration, tres gourmandes en énergie, et (ii)
par la réalisation pratique de cellules a NF dont le rendement égale et dépasse les rendements
des cellules photovoltaiques traditionnelles.

1.1.6 Détection chimique et applications biomédicales

Gréce & un rapport surface/volume important, la conduction des NF est sensible & 1’envi-
ronnement dans lequel ils se trouvent. Il est ainsi possible de réaliser divers types de capteurs
biochimiques & partir d’une structure FET & NF. Pour cela, la surface du NF est fonctionnalisée
par le greffage de molécules qui présentent des fonctions chimiques leur permettant d’interagir
avec des molécules présentes dans leur environnement direct. La nature des molécules greffées
a la surface du NF est choisie pour réagir avec le type de molécules que 'on désire détecter.
Lors de la présence de ces molécules, les interactions avec la surface fonctionnalisée induisent
des modifications électrostatiques qui influencent la conductance selon le méme principe qu’une
tension de grille comme le montre la figure 1.6.

Selon ce principe, différents dispositifs ont été réalisés permettant la mesure de pH, la
détection de protéine, ou d’ions Ca’*t [45], d’hydrocarbures aromatiques [46], I’ADN [47], ou
encore de marqueurs pour le diagnostique de cancers [48].

Enfin, différentes interactions entre nanostructures et cellules biologiques ont été illustrées
dans plusieurs publications. La culture de cellules sur un substrat recouvert de NF a notamment
été réalisée [49] et la possibilité d’injection ’ADN dans une cellule au moyen de nanotubes de
carbone a été démontrée [50, 51].

Conclusion

Dans cette premiere partie, différentes applications possibles pour les nanostructures uni-
dimensionnelles et plus précisément des NF sont présentées. Nous avons pu constater que les
domaines et disciplines auxquels les NF semiconducteurs de différents types sont destinés ne
se limitent plus a la microélectronique. Les différentes caractéristiques des ces nanostructures
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FIGURE 1.6 — variation du courant dans un NF de GaN fonctionalisé TiO4 induit par la présence
de 1000 ppm de Toluene. Chaque cycle d’exposition au gaz est de 100 s. Image MEB du dispositif
en médaillon (barre d’échelle = 5um) (d’apres [46]).

pourront permettre ’amélioration de dispositifs électromécaniques, des cellules photovoltaiques,
et la réalisation de capteurs chimiques.
La partie suivante est consacrée aux méthodes d’élaboration des nanofils.

1.2 Méthodes de synthese des nanofils

Les nombreuses techniques d’élaboration des nanofils sont regroupées selon deux types d’ap-
proches génériques : les approches bottom-up et top-down. La premiere consiste a < construire
> les structures désirées a partir de matériaux fournis par une source extérieure. Idéalement,
la réalisation de ces structures par cette approche est indépendante du substrat sur lequel elles
sont élaborées. En pratique, nous verrons que la réalité est plus complexe, notamment lorsque
les matériaux impliqués doivent étre synthétisés sous leur forme cristalline. Les nanostructures
élaborées par cette approche semblent naitre du substrat et pousser jusqu’a atteindre leur taille
finale. On parle alors de croissance de nanomatériaux. Le deuxieme type d’approche consiste a
créer les structures a partir du matériau désiré par des techniques de gravure. Cette approche
implique que le matériau massif soit élaboré dans un premier temps ce qui induit également des
contraintes technologiques.

1.2.1 Approche Bottom-up

Pour décrire les différents moyens d’élaboration dits bottum-up, il sera nécessaire de dis-
tinguer les procédés expérimentaux de synthese, c.a.d. les techniques utilisées pour fournir le
matériau et 'acheminer jusqu’au site de croissance, des mécanismes de croissance, mécanismes
par lesquels les atomes vont s’agencer pour former, sur le site de croissance, la structure désirée.

I1 existe de nombreux moyens de fournir et d’acheminer les matériaux nécessaires a la crois-
sance des nanofils. Le procédé utilisé dans le cadre de ces travaux est un des procédés les plus

répandus pour le dép6t de couches minces, & la fois dans la recherche et I'industrie. Le dépdt
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chimique en phase vapeur (CVD pour I'anglais Chemical Vapour Deposition) permet le dépot de
couches minces monocristallines, polycristallines ou amorphes, de matériaux de natures variées
(semiconducteurs, oxydes, diélectriques, nitrures, etc.). Le terme < phase vapeur > vient du
fait que les matériaux sont acheminés sous forme de gaz appelés gaz précurseurs. Les molécules
gazeuses qui contiennent les atomes de ’espece a déposer se décomposent a la surface du sub-
strat par des réactions le plus souvent activées thermiquement. On distingue trois phénomenes
principaux qui régissent le dépot de couches minces : le transport en phase gazeuse, les réactions
en phase gazeuse, et les réactions au niveau du substrat (adsorption, décomposition, diffusion,
germination, croissance).

Ce procédé est décliné en de multiples variations définies par les types de précurseurs utilisés,
la pression de dépot, ou encore I'utilisation ou non d’un plasma pour favoriser le taux de réaction
des précurseurs.

Les autres techniques de dépot de couches minces principalement utilisées sont 1’épitaxie par
jet moléculaire (MBE pour ’anglais Molecular Beam Epitazy), ’ablation laser, et la pulvérisation
cathodique.

Voyons maintenant les différents mécanismes de croissances des nanofils.

1.2.1.1 Mécanismes de croissances de nanofils

Les méthodes d’élaboration de NF semiconducteurs utilisent les procédés de dépot de couches
minces, comme la CVD, pour acheminer les matériaux sur le site de croissance. La formation de
structures unidimensionnelles nécessite un agencement des atomes bien particulier. Pour obtenir
cet agencement, des particules de catalyseurs sont la plupart du temps utilisées pour favoriser
le dépdt du matériau. Une vitesse de dépét catalysé supérieure a celle du dépot non catalysé, et
I'utilisation de catalyseurs de faibles dimensions permet alors la croissance de structures dont
I'une des dimensions est bien supérieure aux deux autres, dites structures unidimensionnelles.

Nous allons décrire ici deux mécanismes qui different par 1’état du catalyseur pendant la
croissance. Le premier fait intervenir un catalyseur liquide et le deuxiéme un catalyseur solide.

Mécanisme Vapeur-Liquide-Solide

Le mécanisme Vapeur-Liquide-Solide (VLS) est le premier et le plus répandu des mécanismes
pour la croissance de NF semiconducteurs. Il a été mis en évidence par Wagner et Ellis en
1964 avec le silicium [52]. Ce mécanisme met en ceuvre une nanoparticule métallique de petite
dimension qui, lorsqu’elle est exposée a un flux de gaz précurseur, se liquéfie par formation d’un
alliage eutectique avec le matériau & déposer. Aux conditions de pression et température de
croissance, la nanogouttelette agit comme un site privilégié pour 'adsorption et la décomposition
des molécules du gaz précurseur ce qui induit un flux important d’adatomes & la surface. Les
adatomes s’incorporent a la gouttelette et migrent alors a travers elle pour précipiter a I'interface
goutte/substrat. [’agrégation des atomes & cette interface conduit & la croissance d’une structure
solide nommée « nanofil >, dont le diametre est fixé par celui de la gouttelette [53]. La figure
1.7 illustre les principales étapes du mécanisme VLS dans le cas de la croissance d’un nanofil
de Si a partir de silane.

Ce mécanisme fait donc intervenir une phase gazeuse (le précurseur), une phase liquide (le
catalyseur), et une phase solide (le NF résultant). Pour obtenir un catalyseur liquide, il faut que
I’élément & faire croitre soit soluble dans le métal, et idéalement, qu’il existe un point eutectique
dans leur diagramme de phase binaire.

Lors de la croissance, 'alliage liquide constitue un <« pont > entre les phases. Les pro-
priétés catalytiques de la gouttelette provoquent un enrichissement en adatomes a l’interface
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FIGURE 1.7 — Représentation schématique du mécanisme VLS dans le cas de la croissance de
NF de Si & partir de silane (SiHy) en utilisant I'or comme catalyseur.

vapeur/liquide qui induit un flux osmotique dirigé vers l'interface liquide/solide. La composi-
tion en adatomes de la gouttelette a cette interface augmente alors progressivement et s’écarte
localement du point eutectique provoquant ainsi la précipitation des adatomes. Il y a ainsi une
consommation des adatomes & 'interface liquide/solide qui entretient le flux depuis I'interface
vapeur/solide vers le front de cristallisation.

Pour le cas qui nous intéresse, les diagrammes silicium/or et germanium/or présentent ce
genre de point particulier & 363°C et 356°C pour une fraction Si/Au de 0.18/0.82 et Ge/Au
de 0.28/0.72 [54] comme le montre la figure 1.8 dans le cas du germanium. L’existence de
ce point eutectique permet l'utilisation d’une phase liquide a faible température alors que les

températures de fusion isolées de 1’or, du silicium et du germanium sont bien supérieures (res-
pectivement 1063, 1404, et 936°C).
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FIGURE 1.8 — Diagramme de phase binaire or/germanium (d’apres [55]).

Bien que les dépéts de couches minces de Si, Ge et SiGe puissent étre réalisés a faibles
températures dans certaines conditions, les températures classiquement utilisées sont plus hautes
pour favoriser 1’épitaxie et la qualité des couches [56, 57|. Le mécanisme VLS étant réalisable
a des températures considérablement plus faibles, il est possible de minimiser la croissance 2D
pour favoriser la croissance de structures nanofils.
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Le mécanisme VLS permet la croissance d’une gamme variée de nanofils semiconducteurs :
— semiconducteurs IV (Si, Ge, SiGe) dopés (B ou P) ou non

— semiconducteurs ITI-V (GaN, GaAs, GaP, InP, InAs)

— semiconducteurs II-VI (ZnS, ZnSe, ZnO, CdS, CdSe)

Il est également possible de réaliser des nanofils hétérostructurés (c.a.d. qui comportent des
sections de composition chimique différentes) en faisant varier la nature des gaz précurseurs
pendant la croissance. Deux types de structures peuvent ainsi étre réalisés, les hétérostructures
axiales dont la nature change le long de I’axe du nanofil, et les hétérostructures radiales (ou
cceur-coquille) dont la nature change le long du rayon du nanofil. La composition de la phase
gazeuse est modifiée en cours de croissance en injectant dans le béati le précurseur du nouveau
matériau a déposer. Pour les hétérostructures axiales, les conditions de croissance catalysée sont
maintenues afin d’élaborer une nouvelle section dont la nature est différente de la précédente.
Dans le deuxieme cas, les conditions de croissance sont modifiées pour favoriser une croissance
non catalysée. Le NF précédemment élaboré est alors recouvert d’une couche dont la nature
chimique est différente. La figure 1.9 illustre les deux types d’hétérostructure et schématise les
procédés d’élaboration [58].
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FIGURE 1.9 — Tllustration de la synthese d’hétérostructures. (a) I'incorporation préférentielle
des réactifs via le catalyseur conduit & une croissance axiale. (b) La modification des réactifs
peut conduire & la croissance d’une hétérostructure (c) axiale ou (d) radiale selon si le réactif
est incorporé (c) via le catalyseur ou (d) uniformément sur la surface du NF. Le fait d’alterner
les réactifs va permettre de synthétiser des réseaux d’hétérojonctions, ou (f) des structures
ceeur-coquille (d’apres [58]).

Pour élaborer ces différents NF par mécanisme VLS, 'utilisation d’un catalyseur est requise.
Bien que le catalyseur le plus répandu pour la croissance VLS soit l’or, ce dernier présente des
inconvénients majeurs puisqu’il crée des défauts de niveau profond dans la bande interdite du
silicium qui agissent comme centres de recombinaison, et diminuent la durée de vie des porteurs.
Aussi, de nombreux autres métaux compatibles avec les technologies CMOS ont été utilisés pour
la croissance de nanofils (aluminium [59, 60, 61, 62|, gallium [60], fer [63], cuivre [64], nickel
[65]). Les deux méthodes principales d’élaboration de nanoparticules de catalyseurs & partir des
métaux suscités sont le démouillage de couche mince ou 'utilisation de colloides.

La premiere méthode consiste & déposer une couche mince de métal sur le substrat de crois-
sance et a lui faire subir un traitement thermique qui conduit a la formation de nanogouttelettes
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par démouillage. Le processus de formation de ces gouttelettes est complexe et dépendant de
nombreux parametres, dont ’état de surface du substrat. On peut néanmoins <« contréler > la
distribution en taille de ces gouttelettes en modifiant la durée et la température de recuit ainsi
que ’épaisseur de la couche mince. La seconde méthode consiste & utiliser une solution colloidale
de nanoparticules du métal désiré. Il existe par exemple dans le commerce des solutions de na-
noparticules d’or dont les diamétres sont calibrés (5, 10, 20, 50, 100 nm ou plus). Cette solution
permet de calibrer le diameétre des NF sur un méme échantillon.

Mécanisme Vapeur-Solide-Solide

Le mécanisme de croissance Vapeur-Solide-Solide (VSS) est comparable au mécanisme VLS,
a D'exception pres que le catalyseur reste solide pendant la croissance. Ce mécanisme intervient
lorsque les températures de croissances sont inférieures aux températures eutectiques des alliages
utilisés comme catalyseurs. Il a été mis en évidence par Kamins et coll. lors de la croissance de
NF de silicium catalysée par des nanoparticules de siliciure de titane (TiSig) [66, 67].

D’apres Kamins, la température minimale pour la formation d’un alliage eutectique Ti-Si
est autour de 1300°C, température bien supérieure aux températures de croissance comprises
entre 640 et 670°C. Les nanoparticules de Ti-Si restent donc solides pendant la croissance et
jouent néanmoins le role de catalyseur pour ’adsorption et la décomposition des précurseurs.
Kamins explique cette catalyse par une désorption facilitée de la passivation hydrogene a partir
des sites Ti en comparaison aux sites Si. Il résulte de cet effet catalytique la formation d’une
fine couche de Si a la surface des particules de TiSiy. Cet exces de Si induit un gradient de
concentration & l'origine de la diffusion du Si & l'intérieur de la particule de TiSis. L’exces de
Si dans la particule précipite ensuite préférentiellement & 'interface TiSis/Si car la formation
d’une nouvelle interface n’est pas énergétiquement favorable. La particule est ainsi soulevée et
le NF se forme. La figure 1.10 décrit les principales étapes du processus VSS.

(a) (b) (c)

FIGURE 1.10 — Représentation schématique des principales étapes du mécanisme de croissance
VSS. (a) Acheminement du précurseur a la surface du catalyseur (i) et décomposition de ce
précurseur (ii). (b) Diffusion des adatomes & la surface ou dans le catalyseur (iii). (c) Incorpo-
ration des adatomes & l'interface catalyseur-NF et croissance (iv) (d’apres [68]).

Kamins déclare que de toutes les étapes communes aux mécanismes VLS et VSS, celle de
migration du Si a la surface ou dans la particule est la plus affectée par ’état solide plutot que
liquide de la particule de catalyseur. En effet, les coefficients de diffusion sont bien inférieurs
dans un solide que dans un liquide. Ainsi, pour permettre la croissance d’un NF, cette étape ne
doit pas étre I’étape la plus lente car une trop rapide décomposition du Si a la surface pourrait
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conduire & ’encapsulation de la particule et & ’arrét de processus catalytique.

Méme si la réduction des dimensions des nanoparticules de catalyseur peut induire une
réduction de la température eutectique de 'alliage [69, 70], ce mécanisme de croissance peut
potentiellement étre mis en évidence pour tout type de catalyseur. Il suffit a priori que la
température de croissance soit inférieure a la température eutectique de l’alliage correspondant.

Naturellement, les exemples de croissance par mécanisme VSS existant dans la littérature
font intervenir des métaux dont 'alliage avec le matériau & faire croitre présente des températures
eutectique élevées. Lensch-Falk et coll. ont publié une étude qui regroupe les différents cas de
croissance de NF Si et Ge par mécanisme VSS et rapportent 'utilisation d’une grande variété
de catalyseurs : Au, Al, Ti, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Pd, Pt [68].

La figure 1.11 présente des NF de Si catalysés cuivre criis par le mécanisme VSS [71]. La
forme facettée du catalyseur est typique de la croissance VSS. En effet, lorsque le catalyseur est
liquide pendant la croissance, il adopte une forme semi sphérique qui lui permet de minimiser
son énergie de surface. S’il reste solide en revanche, il présente des facettes caractéristiques.

[111]

FIGURE 1.11 — Images MEB de nanofils de silicium catalysés par cuivre criis par le mécanisme
VSS (a). La forme facettée du catalyseur apres croissance est caractéristique du mécanisme VSS
(b) (d’apres [71]).

1.2.2 Approche Top Down

Nous avons décrit ci-dessus les techniques d’élaboration par approche bottom-up ou < as-
cendante >. Malgré tous les avantages que cette approche présente, certains aspects restent
problématiques. La réalisation d’hétérostructures nécessite par exemple d’adapter les conditions
de croissance catalysée de matériaux divers qui peuvent étre tres différentes, et le dopage des
NF par incorporation des dopants via le catalyseur s’avere compliqué [72]. L’approche top-down
permet la réalisation de NF & partir des matériaux massifs. Or, la réalisation d’hétérostructures
et le dopage sont bien maltrisés en technologie couches minces, il est ainsi possible de réaliser
une grande variété de NF de facon mieux contrélée par cette approche. En revanche, cette ap-
proche est dimensionnellement limitée par les possibilités des techniques utilisées et les états de
surface des structures.

L’approche top-down ou <« descendante > utilise les techniques classiques de dépot, lithogra-
phie et gravure pour < sculpter > les nanostructures dans le matériau massif. Les NF peuvent
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étre réalisés horizontalement ou bien verticalement sur le substrat selon I’architecture désirée.
Dans les deux cas, les mémes étapes technologiques interviennent. Une couche de résine pho-
tosensible est déposée sur le substrat, puis les motifs a graver sont transférés a la résine. Pour
ce faire, plusieurs approches sont envisageables : lithographe optique, lithographie électronique,
nanoimpression, etc. Généralement, un masque dur est ensuite utilisé pour protéger certaines
parties (le futur NF) des especes de gravure. Les procédés de gravure permettent ensuite de
graver ’exces de matériau et obtenir ainsi les NF. La figure 1.12 décrit les étapes principales de
I’élaboration de NF verticaux par approche top-down.

vAg
<] >
AN

i o I lé\ l&ll EEEE
(a) (b) (c) (d) (e) () B |

FIGURE 1.12 — Hlustration du processus de gravure de NF verticaux. (a) dépét d’une couche
de résine photosensible, (b) insolation de la résine pour transfert des motifs du masque, (c)
développement de la résine, (d) dépét du masque dur ( SiOg ou métal), (e) retrait de la résine
(lift-off), (f) gravure des nanostructures (plasma, DRIE), (g) retrait du masque dur et obtention
des nanofils.

Pour la réalisation de structures horizontales, il est nécessaire de travailler sur des couches
minces déposées sur oxyde ou SiGe. L’épaisseur de la couche sera celle du NF obtenu. Il est
également possible de libérer le NF en gravant, par gravure sélective, la couche de matériau
(oxyde, SiGe, etc.) situé sous le NF. On obtient de cette fagon des NF ou nanopoutres suspendus.
La figure 1.13 représente deux types de structures suspendues réalisés par approche top down
et dont la libération s’est faite par gravure sélective du SiOy ou du SiGe [73].
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FIGURE 1.13 — Nanofils de Si suspendus réalisés par approche top-down. Les structures ont été
libérées par gravure sélective du SiOs (a) ou du SiGe (b) (Réalisation et images par Thomas

Ernst, CEA/LETI, 2008).

Conclusion

Nous avons décrit deux approches possibles pour 1’élaboration de nanofils : les approches
bottom-up et top-down. Ces deux voies ont leurs avantages et inconvénients propres et les NF
élaborés selon 'une ou l'autre ne sont pas destinés aux mémes applications. Le controle de la
localisation des structures et la compatibilité CMOS sont par exemple problématiques pour
I'approche bottom-up et bien plus aisés dans le cas top-down. En revanche ’approche bottom-
up permet la réalisation de structures plus complexes, 1’élaboration de matériaux cristallins
de bonne qualité a faibles températures et sur tous substrats. L’approche top-down est limitée
par la résolution des techniques qui permettent sa mise en ceuvre, et les rugosités de surface
induites par les mécanismes de gravure peuvent également étre problématiques pour le transport
des porteurs de charges dans les nanostructures.

Nous allons maintenant décrire les avantages du SiGe pour la microélectronique et ses
différentes applications qui pourront ensuite étre associées aux applications génériques des struc-
tures NF'.

1.3 Alliage SiGe

Bien que le germanium ait été utilisé pour le développement et la réalisation du premier
transistor en 1948 et durant la décennie qui a suivi, c’est le silicium qui a ensuite permis
I'avenement de la microélectronique. En effet, son oxyde associé Si104y est tres stable et bon
isolant, et pour ne rien gacher, il est I’élément le plus abondant dans la crotite terrestre derriere
l'oxygene.

1.3.1 Structure et propriétés
1.3.1.1 Aspect cristallographique

Le silicium et le germanium appartiennent a la colonne IV du tableau de Mendeleiev et
possedent tous deux une structure cristalline de type diamant. Sa maille élémentaire, dérivée
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d’une structure cubique face centrée, est représentée sur la figure 1.14.

FIGURE 1.14 — Maille élémentaire de la structure diamant ou a est le parametre de maille.

Ces deux éléments sont parfaitement miscibles ce qui permet d’envisager toutes les compo-
sitions de l'alliage SiGe. Les parametres de maille du silicium et du germanium sont de 5.4310
et 5.6575 A respectivement, ce qui représente un désaccord de 4.2%. La loi de Vegard prévoit
une variation linéaire du parametre de maille de I'alliage Si;_,Ge, en fonction de la fraction =

de Ge :
asin_,Ge. = asi + (age — agi)z (1.1)

Cette relation permettra également de déterminer la composition des NF de SiGe via 'ana-
lyse par diffraction X des échantillons (cf. Annexe A2).

Ce désaccord de mailles entre Si et Ge et SiGe permet 'ingénierie de la contrainte sur ces
matériaux en couche 2D. Les contraintes permettent la modification et le contrdle des largeurs de
bande interdites, ainsi que des masses effectives et des mobilités des porteurs dans les différentes
couches.

1.3.1.2 Propriétés électroniques

Le silicium, le germanium, et D'alliage SiGe sont des matériaux semi conducteurs & gap
indirect mais leurs structures de bandes et largeurs de bande interdite sont fort différentes. La
figure 1.15 représente les diagrammes de bandes des deux matériaux dans ’espace réciproque a
300 K.

Les largeurs de bande interdite du silicium et du germanium sont de 1.11 eV et 0.66 eV
respectivement. La structure de bande de ’'alliage dépend de la composition de ce dernier mais,
contrairement au parametre de maille, sa variation en fonction de la fraction de Ge n’est pas
linéaire (Figure 1.16). R. Braunstein et coll. [74] ont déterminé la structure de bande de 1’alliage
SiGe (bulk) grace & I’étude du spectre d’émission de ce systéme en fonction de la température
et de la composition de D’alliage. Ils ont ainsi pu déterminer que la largeur de bande interdite
présente une variation brutale pour un pourcentage de 85% de Germanium. Ceci est dii au fait
que seules deux vallées entrent en jeu dans la structure de bande du SiGe. Pour des valeurs
de silicium supérieures & 15%, le minimum de la bande de conduction de l'alliage se trouve
dans la vallée X [100], c’est-a-dire que l'alliage présente une structure de bande principalement
influencée par celle du silicium et au dessous de 15% de silicium, ce minimum se trouve dans
la vallée L [111] ce qui traduit une influence plus importante de la structure de bande du
germanium.
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FI1GURE 1.15 — Diagrammes de bande du Si et du Ge dans ’espace réciproque a 300 K.
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FIGURE 1.16 — Largeur de bande interdite du SiGe en fonction de la fraction atomique de Si a
296 K (d’apres [74]).

21



Les travaux de Braunstein ne concernent que l’alliage SiGe non contraint. Or, les contraintes
appliquées aux matériaux affectent leurs parametres de mailles et leurs structures de bandes. De
nombreux travaux ont été publiés sur I’étude des structures de bandes du Si, Ge et de ’alliage
SiGe en fonction de la contrainte [75, 76, 77, 78]. R. People a, par exemple, calculé la largeur
de bande interdite du Si;_,Ge, contraint sur Si (100) en fonction de z (figure 1.17).
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FIGURE 1.17 — Largeur de bande interdite du SiGe non contraint et du SiGe contraint sur Si
(100) en fonction de la fraction atomique de Ge (d’apres [77]).

Pour I’'étude des propriétés électroniques de D’alliage SiGe, il faut également considérer la
mobilité des porteurs qui est un parametre important dans le transport de charges. Des valeurs
de mobilités élevées permettent un transport rapide des charges, et ainsi un traitement plus
rapide de linformation grace a une vitesse de fonctionnement accrue des transistors. Avant
d’aborder les mobilités des électrons et des trous dans ’alliage SiGe, on peut noter qu’elles sont

plus élevées dans le germanium pur que dans le silicium pur, comme le montre le tableau 1.1.

La mobilité des porteurs dans le Sij_,Ge, dépend elle aussi de la composition de Dalliage
et de la contrainte. Fischetti et coll. [78] ont étudié ces dépendances grace & des simulations
de transport dans des couches SiGe. Ils ont pu observer que les mobilités étaient inférieures a
celle du silicium dans Palliage SiGe sauf pour des fractions de Ge supérieures a 0.9. Les travaux
réalisés sur les contraintes appliquées aux couches de Si, Ge et de SiGe ont permis de dégager
les configurations favorables a une augmentation de la mobilité des porteurs : le Ge relaxé et le
Si contraint en tension pour les électrons, et le germanium relaxé, le Si contraint en tension et
le SiGe contraint en compression pour les trous.

Si Ge
Electrons 1450 3900
Trous 505 1800

TABLE 1.1 — Mobilité des porteurs (cm?v—1s™1)
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1.3.2 Applications du SiGe 2D

L’ingénierie des contraintes et des structures de bandes autorisés par le systeme Si, Ge et
SiGe permet d’envisager différentes structures aux applications multiples. On en distinguera
deux types correspondant a ’exploitation des contraintes ou a l'ingénierie des diagrammes de
bandes. Les premieres font intervenir le dépot de couches contraintes pour améliorer les mobilités
des porteurs et les secondes sont basées sur le dépét successif de couches de nature différentes
pour former des hétérostructures permettant I'ingénierie des structures de bandes.

1.3.2.1 Couches contraintes

Une des principales applications du SiGe dans la microélectronique actuelle est la croissance
hétéroépitaxiale de SiGe sur substrat de silicium. Ces couches 2D trouvent des applications
dans les transistors bipolaires ol les canaux sont constitués de Si;_,Ge, ou de Si < contraint
> (strained silicon) sur une couche de SiGe [79]. L’intérét de ces dispositifs est basé sur le fait
que, grace a la contrainte du canal de Si ou & une forte densité de Ge dans celui-ci, la mobilité
des porteurs sera largement augmentée conduisant ainsi a augmentation de la fréquence d’uti-
lisation de ces dispositifs.

Afin d’exercer des contraintes dans les différents matériaux, il faut réaliser des empilements
de couches minces de nature différentes. Dans le cas présent, les parametres de maille du germa-
nium et du SiGe sont légerement supérieurs & celui du silicium. Lors de la croissance épitaxiale
d’un matériau 1 de parameétre de maille a; sur un matériau 2 de parametre de maille ag, le
matériau 2 peut étre :

— contraint ou pseudomorphique : le cristal se plie aux parametres du matériau 1 en extension
ou en tension; c’est le cas pour des couches minces dont ’épaisseur est inférieure & une
épaisseur critique h, épaisseur au dela de laquelle les contraintes se relaxent.

— relazé : le cristal 2 garde ses parametres propres ce qui conduit a un réseau de dislocations
dans la couche. Ces dislocations sont généralement concentrées a l'interface mais peuvent
aussi se propager dans la couche de matériau 2. Elles représentent des défauts majeurs
qui ne peuvent étre tolérés dans les couches conductrices des dispositifs.

Pour créer ces canaux, les couches contraintes sont réalisées sur une couche tampon (buffer
layer) créée sur le substrat de silicium. Pour éviter d’accumuler les dislocations, cette couche
tampon, par exemple une couche de Si;_,Ge, relaxée, sera elle-méme réalisée sur une épaisse
couche de Si;_,Ge, dont la composition varie linéairement ou par étapes de x = 0 a = = a,.
Cette variation progressive de la composition de la couche permet de concentrer les défauts
d’incompatibilité de réseaux dans cette couche et d’obtenir une couche tampon présentant une
densité réduite de défauts. Cette combinaison de couches dont la composition varie et de couche
tampon est appelée un substrat virtuel.

1.3.2.2 Hétérostructures

L’élaboration de structures alternant des couches de différentes natures et structure de bande
permet d’obtenir des configurations particulieres de structure de bandes et ainsi la réalisation
de différentes fonctions.

Lorsque deux matériaux semi conducteurs différents sont mis en contact, les niveaux de
fermi s’alignent et le diagramme de bande de la jonction est défini par les caractéristiques des
deux semi conducteurs : largeurs de bande interdite et travaux de sortie. La jonction peut étre
de trois types, représentés sur la figure 1.18 :
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— I) la bande interdite du SC & plus petite largeur de bande est incluse dans celle du SC &
plus grand largeur de bande. Electrons et trous ont tendance & se déplacer vers le matériau
a bande interdite étroite.

— II) Dans ce type de jonction, électrons et trous sont séparés et migrent chacun d’un c6té
ou de 'autre de la jonction en fonction de ’alignement.

— III) Cet alignement sert & travailler sur un seul type de porteur sans affecter 1'autre.
L’écart de bande interdite est entierement répercuté sur une des deux bandes (valence ou

conduction)
TYPE I
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FIGURE 1.18 — Types de configurations d’alignement des bandes dans les hétérostructures : I)
inclusion (a), IT) marche (b), IIT) continue sur 1'une des bandes (c) (d’apres [80]).

De nombreux dispositifs a hautes performances peuvent alors étre développés grace a la
combinaison de ces différentes méthodes de controle des caractéristiques des matériaux.

Dans le domaine de I’électronique par exemple, plusieurs architectures exploitent les avan-
tages apportés par le SiGe et sont regroupées dans plusieurs références [81, 79| : les tran-
sistors bipolaires a hétérojonctions qui présentent de nombreux avantages par rapport aux
transistors bipolaires classiques [82, 83], les transistors a effet de champ de type MODFET
(Modulation Doped Field Effect Transistors), transistors & hautes mobilités pour 1'électronique
rapide [84, 85, 86], ou encore des dispositifs quantiques tels que les diodes tunnel résonantes
[87, 88]. La réalisation de structures multicouches permet également d’envisager des applica-
tions optoélectroniques pour le systeme Si/SiGe : LED [89], photo détecteurs [90, 91, 92], et
fibres optiques [93]. Enfin, grace a leur conductivité thermique inférieure & celle des matériaux
massifs correspondants [94], les super-réseaux (dont Si/SiGe) présentent également un intérét
pour les applications thermoélectriques [95].

La synthese de nanofils de SiGe est motivée par la perspective prometteuse de combiner
aux nombreuses applications propres au matériau SiGe, les applications tres diversifiées des
structures nanofils. Néanmoins, il va de soi que la transition des diverses structures bidimen-
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sionnelles vers une architecture unidimensionnelle doit faire I'objet d’étude fondamentale en
considérant notamment les propriétés mécaniques et cristallographiques des différents matériaux
et la géométrie des structures.

1.3.3 Applications des nanofils de SiGe

Récemment, les propriétés de ces structures sont caractérisées de facon plus pratique avec
pour objectif de les exploiter dans des dispositifs. toutefois, aucune application faisant intervenir
les nanofils de SiGe n’est a ce jour industrialisée.

Par exemple, des études ont été effectuées sur la caractérisation électrique de NF de SiGe
et la réalisation de transistors & effet de champ. Plusieurs études [96, 97, 98] ont démontré
la faisabilité d’'un FET a partir de NF de SiGe dopés élaborés par approche bottom-up. Les
contacts sont réalisés aux extrémités d’un NF unique par eBeam ou FIB apres que les NF aient
été dispersés sur un substrat de Si dégénéré recouvert d’une couche de Si0O;. La tension de
grille est appliquée en face arriere grace au substrat de Si dégénéré. L’évolution du courant
source-drain en fonction de la tension de grille montre des dépendances de la conductivité a
Deffet de champ qui confirment les dopages attendus.

Nah et coll. [99] ont quant & eux réalisé un FET double grille basé sur un nanofils ceeur-
coquille Ge/SiGe dont la source et le drain sont dopés par implantation de bore afin de réduire
les résistances d’acces et d’améliorer I'injection de charges (figure 1.19).

(a) Ge-SiGe,, (b) ALD HfO,deposition (C) TaN Gate B implant (d) NiSD

=7

FIGURE 1.19 — Description des étapes de réalisation d’'un FET double grille Ge/SiGe a S/D
dopés : a) NF dispersés sur un substrat Si/HfOq, b) dépét de l'oxyde de grille par ALD, c)
dépot de la top gate, gravure du stack de grille, et implantation S et D, d) dépot des électrodes
S et D, d) vue MEB du dispositif final (d’apres [99]).

Des transistors a grille enrobante ont également été réalisés a partir de matrices NF de SiGe
élaborées par approche top down [100, 101, 102].

Enfin Pétude des propriétés optoélectroniques des nanofils SiGe ou hétérostructures Si/SiGe
indique qu’ils sont des candidats prometteurs pour le développement de nouvelles générations
de cellules photovoltaiques [103, 104, 105], notamment grace a leurs propriétés de séparation
des charges et une meilleure absorption dans le visible que le Si massif.

Nous pouvons également citer d’autres applications potentielles telles que des lasers cascades,
dispositifs thermoélectrique, NEMS et autres capteurs.

Conclusion

Nous avons pu voir dans ce chapitre d’introduction que les applications utilisant des nanofils
semiconducteurs sont variées. Elles concernent des domaines allant de 1’électronique (FET) aux
applications électromécaniques (oscillateurs) en passant par les applications optoélectroniques
(diodes, photovoltaique,etc.), les capteurs biochimiques, et les applications thermoélectriques.

25



Ensuite, différents moyens d’élaboration des nanofils semiconducteurs ont été présentés. Ils
peuvent étre regroupés selon deux approches globales dites bottom-up (voie ascendante) ou top-
down (voie descendante). La premiere consiste & synthétiser les NF par auto-assemblage et auto-
organisation de la matiere via des mécanismes de croissance, type VLS ou VSS, utilisant une
nanoparticule de catalyseur qui permet d’augmenter la vitesse de dépot et de générer un nanofil.
Ces méthodes permettent 1’élaboration de NF de natures variées ainsi que d’hétérostructures.
La deuxieme consiste a élaborer ces nanostructures a partir d’un substrat préexistant grace a
des techniques de lithographie et de gravure.

Nous avons ensuite présenté les caractéristiques de lalliage silicium-germanium. Nous avons
pu voir que toutes les composition Si;_,Ge, sont possibles et que les propriétés physiques telles
que la largeur de bande interdite et la mobilité des porteurs dépendent de cette composition.
L’utilisation combinée du Si et du SiGe en faisant varier sa composition permet de réaliser
des couches minces contraintes pour favoriser la mobilité des porteurs de charges ou bien des
hétérostructures pour I'ingénierie des structures de bandes. Divers exemples d’applications pour
la microélectronique ont été présentés.

Enfin, la technique de microscopie & force atomique a été introduite et différents modes
de fonctionnement présentés. Nous avons également pu voir 'importance des parametres ca-
ractéristiques des pointes AFM pour le controle des forces appliquées. Parmi de nombreuses
applications, la microscopie a force atomique permet la nanomanipulation de structures pour
leur caractérisation mécanique ou piézoélectrique.
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Chapitre 2

Croissance de nanofils
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Comme nous ’avons vu dans le chapitre précédent, les nanofils représentent une véritable
alternative pour 'amélioration des dispositifs du futur. L’utilisation du SiGe pour la réalisation
de nanofils permettra de combiner les avantages de ces nanostructures et de ce matériau mul-
tipliant ainsi les domaines d’application. Cependant, avant d’intégrer ces structures dans les
futurs dispositifs, il est nécessaire d’en controler parfaitement la synthese. La croissance des
nanofils SiGe ainsi que la variation de leurs compositions ont déja été étudiées par différentes
équipes. La possibilité de modifier la fraction de Ge dans l’alliage de 0 & 100% a notamment été
démontrée. Il est important de souligner que le contréle de ce pourcentage n’est pas pour autant
trivial. Il nécessite non seulement la variation du ratio des gaz précurseurs mais aussi la modi-
fication des parametres de croissance tels que la température ou la pression afin d’obtenir des
morphologies et densités de fils convenables. Les nanofils hétérostructurés Si/SiGe présentent
eux aussi des propriétés tres prometteuses qui permettront de franchir une nouvelle étape dans
l'amélioration des dispositifs. L’augmentation du niveau de complexité permettra le contrdle de
parametres physiques des matériaux de facon toujours plus précise et plus fine. Néanmoins, nous
avons pu constater que leur synthese était compliquée par I'incompatibilité des températures de
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croissance catalysée du Si et SiGe. La modification des conditions de croissance (température
et pression) nécessaire a la réalisation de ce genre de structures peut conduire & des instabilités
de croissance [106] et s’avere tres gourmande en énergie et en temps.

Afin de maitriser la croissance et de réduire le budget énergétique, il est impératif d’étudier
I'influence des conditions de croissance sur la composition et la morphologie des nanofils. Nous
mettrons également en évidence les avantages de l'utilisation de HCl en tant que parametre
supplémentaire, en plus de la pression et température, permettant un meilleur contréle des ca-
ractéristiques des nanofils.

Nous commencerons ce chapitre par la description du réacteur CVD utilisé pour réaliser
toutes les croissances présentées dans ce manuscrit. Nous présenterons également les condi-
tions de croissance, la préparation des échantillons et le déroulement d’une recette classique.
La deuxieme partie sera consacrée a la croissance de nanofils SiGe catalysée par or. Nous
présenterons a cette occasion les parametres importants qui interviennent dans la maitrise de la
croissance et leurs influences. Cette étape nous permettra de définir les limites en température
du domaine de croissance au-dela desquelles les fils ne poussent plus. A intérieur de ce domaine,
nous étudierons la cinétique de croissance, la morphologie et la variation de composition de fils.
Dans un troisieme temps, la croissance de fils SiGe en présence d’HCI sera étudiée. Comme nous
le verrons, le HCI permet d’améliorer significativement la morphologie des fils, d’en contréler la
composition et d’élargir le domaine de température pour la croissance des fils SiGe. Enfin, la
derniére partie de ce chapitre sera consacrée a la compréhension et a la modélisation de 'action
du HCI sur les différents aspects de la croissance. En effet, la présence de HCI engendre une mo-
dification de la passivation de surface du substrat, des fils ainsi que de I'interface vapeur /liquide.
Les différents effets du HCI observés seront analysés et discutés en se basant sur nos résultats
expérimentaux.

2.1 Description du réacteur CVD et conditions expérimentales

2.1.1 Bati de croissance

Toutes les croissances présentées dans ce manuscrit ont été réalisées dans un béati de crois-

sance RPCVD (Reduced Pressure Chemical Vapour Deposition) EasyTube™™ 3000 commer-
cialisé par la société FirstNano (figure 2.1).
Le schéma du réacteur utilisé et des lignes de gaz est représenté sur la figure 2.2. Il s’agit d’un
bati dédié au dépot de couches minces et a la synthese de nanomatériaux dont la chambre
de dépét est constituée d’un tube de quartz horizontal de 13 cm de diametre et de 60 cm de
longueur. Ce tube est entouré d’un four résistif permettant de travailler a des températures
variant de Pambiante & 1100°C. Ce type de réacteur est dit <« & parois chaudes » car ’ensemble
de la chambre (parois, gaz, substrat) est chauffé par opposition aux réacteurs dits < & parois
froide » pour lesquels seul le substrat est chauffé. Le substrat est introduit au milieu de la
zone de chauffe grace a un porte échantillon en quartz autorisant 'utilisation de wafers jusqu’a
4” de diametre. La température de croissance est contrélée par trois thermocouples placés le
long du bras soutenant le porte échantillon et est asservie sur le thermocouple se trouvant a la
perpendiculaire de 1’échantillon.

La pression dans la chambre est controlée par une pompe primaire asservie en pression ou en
fréquence. La gamme de pression autorisée est comprise entre 1 et 10 Torr, d’ou la qualification
de CVD & Pression Réduite (Reduced Pressure-CVD).

Le bati de CVD est équipé de 8 lignes de gaz indépendantes ainsi que d’une ligne d’azote.
Les flux des différents gaz sont commandés par électrovannes et contrélés par des débitmetres
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FIGURE 2.1 — Equipement CVD FirstNano EasyTube™ 3000

de précision adaptés a chaque gaz. La configuration de ces lignes permet ’utilisation du SiHy,
GeHy, PH3, BoHg, HCI ainsi que du Hs et No. Les gaz sont acheminés par trois lignes différentes :

— La Background Line débouche au début de la chambre de dépét, a 'opposée de la pompe
primaire. Elle permet d’instaurer un flux de gaz porteur continu et laminaire.

— Les gaz précurseurs sont acheminés grace a la Inject Line, dont la sortie débouche juste
avant le porte échantillon dans le sens du flux.

— La Vent Line ne passe pas par la chambre de dépot et débouche au niveau de la pompe
primaire. Elle permet de ne pas injecter les gaz dans la chambre lors des phases transitoires
du process (rampes de flux) et de purger les différentes lignes amont d’acheminement des
gaz.

Le flux de la pompe primaire (ou pompe process) est dirigé vers un épurateur qui permet le
traitement des gaz sortant du réacteur par décomposition thermique et 'oxydation.

* * background line
Hy [ [N, | |SiH,
* k % * * g( Inject line

Vent line
]
exhaust -
. —
Porte échantillon
Pompe
process

Tube Quartz

Four résistif

FIGURE 2.2 — Représentation schématique du bati de croissance et des lignes de gaz.
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2.1.2 Conditions expérimentales

Les nanofils de SiGe présentés dans cette section ont cru sur substrats de silicium orientés

(111). La proportion et la température nécessaires a la formation de ’alliage eutectique métal/semi-
conducteur étant proches pour Au/Si et Au/Ge (80% et 70% d’or & 360°C environ)[54], nous
avons utilisé 'or comme catalyseur.
Avant le dépdt d’or, les substrats de Si doivent subir un nettoyage qui consiste & enlever 'oxyde
natif, les poussieres et contaminations organiques. Dans un premier temps, la couche d’oxyde
natif est gravée par un bain dans une solution d’acide fluorhydrique (HF) diluée & 49% dans
I'EDI pendant 30 secondes. Immédiatement apres, les échantillons sont plongés dans une so-
lution d’acide de Caro (H209/H9SOy, 2 :3) qui permet d’enlever les molécules organiques et
d’oxyder chimiquement 1’échantillon en surface. Cette couche d’oxyde est ensuite gravée dans
un mélange HF /NH4F (1 :6) (Buffered Ozide Etch) qui permet de réduire la rugosité de surface
et de mieux révéler le plan (111) du silicium [107, 108].

Comme nous ’avons déja abordé dans le premier chapitre, les nanoparticules de catalyseurs
sont obtenues par deux approches différentes. La premiere consiste & déposer sur le substrat
nettoyé une couche de 2 nm d’or par évaporation. La deuxieme approche consiste a déposer
une solution de colloides d’or calibrés entre 10 et 100nm sur le substrat et a laisser évaporer le
solvant. Des substrats témoins sans or sont utilisés pour contréler la croissance non catalysée.
Les substrats sont introduits dans la chambre de dépot et recuit & 650°C sous Hy pendant
plusieurs minutes. Ce recuit permet la formation de nano gouttelettes d’alliage eutectique
or/silicium par démouillage de la couche d’or ou & partir des colloides d’or. Dans le cas d’une
couche d’or de 2 nm, un recuit de 10 minutes permet d’avoir une distribution de diametres
satisfaisante [109, 110]. Les colloides permettent l'obtention d’ilots de diameétres plus contrélés.
Cependant, la migration de l'or sur le substrat pendant le recuit conduit & la coalescence de
certaines particules produisant ainsi des ilots de diametres bien plus importants. La température
de la chambre est ensuite abaissée a la température désirée pour la croissance des nanofils et les
gaz précurseurs injectés dans la chambre de dépot. La préparation des substrats et I'obtention
des particules de catalyseurs sont décrits en détail dans les theses de messieurs Dhalluin [109]

et Oehler [110].

Pour toutes les croissances présentées dans ce chapitre, les précurseurs utilisés sont le silane
pur (SiHy) et le germane (GeHy) dilué & 5% dans le dihydrogene(Hs), et le Hy est utilisé comme
gaz porteur. Dés le recuit et jusqu’a la fin de I’étape de croissance, le flux de Hy est maintenu a
1.9 slpm et la pression totale a 4.5 Torr. Ces conditions ont été optimisées par F. Oehler pour
la croissance de nanofils de Si [110].

La morphologie, les dimensions et la densité des nanofils sont caractérisées par MEB. La
vitesse de croissance (en nm/min ou pm/min) est définie comme la longueur moyenne du tapis de
fils divisée par le temps de croissance. Leurs qualités cristallines et orientations sont déterminées
par images TEM. La fraction de Ge (x) de l'alliage Si; _,Ge, est déterminée par diffraction X
en utilisant la loi de Vegard [111] ainsi que par spectroscopie Raman [112] (voir annexe A). Il
est important de noter que la composition des fils est déterminée sur 1’échantillon entier et non
sur des NF uniques. Il s’agit donc de la composition moyenne de I’échantillon.

2.2 Croissance de NF Si;_,Ge, catalysée par or

La croissance par CVD de nanofils Si;_,Ge, catalysée par or a déja été étudiée par le passé
[113, 114, 115, 116, 117]. L’étude que nous allons présenter ci-aprés constitue une mise & ni-
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veau de I'état de l'art. Elle consiste en la réalisation de < croissances témoins > pour définir
I’évolution des caractéristiques remarquables des nanofils en fonction des différents parametres,
dans nos conditions de croissance. C’est en se basant sur ces croissances de référence que nous
interpreterons ensuite 'influence de nouveaux parametres comme ’'introduction du HCI. Les ca-
ractéristiques des nanofils que nous étudierons sont : la présence ou non de nanofils (estimation
qualitative de la densité), la morphologie (fils droits, coudes, conicité), les vitesses de croissance,
et la composition de Dalliage Si;_,Ge, .

Nous étudierons ’évolution de ces caractéristiques en fonction de la température, puis en fonc-
tion du rapport de flux R. Le rapport R est défini comme suit :

_ PGen, (2.1)
Pgen, + Psiny

ol ®x est égal au flux du précurseur X pur (dans le cas du GeHy, ®gep, est donc égal a 5%
du flux de germane dilué). Pour les croissances présentées dans ce chapitre, le flux de germane
dilué est maintenu constant & 90 sccm (®gep,=4.5 sccm). Pour faire varier R entre 0.048 et
0.15, le flux de silane a été varié de 90 a 25 sccm.

2.2.1 Etude en température
2.2.1.1 Croissance de nanofils

L’influence de la température a été étudiée pour R constant égal & 0.15 (flux de silane égal
a 25 sccm). La figure 2.3 montre les clichés MEB d’échantillons criis pendant 40 minutes a des
températures variant de 325 a 450°C. Cette figure offre une vision d’ensemble des échantillons
apres croissance permettant de juger de la densité de nanofils. On constate qu’a 325°C, la den-
sité de fils est trés faible (moins de 1 NF .,um_z) ; peu de catalyseurs ont engendré un nanofil
comme 'attestent les nombreux ilots de catalyseurs observables sur le substrat. Entre 350 et
400°C, la densité est plus importante (~30 NF.um~?) et la croissance catalysée a eu lieu sur de
nombreux catalyseurs. On peut néanmoins distinguer des taches d’or de taille tres importante
par rapport aux dimensions des fils. A 4925 et 450°C, on observe une diminution de la densité
de fils (jusqu’a (~25 NF.um™?) ainsi qu’un important dépdt non catalysé.

On peut voir sur la figure 2.4 des clichés MEB en coupe de ces mémes échantillons. Outre
la confirmation des précédentes observations sur la densité de fils, ces vues en coupes nous ap-
portent de nombreuses informations sur les directions de croissance, la morphologie des fils ainsi
que sur importance du dépdt non catalysé. Entre 350 et 400°C, les fils présentent de nombreux
coudes. Néanmoins, la section de base de la majorité des fils est perpendiculaire au substrat ce
qui indique que la croissance des fils démarre selon 'orientation < 111 >. Les fils ne présentent
pas d’aspect conique a ces températures et leurs diametres sont compris entre 20 et 40 nm. A
425 et 450°C, on constate en revanche un important dépét non catalysé sur le substrat (de 20
a 30 nm) et que certains fils sont coniques ou ont un aspect vermiculaire.

Les résultats que nous avons obtenus sont comparables a la littérature sur le sujet. Par
exemple, K. K. Lew a observé 'apparition de la croissance des fils & partir d’une température
minimum de 350°C [113]. Il explique que des températures inférieures ne sont probablement pas
suffisantes & la formation de I'eutectique AuGeSi. Il fait également état de I’apparition de nano-
fils fortement conique a partir de 500°C. Il attribue cette conicité & un dépét non catalysé de Ge
sur les flancs de fils pendant la croissance. Le fait que ce dépét non catalysé soit observable a
plus basse température dans notre cas est imputable a des conditions de croissance différentes.
Les diametres, I'orientation et ’origine des coudes des fils seront discutés un peu plus loin dans
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FIGURE 2.3 — Vues MEB a 45° de nanofils de SiGe criis pendant 40 minutes, a R = 0.15 et
différentes températures (barres d’échelles = 400 nmn).

FIGURE 2.4 — Vues MEB en coupe de nanofils de SiGe cris pendant 40 minutes, a R = 0.15 et
différentes températures.
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ce chapitre.

Nous avons estimé les vitesses de croissance axiale des NF en fonction de la température en
divisant la hauteur du tapis de fils par la durée de croissance. Nous avons considéré la hauteur
maximale du tapis de fils pour ne prendre en compte que les fils ayant poussé perpendiculaire-
ment au substrat. Cette méthode de calcul ne permet pas de s’affranchir des temps de retard et
d’arrét de la croissance dus aux périodes de stabilisation des pressions partielles et températures
a 'intérieur du réacteur, ainsi qu’a la durée de saturation de la goutte précédent la croissance
proprement dite [109, 110]. Pour ce faire, plusieurs croissances de différentes durées seraient
nécessaires, les temps d’initiation et d’arrét étant dépendants des conditions de croissance mais
pas de sa durée. D’apres Dhalluin et coll. [118], la différence entre vitesse de croissance moyenne
et réelle est principalement due au temps d’initiation qui dépend du diameétre des NF. Il rap-
porte des retards & la croissance inférieurs & la minute pour des diametres inférieurs a 100 nm,
ce qui est le cas de nos NF. Dans notre cas, la durée de croissance importante (40 min) nous
semble suffisamment grande devant les transitoires pour obtenir une bonne estimation de la
vitesse moyenne de croissance. Si I’on considére un retard a la croissance de deux minutes, pour
une durée de croissance de 40 minutes, I'erreur induite sur la vitesse de croissance mesurée est
de Tordre de 5%.

Les vitesses de croissance mesurées augmentent de 10 & 20 nm/min (0.6 & 1.2 pm/h) quand
T augmente de 350 & 450°C. Il est possible d’estimer 1’énergie d’activation de la croissance des
fils grace a la loi d’Arrhenius qui décrit 1’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la
température : V = Aexp[—Fa/RT| ou V est la vitesse de croissance, Ea, I’énergie d’activation
du dépét, et R la constante des gaz parfaits. La figure 2.5 montre le tracé des vitesses de
croissance des NF en fonction de 1000/T. Un ajustement exponentiel permet d’estimer I’énergie
d’activation des fils & 23.3 kJ/mol. Dans notre cas, cette valeur a un sens dans la mesure ou la
composition des fils varie trés peu avec la température.

T (°C)

450 400 350
1 1 1

10

¢ R=0.15

—— Exponentiel
(R=0.15)

y = 53.208¢ 28045

V (um/h)

0.1 T T T T T )
1.35 1.4 1.45 15 1.55 1.6 1.65

1000/T (K-)

FIGURE 2.5 — Tracé des vitesses de croissance moyennes des NF en fonction de 1000/T et ajus-
tement exponentiel correspondant. La loi d’Arrhénius permet de déduire ’énergie d’activation
de la croissance de nanofils dans ces conditions.
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On peut noter que cette valeur est bien inférieure aux énergies d’activation des fils Si purs
(Ea comprises entre 50 et 92 kJ/mol [109]). Cela s’explique par la plus grande réactivité du
germane comparée a celle du silane. Elle est également largement inférieure aux énergies d’ac-
tivation calculées par Hartmann [119] (entre 160 et 240 kJ/mol) pour la croissance de couches
de SiGe dans des conditions comparables aux notres. L’effet catalytique de la goutte permet
en effet de réduire considérablement 1’énergie d’activation du dépot et ainsi, I’énergie nécessaire
pour la croissance de NF. L’énergie d’activation pour de la croissance de nanofils de SiGe dans
ces conditions est aussi inférieure a ’énergie d’activation des NF Ge rapportée par Lew et coll.
[114] : 46 kJ /mol.

Intéressons nous maintenant a la composition des nanofils en fonction de la température. La
figure 2.6 représente la variation de la fraction de Ge mesurée par DRX et Raman en fonction
de la température pour des fils criis & R = 0.15. On constate une légere diminution de la fraction
de Ge quand la température augmente. La fraction de Ge mesurée par diffraction X sur nos
échantillons augmente de 48.3 & 53.1% lorsque la température baisse de 450 a 350°C. Cette
diminution est cependant faible devant celles observées par K.K. Lew [114] et E. Dailey [117].
Lew observe une diminution de la fraction x de Ge dans des fils Si1_,Ge, cris a R = 0.14.
Elle diminue de 66 & 55% lorsque la température augmente de 350 & 425°C. Dailey observe
la diminution de x pour des nanofils de SiGe criis & un ratio GeHy :SigHg de 8 :1. x diminue
de 52 & 41% lorsque la température augmente de 400 & 500°C. Lew explique que la baisse de
température engendre une diminution du dép6t non catalysé de Ge. Cette quantité de Ge est
donc disponible pour la croissance catalysée ce qui permet d’incorporer plus de Ge et ainsi
d’augmenter x dans les fils Si;_,Ge,, .
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FIGURE 2.6 — Variation de la composition des nanofils en fonction de la température de crois-
sance. Les fractions de Ge (exprimées en %) sont déduites des spectres Raman et spectro-
grammes DRX.

2.2.1.2 Croissance non catalysée

Nous avons pu constater qu’un dépot non catalysé est observable, sur certains échantillons,
au pied des nanofils. Or, I’enjeu de la croissance de NF assistée par catalyseur est de favoriser
la croissance catalysée tout en minimisant la croissance non catalysée sur les flancs des NF' et
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le substrat. Cette croissance non catalysée est controlée plus précisément grace aux substrats

FIGURE 2.7 — Vues MEB a 45° des substrats témoin permettant I’observation d’une éventuelle
croissance non catalysée. Ces substrats ne comportent pas de couche d’or et sont placés aux
c6tés des substrats "nanofils” lors de la croissance (40 minutes, R = 0.15, T comprise entre 350

et 450°C).

témoins sans or. La figure 2.7 montre des clichés MEB de ces substrats. Aucun dépdt n’est obser-
vable & 325 et 350°C, et des ilots dont la densité et le diametre augmentent avec la température
sont observables de 375°C & 400°C. Au-dela, on observe le dépdt d’une couche mince sur les
substrats. La hauteur de ces ilots et couches minces varie de 13 & 52 nm quand T augmente de
400 & 450°C (figure 2.8).

L’analyse de ces échantillons par diffraction X ne révele aucun pic SiGe ou Ge apres crois-
sance ce qui laisse supposer que le dépot est amorphe ou que la couche déposée est trop mince
pour étre mise en évidence par notre équipement. En revanche la spectroscopie Raman apporte
de nombreuses informations. La figure 2.9 représente les spectres Raman des substrats témoins
a T = 350, 375, 400, 425, 450°C, d’un échantillon de nanofils SiGe, et d’un dépot de Ge pur pour
comparaison. Comme détaillé dans 'annexe 1, un spectre Raman typique du SiGe présente 3
pics correspondant aux liaisons Ge-Ge (~300 cm™ 1), Si-Ge (~400 cm™1) et Si-Si (~500 cm™1).
Le spectre Raman de I’échantillon de nanofils présente un pic Ge-Ge, un pic Si-Ge et deux pics
Si-Si : I'un correspondant aux liaisons Si-Si dans le substrat et I’autre aux liaisons Si-Si dans le
SiGe. La présence de ces deux pics Si-Si et du pic Si-Ge nous confirme la présence de l'alliage
SiGe sur ’échantillon.

On observe sur tous les spectres le pic tronqué correspondant au mode de vibration des
liaisons Si-Si du substrat (~520 cm~!) ainsi qu'un pic autour de 300 cm~! correspondant
aux liaisons Ge-Ge. Cette premiere observation est d’une grande importance. Elle permet de
confirmer la présence d’un dépot non catalysé de germanium sur tous les échantillons (de 350
& 450°C), méme lorsque les observations MEB ne semblaient pas I'indiquer. On constate que le
pic Si-Ge, logiquement absent du spectre <« Ge 2D >, apparait & 425 et 450°C. Les spectres a
350, 375 et 400°C sont en revanche comparables a celui de Ge 2D. Ces observations semblent
indiquer un dépot non catalysé de Ge pur lors de la croissance de fils de SiGe a R=0.15 a
des températures inférieures ou égales a 400°C. [’apparition du pic Si-Ge a des températures
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FIGURE 2.8 — Vues en coupe de ces méme substrats témoin (croissance durant 40 minutes, R =
0.15, T comprise entre 350 et 450°C).

supérieures ou égales a 425°c indique que ces températures sont assez élevées pour permettre le
dépot d’un alliage SiGe. Le pic Si-Si dans le SiGe n’apparaissant pas a 425°C, il est impossible
d’en caractériser la composition par ce moyen a cette température.

En revanche, on observe également a partir de 425°C P’apparition d’un double pic Ge-Ge.
L’un est aligné avec les pics de Ge-Ge des températures inférieures et de Ge pur, l'autre est
décalé vers de plus basses fréquences. Ce double pic pourrait étre expliqué par la présence d’une
couche de germanium pur en plus de la couche de SiGe [120]. On aurait alors, de la méme facon
que pour le silicium, un pic correspondant aux vibrations Ge-Ge dans le germanium pur et un
dans le Si-Ge. Il est possible d’utiliser ce pic Ge-Ge pour déterminer la fraction de Ge dans le
SiGe. Prenons pour exemple I’échantillon de NF dont le spectre est présenté dans la figure 2.9
et qui présente lui aussi un double pic Ge-Ge. Nous évaluons son pourcentage de Ge & 47,8 %
en utilisant le décalage du pic Ge-Ge et & 47.4 et 50 % en utilisant respectivement le décalage
du pic Si-Si et le spectrogramme DRX. Il est ainsi possible d’estimer le pourcentage de Ge du
dépot non catalysé de SiGe : 64% & 425°C et 48% & 450°C (45% en utilisant le pic Si-Si). Il est
important de noter que la précision de cette méthode basée sur le pic Ge-Ge est moindre que
celle basée sur le pic Si-Si car ce dernier est généralement mieux défini.

On constate une diminution de la fraction de Ge dans la couche de SiGe non catalysée quand
la température augmente. Cela peut s’expliquer par une augmentation de la vitesse de dépot du
Si avec la température. A des températures inférieures & 425°C, la vitesse de dépdt non catalysée
du Si est tres faible. Le germanium étant plus réactif que le silane, seule une couche de Ge pure
est observable. Une augmentation de la température permet la décomposition du silane et le
dépdt non catalysé du Si. Un dépdt de SiGe non catalysé dont la fraction de Ge diminue est
observable. Cette variation de la composition des couches minces de SiGe a déja été rapportée

dans la littérature. [121, 122, 123].

Pour la croissance de nanofils de SiGe, il sera donc nécessaire de ne pas travailler a trop
hautes températures afin de minimiser le dép6t non catalysé.
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FIGURE 2.9 — Spectre Raman correspondant (de haut en bas) & : (a) un dépot de germanium
pur réalisé pendant 40 minutes a 350°C, (b) a (f) aux différents substrats témoin (40 minutes,
R = 0.15, T comprise entre 350 et 450°C), et (g) un échantillon de nanofils de SiGe (40 minutes,
R = 0.15, T = 400°C).
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2.2.2 Variation de la composition des fils Si;_,Ge, en fonction de R

L’influence de la température sur la morphologie et la composition des nanofils ainsi que
sur la croissance non catalysée a été caractérisée a un ratio de flux R fixe. Mais pour les
futures applications, il est impératif de pouvoir varier la composition des nanofils de SiGe. En
pratique, cela est réalisable grace au parametre R. Dans un deuxieme temps, nous avons étudié

ﬁ-l

FIGURE 2.10 — Images MEB & 45° de nanofils de SiGe cris pendant 40 minutes & 400°C pour R
variant de 0.15 & 0.048.

I'influence du ratio de flux R sur la croissance des nanofils de SiGe a 400°C pendant 40 minutes.
Les croissances ont été réalisées pour R = 0.15, 0.09, 0.065 et 0.048 grace a la variation du flux
de silane (respectivement 25, 45, 65 et 90 sccm). Les figures 2.10 et 2.11 montrent des clichés
MEB des NF en fonction de R en vues & 45° et en coupe. On remarque que la densité de NF
verticaux, trés basse & R = 0.15 (moins de 1 NF. .um_Q) augmente significativement des R =
0.09 (~ 15 NF.um~?). Elle est ensuite comparable pour R=0.065 et 0.048 (~ 25-30 NF.um™2).
Les fils vermiculaires ou tres coudés disparaissent pour les valeurs de R inférieures a 0.15. En
revanche, on observe un changement de direction de croissance sur une grande majorité de fils
a partir de R = 0,09. Encore une fois, le pied des NF semble étre perpendiculaire au substrat
ce qui indique que la direction initiale de croissance est selon 'axe [111]. La grande majorité
des nanofils présentent des diametres constants en fonction de R et compris entre 20 et 40 nm.
En revanche, un faible pourcentage de la population de fils (< 10%) présente des diametres
supérieurs dont la valeur maximal (Dmax) augmente significativement quand R diminue. Dmax
augmente de 40 nn (R=0.15) & plus de 160 nm (R=0.048).

La figure 2.12 montre la variation du pourcentage de Ge dans les fils de SiGe et de la vitesse
de croissance des fils en fonction du ratio R. Ces fractions de Ge ont été déterminées grace aux
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FIGURE 2.11 — Images MEB en coupe de nanofils de SiGe criis pendant 40 minutes a 400°C
pour R variant de 0.15 a 0.048.

spectres Raman et diffractrogrammes DRX présentés sur la figure 2.13. Le décalage vers les
hautes fréquences du pic Si-Si dans SiGe sur les spectres Raman et du pic SiGe vers le pic Si
sur les diffractogrammes DRX attestent de la baisse de la fraction de Ge quand R diminue. Le
pourcentage de Ge varie de 20 & 50 % quand R varie de 0.048 & 0.15 ce qui est comparable avec
les résultats rapportés par la littérature [113, 98, 96]. Les vitesses de croissance diminuent de 75
a 12 nm/min pour la méme variation de R. Pour faire varier R de 0.048 & 0.15, le flux de silane
est diminué de 90 sccm a 25 sccm alors que le flux de germane pur est maintenu constant a 4.5
sccm. Ces flux déterminent les pressions partielles des précurseurs a 'intérieur du réacteur. La
pression partielle de Silane est diminuée de 194 & 55 mTorr alors que la pression partielle de
germane est maintenue & 10 mTorr !. Les vitesses de croissance des fils sont proportionnelles
aux pressions partielles des précurseurs [124, 125]. Les taux d’incorporation de Si et Ge dans les
NF (c.a.d. le nombre d’atomes incorporés par unité de temps) sont donc proportionnels aux flux
de leur précurseur respectif. On comprend ainsi aisément I'influence de R (ratio de flux gazeux
des précurseurs) sur la fraction de Ge et sur les vitesses de croissance. Le taux d’incorporation
de Si diminue lorsque R augmente (i.e. ®g;y, diminue) alors que le taux d’incorporation de Ge
reste constant. Il en résulte une augmentation du pourcentage de germanium dans les fils de

1. La pression partielle du gaz « est calculée a partir de la fraction de ce gaz, z,, dans le réacteur. z, est
égale au flux de v, ®,, divisé par la somme des flux des gaz injectés dans le réacteur pendant la croissance, ot :
Ty = <I>_tZ?‘ La pression partielle de v vaut alors : Py = xyPjot, ou Pio¢ est la pression totale & l'intérieur du
réacteur pendant la croissance.
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SiGe ainsi qu'une diminution de la vitesse de croissance des fils.
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FIGURE 2.12 — Variation en fonction de R du pourcentage de Ge et des vitesses de croissances
de nanofils SiGe criis pendant 40 minutes & 400°C, R variant de 0.15 & 0.048.

2.2.3 Diametres, orientations et coudes des fils SiGe

Nous avons pu voir que les diameétres de la grande majorité des nanofils de SiGe ne varient
pas en fonction de leur composition et sont compris entre 20 et 40 nm. En revanche un faible
pourcentage de la population totale de fils présente un diametre supérieur a 40 nm. Le diametre
maximal de cette fraction de nanofils, Dmax, augmente quand R diminue : 60 nm (R=0.09), 90
(R=0.065) et 160 (R=0.048). Il est délicat de comparer ces résultats < dans l’absolu > avec la
littérature. En effet, les diametres des nanofils sont tres dépendants des conditions de croissance
telles que la température [126] et la pression [127, 128, 129]. De plus, puisque le diametre des fils
est déterminé par celui du catalyseur, il est également dépendant du diametre des colloides d’or
ou de I’épaisseur du dépot et de la température et durée de recuit [130]. Le tableau de la figure
2.14 présente quelques exemples pour les gammes de diametres observées dans la littérature.
Ces études montrent des distributions de diametres indépendantes du pourcentage de Ge dans
les fils. En d’autres termes, les différentes conditions de croissance nécessaires a la variation du
taux de Ge dans les fils n’affectent généralement pas la distribution de diametres. Zhang et coll.
[131] ont cependant montré une variation de la composition en fonction du diametre. En effet,
la fraction de Ge augmente avec le diametre si I'on considere des fils de diametres différents
issus d’'une méme croissance. Cet effet est expliqué par la variation non homogene des vitesses
d’incorporation du Si et du Ge avec le diameétre du catalyseur. Nos moyens de caractérisation
fournissent une valeur moyenne de la composition sur la totalité des NF et ne permettent pas
une étude en fonction du diametre. Nous n’avons pas pu trouver d’observations comparables aux
noétres sur 'augmentation de la taille maximale des fils avec la diminution de R. Nous pensons
que cet effet peut s’expliquer par 'augmentation de la pression partielle de silane quand R
diminue. Elle induit une augmentation du taux de décomposition des molécules de silane a
la surface des catalyseurs comme le prouve 'augmentation des vitesses de croissance des fils.
Cette augmentation du taux de décomposition permet la saturation de catalyseurs plus gros et
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FIGURE 2.13 — Spectres Raman (a) et diffractogrammes DRX (b) d’échantillons de nanofils
SiGe criis pendant 40 minutes a 400°C, R variant de 0.15 & 0.048. Le faible pic a droite du pic
principal de Si est imputable a la raie koo de la source de rayons X.

la croissance de fils de diameétres plus importants. En plus de I'influence de R sur le diameétre
maximum des fils, nous avons pu constater que les NF de SiGe présentaient plusieurs directions
de croissance en fonction des conditions. A R=0.15 jusqu’a 400°C, la majorité des fils semble
commencer a croitre selon la direction < 111 > perpendiculaire au plan pour ensuite changer
de nombreuses fois de direction de croissance. Il en résulte des fils fortement coudés. Pour les
plus hautes températures (425, 450°C), il apparait délicat de dégager une direction de croissance
privilégiée tant la morphologie des fils est aléatoire. Néanmoins, 'aspect vermiculaire des fils
(multiplication du nombre de coudes) augmente avec la température. Ce comportement semble
indiquer que les coudes observable a R=0.15 sont activés thermiquement et correspondent & de
faibles vitesses de croissance comme déja rapporté par Lugstein et coll. [133]. Quand R diminue,
Porientation des fils se stabilise. On constate néanmoins plusieurs cas de figure. (i) les fils
croissent directement selon les directions [112] (angles caractéristiques de 70 et 80° par rapport
a laxe [1,1,—2]) (ii) ils commencent leur croissance selon la direction < 111 > perpendiculaire
au substrat avant de suivre la direction [112], (iii) ou ils croissent selon une autre direction [111].
Sur certains échantillons, des fils de tres faibles diametres suivant la direction < 110 > ont pu
étre observés (figure 2.15). On remarque que plus le taux de Ge diminue dans les fils plus les
directions de croissance < 112 > sont favorisées.

De nombreuses études abordant D'orientation des fils existent dans la littérature. Schmidt
et coll. [134] ont mis en évidence une dépendance entre le diametre des fils de silicium et leur
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diam (nm) xGe (%) | catalyseur
Qi 30a50 20a50 film
Givan ~ 20 0a100 colloides
Kawashima| 50a100 10a 50 colloides
Zhang 102140 10285 film
Lew ~100 12225 film

FIGURE 2.14 — Diameétres et fractions de Ge des nanofils de SiGe, et type de catalyseur or rap-
portés dans la littérature (d’apres Qi[98], Givan[132], Kawashima[115], Zhang[131], Lew[113]).
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FIGURE 2.15 — (a) Vues en coupes d’un échantillon de nanofils criis (R = 0.09 et T = 400°C)
et directions de croissances correspondantes. (b) vues de dessus et en coupe des directions de
croissance < 112 > sur substrat (111) et angles correspondants.
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orientation. La direction de croissance des fils change de < 110 > a < 111 > & partir d’un
diametre de 20 nm environ. Ce comportement est expliqué par la minimisation de I’énergie libre
des nanofils, dépendante du diametre de la goutte. Ils ont aussi pu observer que de nombreux fils
de diametre proche du diametre de transition avaient une orientation < 112 >. Les différentes
études portant sur les fils de Ge pur montrent que la grande majorité des fils croissent selon
la direction < 111 > [135, 136, 117]. D’autres orientations minoritaires ont été néanmoins
observées : < 110 > [137, 138], < 220 > et < 311 > [139]. La plupart des références relatives
aux NF de SiGe font état d’orientations indépendantes de la composition des fils : < 111 >
[132, 131, 113], < 110 > [98, 113] et < 112 > [113|. En revanche, Dailey et coll. [117] ont mis
en évidence une évolution de la direction de croissance en corrélation avec la composition des
fils SiGe. Ils font état d’une fraction de Ge limite x,,;, telle que pour x > Zin, les fils croissent
dans la direction < 111 > et pour & < T4, les fils croissent dans la direction < 112 >. La valeur
Tmin, dépendante de la température, varie de 0.17 & 0.22 & 400°C et de 0.11 & 0.17 & 500°C.
La dépendance de l'orientation des nanofils est expliquée par la haute énergie de surface des
facettes 112. Dans certaines conditions de croissance, 'augmentation des pressions partielles de
précurseurs empéche la stabilisation de ces facettes par migration de I'or. La croissance selon la
direction < 112 > devient alors énergétiquement favorable grace & des facettes (111, 110 et 113)
de plus basses énergies. Les nanofils croissent dans la direction < 112 > des l'initiation de la
croissance ou apres une section selon < 111 > [140]. L’augmentation de la fraction de Ge induit
une baisse de Iénergie des facettes 112, I’énergie de surface Ge(112) étant inférieure & celle
de Si(112). A partir d’une certaine fraction de Ge Z,n, la direction < 111 > est de nouveau
énergétiquement favorable malgré ’absence de stabilisation par migration de ’or sur les flancs.
Les fils poussent alors selon cette direction pour & > Zngin. Cette étude est a comparer avec
Pétude de Lugstein et coll. [133] qui montre que Porientation des fils de Si pur est dépendante de
la pression totale de croissance. Il met en évidence deux familles d’orientations privilégiées : les
directions < 111 > lorsque les fils poussent & une pression totale de 2.25 Torr et les directions
< 112 > pour une pression totale de 11.25 Torr. Entre ces deux pressions, les deux familles
d’orientations sont présentes.

Pour résumer, nous observons sur nos fils un comportement type-Ge (fils droits orientés selon
la direction < 111 > et présence de fils avec de nombreux coudes) et un comportement type-Si
(fils majoritairement droits orientés < 112 >). La fraction de Ge de transition x; se situe aux
environs de 35 % (R=0.09) & 400°C ce qui est supérieur aux fractions de transition rapportées
par Dailey & cette température (entre 17 et 22%). Pour des fractions de Ge supérieures & z,
les fils présentent des caractéristiques type-Ge. Ils présentent beaucoup de coudes et les fils
droits poussent selon la direction < 111 > perpendiculaire au substrat. Au dessous de z,
les fils présentent des caractéristiques type-Si et croissent majoritairement selon les directions
< 112 >. Selon les résultats de Lugstein, notre pression de travail semble assez élevée (4.5 Torr)
pour favoriser ces directions de croissance pour les fils type-Si.

2.3 Effets du HCI sur la croissance catalysée par or

Comme nous avons pu le voir dans le chapitre d’introduction, la croissance catalysée de NF
en chimie chlorée présente de nombreux avantages. Elle permet de réduire le dép6t non catalysé
sur les flancs des fils et ainsi de favoriser la croissance unidimensionnelle [141, 142, 143, 144], la
croissance de NF de Si de faibles diamatres [145, 146], ainsi que I’amélioration de la morphologie
(moins de coudes) et de la densité de fils [109, 110].

L’influence du HCI sur la croissance de couches minces de SiGe a également été étudiée par
de nombreuses équipes. Les principales observations sont que le HCI diminue les vitesses de
croissance, augmente le pourcentage de Ge dans la couche [147, 148, 149], et la sélectivité du
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dépdt [150]. Nous allons dans cette partie étudier Peffet du HCI sur la croissance de NF de SiGe
en fonction du flux (®g¢;), de la température et du ratio R.

2.3.1 Etude de l’influence du flux d’HCI 4 R et T constants

Dans un premier temps, la température et le ratio R sont fixés a 400°C et 0.15 respective-
ment. Le HCI gazeux pur est introduit dans le réacteur en méme temps que les gaz précurseurs.
Les figures 2.16 et 2.17 montrent des photos MEB & 45° et en coupe de croissances réalisées
avec ®po; = 0, 20, 40, 60 et 90 sccm. On observe, sans HCI, une grande proportion de NF
coudés et l'on constate une légere conicité sur le peu de NF droits ainsi qu’une croissance non
catalysée sur le substrat. Pour 20 et 40 sccm de HCI, les nanofils ne présentent plus de coudes ni
de conicité, et ils sont majoritairement perpendiculaires & la surface. Les vitesses de croissance
des NF (Vyp) correspondant a ces flux de HCI sont de 12.5 nm/min. Pour ®;¢; = 60 scem,
de nombreux nanofils présentent une forme en V (médaillon figure 2.16d) et Vg est réduite &
8 nm/min. Enfin, ® 5o = 90 scem, la densité de fils est tres faible et ils présentent tous une
forme en V tres prononcée. L’analyse par MET de NF criis avec ® o; = 40 montre qu’ils sont
monocristallins et qu’ils poussent selon la direction < 111 > (figure 2.18).
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FIGURE 2.16 — Vues MEB & 45° d’échantillons de nanofils de SiGe cris & 400°c et R = 0.15

pendant 40 minutes sans ou avec différents flux de HCI.

La croissance de NF de SiGe en présence de HCI gazeux n’a, a ce jour, jamais été étudiée.
Néanmoins, 'utilisation de HCI lors de la croissance d’autres types de nanofils a été rapportée.
La réduction de la croissance non catalysée sur le flanc des fils grace au HCI a été plusieurs
fois observée [141, 142, 143, 144]. La diminution de Vi a également été observée par Borg-
strom et coll. [141] lors de croissances catalysées de NF d’InP. Elle est cependant précédée d’une
légere augmentation de Vi pour de faibles flux de HCI ce qui n’est pas notre cas. L’arrét de
la croissance & fort flux de HCI a aussi été rapporté. Dans le cas de ces croissances de NF
d’InP, la baisse de Viyp consécutive a I'introduction de HCI est expliquée par une déplétion des
especes réactives ainsi qu’a une compétition entre dépdt et gravure catalysée. Oehler et coll.
[145] mesurent quant & eux une augmentation moyenne de Vyp de 15% lorsque du HCI est
utilisé. Vyr augmente des 'injection de faibles flux de HCI puis stagne & partir de @ g ~25
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FIGURE 2.17 — Vues MEB en coupe d’échantillons de nanofils de SiGe criis 4 400°c et R = 0.15
pendant 40 minutes sans ou avec différents flux de HCI.

sccm. Ils observent également que la vitesse de croissance non catalysée diminue fortement avec

le flux de HCL.

FIGURE 2.18 — Image TEM haute résolution d’un nanofil de SiGe criis & R = 0.15, T = 400°C,
et ® o1 = 40scem et cliché de diffraction correspondant.

L’étude de la composition des fils révele une dépendance du pourcentage de Ge au flux de
HCI. Le tableau de la figure 2.19 récapitule ces valeurs. Pour R=0.15 & 400°C, on constate que
le pourcentage de Ge augmente de 50% pour ®yc; = 0 a 72.9% pour ®yc; = 40scem. Nous
savons désormais que ces compositions sont des valeurs moyennes sur tout I’échantillon. I1 est
néanmoins possible d’étudier des fils uniques par des moyens plus coliteux en temps et plus
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complexes tels que l'analyse dispersive en énergie (EDX). La figure 2.20 montre un profil EDX
réalisé le long d’un fil cra avec ® y¢; = 40sccm.

Flux de HCI (sccm)| Fraction de Ge (%)
0 50
20 67
40 73

FIGURE 2.19 — Fraction de SiGe des nanofils de SiGe criis pendant 40 minutes a 400°c et R =
0.15 en fonction du flux de HCI
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FIGURE 2.20 — Image TEM d’un nanofil de SiGe cri a R = 0.15, T = 400°C, et ®gc; = 40
sccm et profile EDX correspondant ol apparaissent les pourcentage atomique de Si et Ge en
fonction de la position.

On constate que la composition de Ge varie peu le long du fil et qu’elle est proche de la
valeur moyenne mesurée par DRX (~70%). Ce résultat est en accord avec la non conicité des fils
et indique que I'incorporation des adatomes se fait bien par le catalyseur. Si I'incorporation non
catalysée était non négligeable, le pourcentage de Ge augmenterait dans la direction du pied du
fil. En effet, le germane étant plus réactif que le silane, son dép6t non catalysé conduirait a une
incorporation de Ge par la surface du fil qui serait proportionnelle a la durée d’exposition de la
surface aux précurseurs. Cette incorporation de surface produirait également des NF fortement
coniques pour les mémes raisons. L’analyse par DRX de ’échantillon cri avec ® g = 60 sccm
n’a pas permis de déterminer la composition des NF' en raison de ’absence d’un pic SiGe bien
défini permettant la détermination précise de la distance interréticulaire. La figure 2.21 montre
les spectrogrammes des échantillons cris avec @y = 60 sccm et @ = 40 scem. Pour ce
dernier flux, deux pics se dégagent nettement : le pic du SiGe(111) des fils et le pic du Si(111) du
substrat. Le décalage du pic de SiGe par rapport a celui de Si nous permet d’estimer la fraction
de Ge dans les fils [Annexel]. La présence de ces deux pics bien définis indique que la composition
des fils est assez peu dispersée et que les fils sont bien monocristallins confirmant ainsi nos
observations. Sur le spectrogramme a ®Pyc; = 60 sccm en revanche on observe 'apparition
d’autres caractéristiques. Tout d’abord, la présence du pic de Ge(111) autour de 27.35° qui
peut étre attribuée & (i) un important dépot non catalysé de Ge pur, ou (ii) une population
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de NF' a tres fort taux de germanium. La premiere de ces hypotheses est peu probable étant
donné qu’aucun dépdt non catalysé n’est observable par MEB. On constate également un large
épaulement jusqu’a 27.9° & droite du pic Ge qui indique tres probablement la présence de nanofils
de SiGe avec une large distribution de compositions. Le faible pic & 28.15° est un artéfact de
mesure attribué & la faible taille de notre échantillon et le pic a 28.6, & droite du pic Si(111),
est dl a la raie Kag de la source de rayon X qui n’est pas parfaitement monochromatique, et
est indépendant de la qualité de 1’échantillon. La comparaison de ces deux diffractogrammes
indique que la présence d’un fort flux de HCI lors de la croissance semble perturber fortement
la structure des fils ainsi que leurs compositions. La fraction de Ge des échantillons présentant
ce type de diffractogrammes n’a pas pu étre déterminée avec précision. Pour la suite de I’étude,
le taux de HCI sera fixé a 40 sccm.

Si (111)

SiGe Si (Ka)
] Ge (111)

Intensité (u. a.)

T A

27 27.5 28 28.5 29

20 (degré)

FIGURE 2.21 — Spectrogrammes de nanofils criis & 400°c, R = 0.15 et ®p¢; = 40scem (ligne
pointillée) ® gy = 60sccm (ligne continue).

2.3.2 Influence du HCI en fonction de R

Dans un deuxieéme temps, le ratio de flux R a été modifié pour faire varier la composition
des fils avec un flux de 40 sccm de HCI. Le flux de germane est maintenu constant a 4.5 sccm
et le flux de Silane diminué de 90 & 25 sccm (R varie de 0.048 & 0.15).

On a pu constater 'influence du HCI sur la morphologie des fils & R=0.15 précédemment.
La figure 2.22 montre des clichés MEB en coupe d’échantillons criis avec et sans HCI a 400°C
et R = 0.09, 0.065 et 0.048. On constate que la densité de fils droits & R=0.09 est supérieure
avec HCI que sans (~ 25N F.um ™2 avec HCl et ~ 15N F.um % sans HC1). En revanche, pour R,
= 0.065 et 0.048, I'influence du HCI sur 'orientation est moins flagrante. Les fils de diametres
supérieurs a 30 nm présentent toujours un changement de direction de croissance par rapport a
I'orientation < 111 >. Enfin, pour ces trois valeurs de R, on observe I’apparition de fils de petits
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diameétres (d<20 nm) orientés selon 'axe < 111 > lorsque les croissances ont lieu en présence
de HCI. Cette observation a déja été rapportée dans la littérature dans le cas de croissances de

nanofils de Si en présence de HCI [145, 146].

R =0.09 R =0.065 R =0.048

HCI

SansHCI & -

FIGURE 2.22 — Clichés MEB en coupe de nanofils cris pendant 40 minutes sans ou avec 40 sccm
de HCI1 & 400°C et R = 0.09, 0.065, et 0.048

Les vitesses de croissance des NF (Vjyr) ont également été tracées en fonction du ratio R avec
ou sans HCI (figure 2.23). Comme nous l’avons déja vu précédemment, ces vitesses augmentent
quand R décroit (i.e. quand le flux de silane augmente) ce qui reste valable pour les croissances en
présence de HCI. On constate que la présence de HCI induit une baisse significative des vitesses
de croissance. En effet, pour des ratios R inférieurs & 0.15, elles sont diminuées d’environ 25%
lorsqu’un flux de 40 sccm de HCI est utilisé. Il n’est pas pertinent de comparer les vitesses de
croissance a R = 0.15 tant il est hasardeux de les déterminer de facon précise pour la croissance
sans HCI.

La figure 2.24 montre I’évolution de la fraction de Ge dans les fils en fonction de R avec
et sans HCl. On observe comme vu précédemment que sans HCI, la fraction de Ge augmente
linéairement de 20.9 & 38.4 % quand R augmente de 0.048 & 0.09 (triangles pleins). Lorsque R
augmente encore, la fraction de Ge semble atteindre une valeur limite autour de 50%. Cette
saturation du pourcentage de Ge a déja été rapportée [114] et est attribué & une compétition
entre I'incorporation de Ge par le catalyseur et un dépét non catalysé de Ge sur la surface.
Lorsque le HCI est utilisé (triangles blancs), on constate (i) une augmentation de la fraction de
Ge & R donné (cf. 3a)) et (ii) la disparition de 'effet de saturation du pourcentage de Ge dans
les fils. En effet, en présence de HCI, la fraction de Ge augmente linéairement avec R. Nous
reviendrons sur ce point a la fin du chapitre lors de linterprétation des résultats.

2.3.3 FEtude de l'influence du HCI en fonction de la température

Enfin, 'influence d’un flux de 40 sccm de HCI sur la croissance des fils a été étudiée en
fonction de la température (375, 400, 425, et 450°C) & R = 0.15. La figure 2.25 représente les
clichés MEB vues en coupe des nanofils cris avec et sans HCI en fonction de la température. Les
observations faites précédemment lors de 1’étude en fonction du flux de HCI sont valables pour
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FIGURE 2.23 — Vitesses de croissance catalysée des nanofils criis pendant 40 minutes & 400°C
en fonction de R, sans ou avec 40 sccm de HCL
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FIGURE 2.24 — fraction de Ge dans les nanofils cris pendant 40 minutes & 400°C en fonction de
R, sans ou avec 40 sccm de HCI.
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toutes ces températures. On remarque immédiatement qu’il est possible d’accroitre la densité
de fils droits grace au HCL. Comme nous l'avons vu (cf. I12a), sans HCI la croissance catalysée
est fortement perturbée par le dépot non catalysé a 425 et 450°C. Avec 40 sccm de HCI, la
croissance de fils non coudés et non coniques et la réduction du dépét non catalysé a la surface
du substrat sont possibles. A ces températures, nous montrons que les effets du HCI sur la
morphologie des fils rapportés un peu plus haut, et dans la littérature dans le cas de nanofils
de Si [141, 142, 143, 144] sont également observables dans le cas du SiGe.

La figure 2.26 montre 1’évolution de la fraction de Ge en fonction de la température avec et
sans HCI. La faible densité de fils a 350°C avec HCI n’a pas permis d’en déduire la composition.
Le diffractogramme des fils cris & 375°C avec 40 sccm de HCI présente le méme profil que celui
des fils criis & 400°C avec 60 sccm de HCI (figure 2.21). Il est donc impossible d’en déterminer une
composition fiable. Les observations MEB de ces fils ne permettent pas de mettre en évidence
une altération de la morphologie des fils. Néanmoins, le spectrogramme indique qu’a 375°C,
un flux de 40 sccm de HCI perturbe la composition et la structure des fils de la méme facon
qu’un flux de 60 sccm de HCI & 400°C. Entre 400 et 450°C, on constate que l'effet du HCI sur
la composition des fils est dépendant de la température. La fraction de Ge augmente de 50 a
70% pour les croissances avec HCI & 400 et 425°C. A 450°C, deux flux de HCI on été utilisés :
(i) 40 sccm conduit & une augmentation du pourcentage de Ge de 50 & 65 % et (ii) 90 sccm &
une augmentation de 50 & 86%.

Nous avons montré dans cette partie que le HCI constitue un moyen de contréler précisément
la morphologie et la composition des fils de SiGe dans une gamme de températures allant de
350 & 450°C.

Les études précédentes se sont concentrées sur 'aspect bénéfique du HCI sur la morphologie
des NF mais aucune étude sur 'influence du HCI sur composition des NF n’a été entreprise, la
plupart des études étant consacrées aux NF composés d’un élément unique (Si ou Ge). Notre
étude sur alliage SiGe et la variation des différents parametres de croissance nous a permis de
caractériser l'influence de différents flux de HCI sur la morphologie et la composition des fils.
La derniere partie de ce chapitre sera consacrée a la compréhension et & la modélisation des
processus mis en jeu dans ’action du HCI lors de la croissance.

2.4 Modele phénoménologique de action du HCI

Les études décrites précédemment ont permis plusieurs observations relatives aux effets du
HCI sur la croissance et la composition des NF de SiGe.

— (i) Le HCI a une grande influence sur la morphologie des fils :

— a. de faibles flux de HCI (< 40 sccm) permettent de réduire considérablement les coudes
et d’augmenter la densité de nanofils.

— b. de forts flux (> 60 sccm) détériorent la qualité des fils et peuvent méme inhiber la
croissance (90 sccm)

— (ii) L’utilisation du HCI induit une augmentation du taux d’incorporation de Ge dans les
fils et permet la croissance de fils riches en Ge dans des conditions ou la fraction de Ge
saturerait sans HCI.

— (iii) Le HClréduit considérablement la vitesse de croissance non catalysée et plus modérément
la vitesse de croissance des fils

— (iv) L’influence du HCI se révele étre dépendante de la température et permet d’étendre
la fenétre de croissance des NF SiGe vers de plus hautes températures.

Dans cette derniere partie, nous nous baserons sur la littérature pour élaborer un modele

phénoménologique permettant d’expliquer I'action du HCI sur la croissance de NF SiGe cata-
lysée par or. Dans un premier temps, 'influence et les différents modes d’action du HCI sur la
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Sans HCI Avec HCI

FIGURE 2.25 — Vues MEB en coupe de nanofils criis pendant 40 minutes a R = 0.15 sans ou
avec 40 sccm de HCL.
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FIGURE 2.26 — Evolution de la fraction de Ge dans les nanofils de SiGe en fonction de la
température sans ou avec 40 sccm de HCI. Les fils sont criis pendant 40 minutes a R = 0.15. Le
point représenté en rouge correspond & une croissance réalisée avec un flux de HCI de 90 sccm.

croissance de couches minces de SiGe et de nanofils rapportés dans la littérature seront exposés.
En se basant sur les résultats et interprétations de ces études, le modele d’action du HCI lors
de la croissance de nanofils SiGe catalysée par or sera élaboré. Enfin, nos propres résultats ainsi
que certains résultats de la littérature seront interprétés a la lumiere de ce modele et ce dernier
sera discuté selon la pertinence de nos interprétations.

2.4.1 Les effets du HCI : étude bibliographique

Pour comprendre et modéliser I'action du HCI sur la croissance de nanofils SiGe il est
impératif de comprendre les différents effets du HCI observés dans la littérature. Notre étude
portant sur la croissance catalysée par or de NF SiGe, nous allons nous intéresser aux études
relatives & l'utilisation du HCI & la fois pour la croissance de couches minces de SiGe (influence
sur la vitesse de croissance et la composition) ainsi que pour la croissance catalysée par or de
différents types de NF (influence sur la vitesse, la morphologie, etc.). Il n’existe pas, avant cette
these, de données sur la croissance de nanofils de SiGe en présence de HCI.

La technique de dépdét de couches minces consiste a déposer un film de matériau de faible
épaisseur sur un substrat ou sur un empilement de matériaux. Plusieurs méthodes de dépdt sont
possibles mais la croissance de couches minces de Si et SiGe se fait classiquement par CVD.
Les conditions de dépét sont proches de celles utilisées pour la croissance de nanofils, a des
températures souvent bien supérieures néanmoins. De nombreuses études portent sur les effets
du HCI sur la croissance épitaxiée d’alliage SiGe par CVD sur substrat Si(100). Les conclusions
et tendances majeures observées sont récapitulées ci-apres.

(i) L’ajout de HCI dans la phase gazeuse réduit les vitesses de croissance des films de Si et
SiGe [148, 150, 147]. A basses températures (typiquement T<650°C), cet effet est expliqué par
une importante couverture de la surface par des atomes de H et de Cl. Ces atomes passivent les
liaisons pendantes des atomes de surface et réduisent le nombre de sites libres pour ’adsorption
des especes réactives. Ils ralentissent ainsi la vitesse de nucléation et donc de croissance [150,
144]. Les énergies de liaison Si-Cl et Ge-Cl étant respectivement bien supérieures aux énergies
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de liaison Si-H et Ge-H, la désorption d’une molécule de Cly requiert plus d’énergie que la
désorption d’une molécule de Hs. En effet, les énergies d’activation pour la désorption de Hs et
de Cly depuis une surface de Si(100) ont été estimées & 47 kcal /mol et 73 kcal/mol respectivement
[151, 152].

A des températures supérieures, I'ajout de HCI conduit & la formation de composés chlorés
gazeux (chlorosilanes et chlorogermanes) par réaction des atomes de Cl avec les composés en
phases gazeuses ou bien avec les atomes de surface. Ces composés chlorés jouent un réle dans la
cinétique de croissance des couches minces de SiGe. Ils sont en effet plus stables que les hydrures
équivalents ce qui réduit leur cinétique de décomposition et diminue la vitesse de croissance des
couches de SiGe [153].

Le HCI induit donc une diminution de la vitesse de dépét via la passivation du substrat et
la formation en phase gazeuse de composés chlorés.

(ii) Il a été souvent observé que I’ajout de HCI en phase gazeuse conduit & une augmentation
de la fraction de Ge dans la couche [148, 150, 147, 153]. Selon Kamins [148, 153], la formation
des composés chlorés en phase gazeuse en présence de HCI a une autre conséquence sur la
croissance de couches minces de SiGe. En effet, en plus d’étre plus stables que les composés
hydrogénés (silane et germane), les chlorosilanes seraient plus stables que les chlorogermanes et
donc, le taux de décomposition des chlorosilanes serait plus faible que celui des chlorogermanes.
Ceci conduirait a une diminution plus importante du taux d’incorporation du Si par rapport &
celui du Ge et ainsi a une diminution du taux de Si dans la couche résultante.

(iii) Le HCI est aussi utilisé pour la gravure du Si et du Ge pour les procédés de gravure
chimique en phase vapeur (Chemical Vapour Etching) [154, 155, 156]. Les molécules de HCI
gazeux réagissent avec les atomes de surface pour former des chlorosilanes ou chlorogermanes
conduisant ainsi a la gravure de la surface du matériau. Ce processus est tres sensible a la
température et a la composition du film. Pour exemple, les énergies d’activation pour la gravure
du silicium pur et du germanium pur sont respectivement de 86.3 et 28.3 kcal/mol [154]. A
température fixée, le taux de gravure augmente considérablement avec le taux de Ge dans la
couche ce qui permet notamment la gravure sélective du SiGe par rapport au Si. Ces résultats
montrent que la présence de Ge réduit la température minimum nécessaire aux interactions
entre la couche mince et le HCl. D’aprés Ratchford et coll. [142] la réduction de la vitesse de
croissance du dépét de Ge en présence de HCI peut également étre expliquée par ce phénomene
de gravure. La décomposition du GeH4 et la gravure du Ge par HCI étant thermodynamique-
ment favorables, les auteurs suggerent que les deux phénomeénes ont lieu simultanément. La
présence d’HCI pourrait non seulement inhiber la croissance non catalysée de Ge par passiva-
tion de surface mais également la supprimer par gravure.

Les effets du HCI sur la croissance catalysée de NF semiconducteurs n’ont en revanche que
rarement été étudiés, et jamais pour le SiGe. La premiere influence du HCI qui été observé est
la réduction du taux de croissance non catalysée par rapport au taux de croissance catalysée.
[143, 157, 141]. La passivation chlore empéche I’adsorption des molécules bien plus efficacement
que la passivation hydrogene. Il en résulte une forte inhibition de la croissance non catalysée
sur le substrat et sur la surface des fils améliorant ainsi la sélectivité et évitant la conicité.
Dans le cas de croissance de NF de InP [141], la réduction de la conicité des fils est attribuée
a un phénomene de gravure par HCI du dépét non catalysé. D’autres études ont montré que
I'utilisation de HCI pendant la croissance catalysée par or de NF de Si permettait I’'obtention de
nanofils de plus faibles diametres [145, 146]. D’apres Oehler et coll., la passivation Cl empéche
également la migration de 'or sur le substrat. sans HCI, les ilots de catalyseur les plus petits
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sont tres mobiles sur la surface du substrat. Grace a la passivation chlore, ils sont stabilisés et se
comportent alors comme des catalyseurs efficaces capables de générer la croissance d’'un NF de
la méme fagon que les ilots de plus grands diametres. De la méme fagon, la migration de 'or le
long des facettes des NF' est fortement réduite réduisant ainsi les effets néfastes de ce métal sur
les propriétés électriques de ces structures. D’apres F. Oehler [110], le HCI pourrait également
stabiliser la composition de la gouttelette lors de la croissance via un mécanisme de rétroaction
permettant ’'extraction d’atomes de silicium de la gouttelette par formation de chlorosilanes.

Afin de comprendre linfluence du HCI sur la composition des fils, il est nécessaire de
connaitre les mécanismes qui gouvernent cette composition lors de la croissance. Peu d’études
ont été menées sur la croissance catalysée des nanofils SiGe par CVD et sur la variation de
leur composition en fonction des parametres de croissance [113, 49, 115, 97, 116]. Givan et Coll.
ont montré que l'augmentation de la pression totale, tous les autres parametres étant fixés,
conduisait & 'augmentation de la fraction de Ge dans les NF SiGe. Ils sont ainsi parvenus a
faire varier la fraction de Ge de 25 a 75 % en augmentant uniquement la pression de 50 & 1000
Torr. Pour expliquer leurs observations, les auteurs ont suggéré que la dépendance en pression
du taux de décomposition du germane était plus forte que celle du silane pour des conditions
expérimentales fixées (T=350°C, P=50-1000 Torr).

K.K. Lew et coll. ont montré que toute la gamme de composition (x = 0 & 95%) des NF SiGe
était accessible par variation de la température de croissance. La synthese de NF a fort taux de
Ge est rendue possible grace & la diminution de ces températures. Les auteurs expliquent ceci
par la forte réduction du taux de croissance de dép6t de germanium non catalysé responsable
de la limitation du taux de Ge dans les fils & plus fortes températures. Ils expliquent ensuite
qu’une faible température de croissance (325°C) supprime le dépét 2D de Ge sur le substrat
et sur les facettes des fils. Le nombre de molécules disponibles pour la croissance catalysée est
ainsi augmenté, ce qui conduit & une augmentation du taux de Ge dans les fils jusqu’a 95%.

En se basant sur les résultats de la littérature, nous proposons dans la partie suivante une
modélisation de l'action du HCI sur la croissance de NF de SiGe. Nos observations ainsi que
celles de la littérature seront ensuite confrontées a ce modele.

2.4.2 Role du HCI lors de la croissance catalysée par or de nanofils de
Si;_,Ge,

Les croissances de NF SiGe réalisées avec et sans HCI nous ont permis de constater que 'in-
corporation des atomes par voie non catalysée était négligeable et se produisait par la gouttelette
via décomposition des précurseurs a I'interface vapeur/liquide, migration dans la phase liquide
et précipitation & linterface liquide/solide selon le mécanisme VLS classique. La conséquence
de cette affirmation est que la composition du nanofils est directement gouvernée par la compo-
sition de la gouttelette. Or, cette dernidre est dépendante (i) de la nature de la phase gazeuse
et (ii) des réactions & l'interface vapeur/solide. Nous considérerons que I’étape d’accrétion des
atomes & l'interface solide/liquide dépend uniquement de la composition de la gouttelette et ne
peut étre affectée directement par des mécanismes extérieurs a celle ci.

Nous proposons un modele phénoménologique basé sur le controle de la composition de la
goutte, et donc du NF, par modification de la composition de la phase gazeuse. Ce modele est
basé sur deux hypotheses principales :

1) le catalyseur étant composé d’un mélange Au, Ge et Si, nous supposerons que pour
une condition de pression et température donnée, la fraction de Au (notée 1-x-y) est fixe et
déterminée thermodynamiquement, c’est a dire, en fonction de P et T. Cette hypothese s’ap-
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puie sur la comparaison des diagrammes de phase des mélanges AuSi et AuGe qui présentent
des températures et proportions eutectiques tres proches [54]. La fraction restante du mélange
AuGeSi est gouvernée par une compétition entre I'adsorption des précurseurs et I'incorporation
des atomes de Ge et Si dans la goutte. Leurs fractions respectives dans cette derniere seront
notées x et y. Ainsi, une augmentation de la fraction de Ge du catalyseur induit naturellement
une diminution de la fraction en Si afin de maintenir 1’équilibre thermodynamique de ’eutec-
tique. En considérant une incorporation des atomes par le mécanisme VLS, la composition du
fil sera impactée de la méme facon que celle de la gouttelette.

2) Nous considérons ensuite que la composition de la goutte est principalement gouvernée
par les réactions entre les especes gazeuses réactives et U'interface vapeur/liquide du catalyseur.
L’adsorption des précurseurs et I'incorporation des atomes de Si et Ge sont essentiellement in-
fluencées par (i) la composition de la phase gazeuse et (ii) la proportion et configuration des
atomes de Au, Si et Ge présents sur cette surface.

Dans I’approche expérimentale décrite précédemment, nous avons modifié la composition de
la phase gazeuse par I'ajout de HCIL. La présence de ce composé va induire des modifications
consécutives a l'interaction des atomes de Cl avec i) les composés gazeux et ii) les atomes de
surface.

Premierement, la présence de HCI conduit & des modifications de la phase gazeuse. De
simples simulations thermodynamiques réalisées grace au logiciel FACSTAGE ont clairement
montré que lajout de HCI au mélange silane/germane favorise la formation de composés chlorés
dans nos conditions de croissance.

Ce logiciel permet de simuler une condition d’équilibre thermodynamique & partir d’une
condition initiale déterminée par une pression, une température, et une quantité de composés
réactifs. Nous avons considéré plusieurs conditions initiales : T = 350, 375 et 400°C, ®gc; = 0
ou 40 sccm et @g;p, = 25 ou 45 sccm. La pression étant fixée a 4,5 Torr, et le flux de germane
pur a4,5 sccm. A 350°C, il apparait qu’une fraction importante du SiHy réagit avec le HCI1 pour
former divers produit chlorés (SiClHs, SiHCls, SiCly et SiClyHy principalement) (tableau de la
figure 2.27). La différence de réactivité de ces composés par rapport au silane et au germane
affecte 'incorporation du silicium et du germanium et influence la composition des fils. Lorsque
la température augmente, les résultats de la simulation indiquent que la fraction de silane qui
précipite en phase solide augmente par rapport & celle qui réagit en phase gazeuse. On pourra
noter que d’apres ces simulations, la totalité du Ge issu du germane est supposé précipiter en
phase solide. Bien que ce résultat particulier soit discutable, ces simulations tendent & mon-
trer que des réactions en phase gazeuse sont possibles dans nos conditions de croissance. Ces
réactions semblent induire la formation de chlorosilanes plutét que de chlorogermanes.

Deuxiemement, la présence de HCI dans la phase gazeuse influence la configuration des liai-
sons des atomes de surface. Dans le cas de croissance sans HCI, la seule passivation des liaisons
pendantes existante est une passivation par liaisons hydrogene. Lorsque du HCI est introduit,
une passivation par liaison chlore est également possible. Comme nous ’avons déja mentionné
plus haut, les énergies de liaisons Si-Cl et Ge-Cl sont respectivement plus grandes que Si-H et
Ge-H. La passivation chlore est donc plus « efficace > que la passivation H. En effet, les énergies
de désorption du Hy depuis une surface de Si et de Ge sont respectivement 47 kcal/mon et 38
kcal/mol. En comparaison, 1’énergie de désorption du Cly depuis une surface de Si est de 73
kcal/mol. Bien que n’ayant pas trouvé de données sur I’énergie de désorption de Cly depuis une
surface de Ge, il semble logique de supposer que cette énergie suit la méme tendance que depuis
une surface de Si. Considérons les énergies de liaisons Cl-Si, Cl-Ge et Cl-Au (416.7, 390.8, et
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Psig =25 SiH3CI SIiHCI3 SiCl4 SiH2CI2 total Si-X | Ge solide | SiSolide
350 95.6 1141 8.0 0.0 114.7 100 -0.02
T(°C) 375 76.0 13.3 10.9 0.1 100.3 100 0
400 60.2 14.9 13.4 0.1 88.6 100 0.02

Psipg =45 SiH3ClI SiHCI3 SiC4 SiH2CI2 total Si-X | Ge solide | SiSolide
350 53.6 6.1 44 0.0 64.0 100 0.11
T(°C) 375 427 7.3 6.0 0.0 56.0 100 0.13
400 33.8 8.2 74 0.0 49.5 100 0.14

FIGURE 2.27 — Quantités finales de divers composés exprimées en fonction de la quantité initiale
de SiHy4 pour les composés SiX, et de GeHy pour les composés GeX, pour deux flux de silane
différents & 350, 375, et 400°C. Le flux de HCI est fixé & 40 sccm (données calculées grace au
logiciel FACTSAGE).

280 kJ/mol respectivement) et les énergies de liaisons H-Si, H-Ge et H-Au (293.3, 263.2, et
300.5 kJ/mol respectivement) [158]. L’énergie de liaison C1-Si est bien plus grande que celle de
H-Si ce qui explique la différence d’énergie de désorption de Cly et Hy depuis une surface de
Si [151, 152]. Les énergies de désorption du Cly et du Hy depuis une surface de Ge ne sont pas
disponibles dans la littérature mais la considération plus particuliere des énergies de liaison de
H-Ge et Cl-Ge permet d’avancer que, comme depuis une surface de Si, I’énergie de désorption du
Cly serait supérieure a celle du Hy. On notera également que les énergies Ge-X sont inférieures
aux énergies Si-X. Les énergies de liaison Cl-Au et H-Au étant comparables, l'effet catalytique
de T'or ne sera probablement pas affecté lors des croissances sous HCIL

La passivation par les atomes de chlore induit une modification de la configuration des
atomes de surface. Aux liaisons Si-H, Ge-H, Au-H sous hydrogene pur, il faut ajouter Si-Cl,
Ge-Cl et Au-Cl sous HCI. Ces modifications ont deux conséquences principales : i) au niveau
de Tinterface vapeur/liquide, elles influencent les réactions qui gouvernent I'incorporation des
atomes dans le catalyseur et donc sa composition. ii) au niveau du substrat et des facettes des
NF, elles induisent une diminution importante de la vitesse de dépot non catalysé, la passivation
chlore étant plus efficace que la passivation hydrogene. La réduction de la migration de I'or en
surface pour les méme raisons conduit également a une stabilisation du catalyseur lors de la
croissance.

Il est important de préciser que les effets du HCI décrits précédemment sont considérés
comme ayant une influence mineure a basse température dans la croissance de couches minces
épitaxiées. Cependant, nos résultats expérimentaux montrent que de tels effets deviennent
prépondérants dans le cas de croissances catalysées, méme pour de faibles températures.

Les points principaux du modele d’action du HCI sur la croissance catalysée par or de NF
SiGe sont résumés ci apres :
— modification de la phase gazeuse par production de produits chlorés (chlorosilanes, chlo-
rogermanes) dont la réactivité est différente de celle du silane et du germane.
— Passivation chlores des atomes de surface qui conduit, sur le substrat et les facettes du
fil, & une réduction de la croissance non catalysée, et sur le catalyseur, & une modification
des réactions d’adsorption dissociative des précurseurs.
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2.4.3 Interprétation et discussion

Dans cette derniere partie, les résultats obtenus sur les croissances de SiGe seront interprétés
grace aux différents modes d’action du HCI décrits ci-dessus. Quelques résultats marquants de
la littérature seront également commentés et confrontés a ce modele. Enfin, certains aspects de
ce dernier seront discutés et comparés & d’autres modes d’actions du HCIL

L’une des conséquences les plus significatives de 'utilisation du HCI est augmentation de
I'incorporation de Ge dans les NF de SiGe. Cet effet est expliqué par les différents modes d’action
du HCI. Tout d’abord, nous avons pu voir que la présence de HCI dans la phase gazeuse conduit
a la production de composés chlorés. Les simulations thermodynamiques ont montré que la
formation de chlorogermanes était négligeable devant celle de chlorosilanes. On peut supposer
que la forte réactivité du germane impose un taux d’adsorption/décomposition supérieur au
taux de réaction avec le HCI en phase gazeuse en comparaison avec le silane. Les molécules de
germane participent donc directement a la croissance au lieu de réagir avec le HCI en phase
gazeuse. En présence de HCI en phase gazeuse, la source de Ge reste ainsi principalement le
germane. En revanche, le Si est lui pourvu via différents précurseurs : silane et chlorosilanes.
Les chlorosilanes étant moins réactifs que le silane, le taux d’incorporation de Si dans la goutte
diminue.

De plus, la passivation chlore de la surface du catalyseur (i.e. interface vapeur/liquide)
est plus forte que la passivation hydrogene. Le nombre de sites libres pour Padsorption et la
décomposition des molécules de précurseurs est donc considérablement réduit en présence de
HCI. Les énergies de liaisons Ge-Cl et Ge-H étant moindres que les énergies de liaisons Si-Cl
et Si-H, les sites Ge favorisent la désorption des atomes de passivation par rapport aux sites
Si. Les sites libres nécessaires & 'adsorption et a la décomposition des précurseurs seront donc
plus nombreux sur atome de Ge que sur atome de Si. Gu et coll. [123] ont observé que le taux
de décomposition des précurseurs de Ge dans le cas de croissance 2D de SiGe augmentait avec
la fraction de Ge dans la couche alors que celui des précurseur Si diminuait. Cette observation
semble indiquer que la probabilité d’adsorption/dissociation des especes réactives de Ge est
plus importante que celle des especes réactives de Si sur un site Ge. Dans notre cas, le nombre
total de sites libres est réduit par la passivation chlore et parmi ces sites libres, il y a plus
de sites Ge que de sites Si. La probabilité de réaction des especes Ge sur site Ge étant plus
forte que celle des especes Si, l'incorporation des atomes de Ge dans la goutte augmente. Le
fait que les atomes de Ge favorisent également la désorption des atomes de passivation H peut
étre déroutant. Pourquoi alors cet effet n’intervient-il pas en passivation hydrogene pure? Les
énergies des liaisons H avec Si et Ge étant bien moindres que les liaisons Cl avec Si et Ge, les
atomes H désorbent bien plus facilement aux méme températures. L’effet catalytique des sites
Ge pour la désorption des atomes de passivation est ainsi masqué en chimie hydrogene.

Les deux modes d’action du HCI invoqués ci-dessus pour expliquer I’augmentation du taux
de Ge dans les fils (réaction en phase gazeuse et passivation de surface) permettent également
d’expliquer la diminution des vitesses de croissance des nanofils. En effet, les chlorosilanes étant
moins réactifs que le silane, le taux d’incorporation des atomes de Si diminue ce qui, en plus
d’augmenter le pourcentage de Ge de la goutte, diminue dans le méme temps la vitesse de
croissance des fils. Enfin, la réduction globale des sites libres pour la réaction des précurseurs
due & la passivation chlore conduit logiquement & une diminution de la vitesse de croissance des
fils. La figure 2.28 résume ’action du HCI lors de nos croissances de NF SiGe.

Le deuxieme effet du HCI est la réduction de la vitesse de croissance non catalysée. En-
core une fois, cette observation s’explique par la passivation chlore de la surface qui ralenti
Padsorption/décomposition des précurseurs et désorption des produits de réaction. Le taux de
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FIGURE 2.28 — Représentation schématique de la passivation hydrogene seule (A, B, C, D)
et hydrogene + chlore (a, b, c, d, e) et leur influence sur la croissance catalysée ou non. La
passivation de surface par le chlore (a,b) est plus efficace que la passivation hydrogene seule
(A,B). Il en résulte une diminution du dépét non catalysé sur le substrat lors des croissance en
présence de HCI (a, A). Cette passivation accrue permet de favoriser I'adsorption /décomposition
du précurseur le plus réactif (C,c) et ainsi la fraction de Ge dans la goutte (D, e). Le fait que
la désorption des atomes de passivation soit facilitée depuis un site Ge et que la présence d’un
site libre de Ge favorise l’adsorption d’un espece contenant du germane (d) conduit également

a une augmentation de la fraction de Ge dans la goutte (D,e).
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décomposition du germane étant plus important que celui du silane, le dép6t non catalysé ob-
servé lors des croissances sans HCl & 400°C est principalement composé de Ge comme ’ont
suggéré les études Raman des échantillons témoins (cf. I12a). La quantité de germane impliquée
dans le dépdét non catalysé ne participe pas a la croissance catalysée. L’inhibition du dépdt
non catalysé lors d’une forte passivation chlore de la surface permettrait d’apres Lew et coll.
[114] d’augmenter le nombre de molécules de germane participant & la croissance catalysée. Ils
suggerent que la diminution du dépét non catalysé de Ge pourrait conduire a une augmentation
de la fraction de Ge dans la goutte. Cependant, nous pensons que ce mécanisme n’a pas une
influence majeure sur la composition des NF dans nos conditions de croissance. En effet, la
vitesse de croissance des NF de SiGe diminue avec HCIl. Cette diminution de vitesse est sans
doute due a la rétention du Si dans la phase gazeuse par la formation de chlorosilanes, a la
passivation chlore du catalyseur, et & une éventuelle gravure par HCl du NF. Néanmoins, si
I'inhibition du dépoét 2D de Ge permettait d’augmenter notoirement le nombre de molécules
de germane disponibles pour la croissance catalysée, la diminution des vitesses de croissance
due a la rétention du Si serait contrée par 'augmentation de l'incorporation du Ge. De plus,
comme nous le verrons dans le chapitre suivant, des croissances de NF de Ge pur avec HCI
ont également montré une diminution des vitesses de croissance avec 'augmentation du flux de
HCI. Si le mécanisme proposé par Lew et coll. avait une influence majeure dans nos conditions,
la vitesse de croissance des NF de Ge augmenterait avec le flux de HCI.

Certaines autres observations laissant penser que ce mécanisme pourrait influencer la com-
position des NF de SiGe, il nous parait important de nuancer notre propos. Comme nous avons
pu le voir dans la figure 2.24, la fraction de Ge dans les fils criis sans HCI sature vers une
valeur limite quand R augmente. Dans la pratique, R est modifié en faisant varier le flux de
silane & flux de germane constant : R augmente quand le flux de silane diminue. Sans HCI,
lorsque le flux de silane diminue de 90 & 45 sccm (R varie de 0.048 & 0.09), la fraction de Ge
augmente linéairement. En revanche, la fraction de Ge correspondant a un flux de silane de 25
sccm s’écarte de cette interpolation linéaire et laisse supposer une saturation du taux de Ge
pour des R supérieurs. Nous avons pu observer que cette saturation n’avait pas lieu lors des
croissances avec HCI. La figure 2.29 montre les images MEB correspondant aux échantillons
témoins lors de croissances réalisées en germane pur (®gep, =4.5 sccm) et en ajoutant 25 et
45 sccm de silane a 400°C sans HCI. L’étude du dép6t non catalysé en fonction de R a 400°C
sans HCI a révélé la présence d’ilots (probablement de Ge) dont la hauteur diminue quand R
diminue (i.e. quand le flux de silane augmente). La vitesse de croissance du dépo6t non catalysé
baisse ainsi de 2.5nm/min sans silane a environ 0.25 nm/min lorsqu’un flux de 25 sccm de
silane est injecté dans le bati (I’épaisseur du dépdt non catalysé est négligeable lorsqu’un flux
de 45 sccm de silane est injecté). Ces observations indiquent que le dépdt non catalysé de Ge
diminue quand la pression partielle de silane augmente. Les raisons de cette inhibition ne sont
pas claires. Une pression partielle importante de silane semble modifier le dépét non catalysé de
Ge sur les surfaces, comme le montrent les clichés MEB. 1l est envisageable que cet effet puisse
également favoriser la diffusion des précurseurs du germanium en surface conduisant ainsi a un
enrichissement de la fraction de Ge du catalyseur. Néanmoins, il nous est impossible d’expliquer
de maniere satisfaisante nos observations a ce sujet.

Pour résumer, nous avons observé que la saturation de la fraction de Ge quand R augmente
est conjointe & une augmentation du dépét non catalysé de Ge sans HC1. Avec HCI, la croissance
non catalysée est négligeable et la fraction de Ge augmente linéairement avec R, sans présenter
de saturation pour les faibles flux de silane. Contrairement & 1’étude des vitesses de croissances
de NF, ces observations semblent montrer une influence du dépét non catalysé de Ge dans la
fraction des NF'. L’inhibition du dépdt catalysé de Ge avec HCI pourrait permettre d’augmen-
ter le nombre de molécule de germane disponible pour la croissance catalysée, notamment par
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SiH, =25 scem SiH, = 45 sccm

FIGURE 2.29 — Clichés MEB & 45° et en coupe des substrats témoin des croissances réalisées
pendant 40 minutes & 400°C pour différents flux de silane (c.a.d différents R) : ® g;7, =0 (crois-
sance de Ge pur), ®g;r, =25 (R = 0.15), ®g;57,=45 (R = 0.0.9). On remarque que ’épaisseur du
dépdt non catalysé a la surface des substrats témoins diminue lorsque le flux de silane augmente.

diffusion sur la surface, comme le suggere Lew et coll. et ainsi conduire a une augmentation
du taux d’incorporation du Ge en association avec d’autres processus présentés plus haut. La
raison pour laquelle cette augmentation du nombre de molécules de germane ne conduit pas,
pour une valeur de R donnée, a une augmentation de la vitesse de croissance n’est cependant
pas claire. Une limitation thermodynamique de la vitesse de croissance est peut étre a invoquer
dans ces conditions de pression et température.

Nous avons également observé que le HCI permettait d’améliorer la morphologie des NF. Cet
effet est particulierement flagrant & R=0.15. Sans HCI, une grande majorité de fils présentent
un aspect vermiculaire et aucune direction particuliere de croissance ne se dégage. Avec HCI,
le nombre de fils coudés est fortement réduit, les fils poussent selon la direction < 111 > per-
pendiculaire au substrat. Comme nous 'avons déja abordé, la forte passivation chlore permet
de réduire la migration de 'or sur le substrat ou sur les flancs des NF. A fort R, la présence
de HCI permet ainsi la stabilisation du catalyseur et la croissance de NF droits. Il semble alors
que la non stabilité du catalyseur sans HCI, associée a des vitesses de croissance faibles, soit a
I'origine des nombreux coudes observés. En revanche, pour des R plus faibles, les coudes et les
directions de croissance observés sont toujours présents avec HCI et sont liés a la composition
des nanofils. Avec ou sans HCI, quand la fraction de Ge dépasse une fraction de transition z;,
les fils croissent selon la direction < 111 >, au dessous de cette composition, ils coudent et
croissent selon la direction < 112 > (Cf. §I12¢c).

Enfin, effet du HCI sur la fraction de Ge est dépendant de la température. On constate que
la fraction de Ge avec 40 sccm de HCI est autour de 70% & 400 et 425°c et baisse a 55% a 450°C.
A haute température, I’énergie disponible pour la désorption des atomes de passivation chlore
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augmente et permet ainsi une dépassivation progressive de la surface. Cette désorption dite
< thermique > a lieu de facon identique sur les sites Si et Ge a partir d’une certaine température.
La configuration des atomes de surface du catalyseur redevient identique a sa configuration
sans HCI a plus basse température ce qui ne permet plus de favoriser I'incorporation du Ge
comme proposé précédemment, et la fraction de Ge diminue avec la température. De plus, les
simulations thermodynamiques (§114b) révelent que la proportion de silane qui précipite en
phase solide augmente avec la température par rapport a celle qui réagit en phase gazeuse avec
le HCI. 11 est donc logique que la proportion de Ge diminue pour deux conditions identiques
lorsque la température augmente. Pour confirmer ces hypotheses, une croissance a été réalisée a
450°C avec 90 sccm de HCI. L’augmentation du flux de HCI permet d’augmenter la passivation
chlore pour contrer la désorption thermique du Cl et d’augmenter les réactions en phase gazeuse.
On constate qu’il est effectivement possible de d’augmenter la fraction de Ge (86%) grace & un
plus fort flux de HCI dans ces conditions.

A plus basse température en revanche (350, 375°C), nous avons constaté qu’un flux de 40
sccm de HCI perturbe la croissance des NF (cf§113). Nous avons pu remarquer que de forts flux
de HCI (60 et 90 sccm) & 400°C perturbaient également la croissance des fils. Il est possible
que la passivation chlore ralentisse ou inhibe la croissance a des températures trop faibles pour
permettre la désorption modérée des atomes de Cl nécessaire a la croissance (350, 375°C). A de
plus fortes températures, il est probable que cet effet soit imputable a une gravure HCI activée
thermiquement.

Nous allons, pour finir, interpréter les résultats rapportés par Givan et coll. [116] et Lew et
coll. [114] concernant la variation de la composition des fils en se basant sur le modele décrit
ci-dessus. Lew et Coll. [114] ont montré que la fraction de Ge est limitée par la température de
croissance. En réduisant cette derniere & 325°C, ils sont parvenus & faire croitre des fils présentant
une fraction de Ge de 90%. Les auteurs expliquent ces résultats par une réduction du dépot non
catalysé de Ge en diminuant la température. Nous pensons que cette forte incorporation de Ge
par rapport a Si peut également s’expliquer par la plus grande réactivité du germane par rap-
port a celle du silane. A basse température, I'adsorption/décomposition du silane est fortement
diminuée par rapport a celle du germane permettant une augmentation de la fraction de Ge
dans les fils. En faisant un parallele avec nos observations, un autre phénomene peut également
étre avancé pour expliquer cette augmentation. A de faibles températures, la passivation hy-
drogene devient plus efficace en raison d’une diminution de ’énergie thermique disponible pour
la désorption des atomes d’hydrogene. De la méme facon que pour une passivation chlore a
plus haute température, les atomes de Ge vont catalyser la désorption de ’hydrogene grace a
une énergie de liaison Ge-H inférieure a ’énergie de liaison Si-H. Si I’adsorption dissociative du
germane est favorisée par rapport a celle du silane sur un site Ge, la fraction de Ge de la goutte
augmente ainsi que la fraction de Ge du fil. Nous pensons qu’une passivation « efficace > des
atomes de surface, quelle qu’en soit la nature, conduit a une augmentation de Ge dans la goutte.
A haute température, la passivation Cl est nécessaire, alors qu’a basse température, une passi-
vation H peut suffire. Givan et Coll. [116] ont observé qu’a température et R fixés, la fraction
de Ge dans les fils pouvait étre augmentée en élevant la pression totale lors de la croissance.
A plus forte pression totale, le flux de molécules de précurseur au contact du catalyseur aug-
mente. Encore une fois, si la réactivité du germane est supérieure a celle du silane a température
donnée, 'augmentation du flux de précurseurs induit une augmentation de 'incorporation du
Ge dans la goutte et donc dans le NF. Dans cette approche, plutét que de réduire le nombre
de sites grace a une augmentation de la passivation de surface, la pression est augmentée et le
nombre de molécules devient grand devant le nombre de sites réactionnels permettant ainsi une
augmentation de la fraction de Ge dans le NF.
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Grace au modele d’action du HCI présenté précédemment, nous avons pu expliquer nos
observations sur la croissance catalysée de NF de SiGe en présence de HCI. Nous avons vu que
Putilisation du HCI durant la croissance induisait une passivation chlore efficace des surfaces et
du catalyseur. Cette passivation permet (i) de réduire la migration de 'or pendant la croissance
et de stabiliser le catalyseur pour favoriser la croissance de fils droits, et (ii) de diminuer le
nombre de sites réactionnels conduisant ainsi, grace a la désorption du Cl catalysée par Ge
combinée a une forte réactivité du germane, & une augmentation de l'incorporation du Ge
dans la goutte. Les réactions en phase gazeuse conduisant a la formation de composés chlorés
favorisent également cette augmentation.

Le réle de 'inhibition du dépét non catalysé de Ge sur la composition des fils a été discuté.
Cette inhibition conduit & I'augmentation du nombre de molécules de germane disponibles pour
le dépot catalysé. L’influence de cette augmentation n’a pas été écartée mais n’est pas supposée
majeure parmi les mécanismes qui gouvernent la composition des NF. Nous avons pu expliquer
la diminution de 'incorporation du Ge a 450°C par la sensibilité de la passivation chlore & la
température. Cet effet a néanmoins pu étre contré par une augmentation du flux de HCI. Enfin,
les observations rapportées dans la littérature ont pu étre analysées en considérant le rapport
entre flux de précurseurs et densité de sites réactionnels.

Conclusion

Le but de cette étude sur la croissance catalysée par or de NF SiGe était la maitrise des
différentes caractéristiques des fils grace a la variation des parametres spécifiques du dépét chi-
mique en phase vapeur. Dans un premier temps, nous avons déterminé les parametres importants
qui influent sur la qualité morphologique et la composition des fils. Nous avons pu observer que
la fenétre de température pour la croissance de NF SiGe était trés réduite : T(°C) € [350, 400].
Des températures inférieures a 350°c sont trop faibles pour obtenir des densités et vitesses de
croissances convenables. Au dela de 400°C, le dépdt non catalysé de Ge devient trés important.
Il engendre une couche 2D considérable, la conicité des fils et une forte réduction de la densité.
Dans la fenétre de températures considérée, les caractéristiques des fils obtenus évoluent avec
la composition. Nous sommes parvenus & faire varier la fraction de Ge entre 20 et 50 % en aug-
mentant le ratio de flux R de 0,048 & 0,15. Les fils d’apparence majoritairement vermiculaires
a R = 0.15 deviennent plus droits en diminuant R. La vitesse de croissance des NF augmente
linéairement lorsque R décroit grace a 'augmentation du flux de silane. Les résultats observés
sur ces croissances < classiques > sont tout a fait comparables a la littérature sur le sujet. Dans
un deuxieme temps, du HCI gazeux a été introduit pendant la croissance de ces NF. L’influence
sur la morphologie des fils est flagrante : les nombreux coudes a fort taux de Ge disparaissent et
des fils perpendiculaires au substrat et de densité élevée peuvent croitre. Le dépot non catalysé
de Ge sur les flancs des fils et sur le substrat est fortement inhibé. Ainsi, le premier apport du
HCI que nous avons pu constater est I’élargissement de la fenétre de température pour la crois-
sance des NF de SiGe. L’étude de I’évolution du taux de Ge dans les fils a permis de révéler une
forte influence du flux de HCI. A faible flux, le HC] permet d’augmenter 'incorporation du Ge
dans les fils. A plus fort flux en revanche, le HCI détériore et inhibe la croissance des NF. Enfin,
le HCI permet de faire varier linéairement la composition de Ge avec R.. Les processus mis en jeu
dans 'action du HCI sur la croissance ont été explicités dans un modele phénoménologique en se
basant sur la littérature. Nous avons pu voir que la passivation chlore joue un réle prépondérant
dans les effets du HCI sur la morphologie des fils. Elle permet la croissance de fils non coudés et
sans conicité. Elle est également responsable de 'augmentation de I'incorporation du Ge dans
les fils. Le HCI réagit aussi en phase gazeuse avec les autres composés présents pour former
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des composés chlorés qui alterent les mécanismes d’incorporation des atomes dans la goutte. Ce
modele d’action du HCI nous a permis d’interpréter nos propres résultats de facon exhaustive
et de considérer sous un jour nouveau quelques résultats de la littérature.

Comme déja évoqué en introduction de ce chapitre, le contréle de la synthese des fils de SiGe
est un véritable défi pour qui désir se projeter dans les applications futures de ces nanostruc-
tures. Il est impératif d’investiguer les différentes approches possibles pour maitriser les nom-
breuses caractéristiques de ces NF. La synthése de structures complexes exige en effet une par-
faite compréhension des mécanismes intervenants dans la croissance de structures plus simples.
Outre le contréle et la compréhension des processus, leur adaptabilité est également un atout
puissant pour la réalisation de dispositifs intégrant de nombreuses briques de bases différentes.
Dans cette optique 'utilisation du HCI pour la croissance de NF de SiGe offre plusieurs avan-
tages : en plus d’améliorer ’aspect structurel des NF', il permet d’élargir considérablement la
fenétre de température pour leur synthese. Enfin, il constitue un degré de liberté supplémentaire
permettant de faire varier leur composition dans des conditions de croissance par ailleurs fixées.

Le chapitre suivant sera consacré a la synthese de différents NF ou nanostructures via divers
procédés basés sur 'utilisation du HCIL.
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Chapitre 3

Vers la croissance compatible CMOS
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Nous avons vu que les applications potentielles des nanofils étaient nombreuses. Néanmoins,
en ce qui concerne la microélectronique, de nombreux parametres sont a prendre en compte
avant d’intégrer ces nanostructures aux dispositifs.
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Les nanofils sont classiquement élaborés a l’aide de catalyseur d’or. Malheureusement, ce
métal étant connu pour fortement détériorer les caractéristiques électroniques et optiques du sili-
cium, il est banni des salles blanches et non compatibles avec les procédés de fabrication CMOS.
Les nanofils catalysés par or ne pourront donc pas étre utilisés dans les étages inférieurs des cir-
cuits (front-end) dans I'industrie de la microélectronique. Pourquoi alors ne pas les intégrer
aux étages supérieurs des circuits ol ’éloignement des composants actifs autorise 'utilisa-
tion de métaux variés? Cette alternative est alléchante, mais les procédés intervenants pour
la réalisation de ces étages supérieurs (procédés back-end) doivent eux aussi satisfaire certaines
exigences. Afin d’assurer I'intégrité des étages inférieurs, les températures auxquelles sont soumis
les dispositifs lors des procédés back-end sont classiquement plus basses que les températures
d’élaboration des nanofils de silicium.

Ces exigences technologiques étant clairement exprimées, deux approches sont envisaggées.
Il est premierement important de considérer I'utilisation de matériaux alternatifs en tant que
catalyseurs, compatibles CMOS, pour la synthése de nanofils « compatibles front-end > qui
pourront étre intégrés aux étages inférieurs des dispositifs. Dans un deuxiéme temps, Il faudra
développer des procédés d’élaboration compatibles back-end, c’est-a-dire a température réduite.

Dans la premiere partie de ce chapitre, la croissance catalysée par des siliciures compatibles
CMOS de nanofils SiGe sera démontrée et étudiée. Le recours a ces catalyseurs alternatifs im-
pose des températures de croissance bien plus élevées que les températures usuelles de croissance
catalysée par or. Nous verrons 'importance de 1'utilisation du HCI lors de ces croissances.

Dans un deuxieme temps, nous aborderons la croissance catalysée par or de nanofils de
germanium pur. Ce matériau a ceci de particulier que ses températures de croissance sont plus
faibles que celles du silicium pur (< 400°C) facilitant ainsi sa compatibilité avec les procédés
back-end pour lesquels la présence d’or n’est pas rédhibitoire. De plus, il présente de hautes
mobilités de porteurs pour des applications dans 1’électronique haute fréquence. L’influence de
la pression, de la présence d’une fine couche de Ge sur le substrat, et du HCI seront étudiées.

Enfin nous aborderons la synthese de différents types de nanofils hétérostructurés a base de
Si et SiGe catalysés par or ou siliciures.

Nous verrons que le modeéle phénoménologique d’action du HCI présenté dans le chapitre
précédent s’applique aux différentes croissances réalisées dans ce chapitre.

3.1 Croissance de nanofils SiGe catalysée par siliciures

Dans la technologie CMOS, I'or ainsi que d’autres métaux tels que le fer et le zinc sont ban-
nis des étages inférieurs des dispositifs. En effet, I’or est connu pour créer des pieges profonds
dans la bande interdite du silicium, réduisant ainsi la durée de vie et la mobilité des porteurs
[159, 160, 161, 162]. L’utilisation de ce métal est donc & proscrire in fine pour la syntheése de nano-
structures destinées notamment a 1’électronique haute fréquence et a la photonique. En revanche,
les siliciures de métaux font partie intégrante des dispositifs microélectroniques et ont histori-
quement été utilisés pour la réalisation de contacts ohmiques, contacts Schottky, électrodes
de grilles, barrieres de diffusion et interconnexions [163]. De nombreuses études portent sur la
croissance de nanofils de Si, et dans une moindre mesure de Ge, catalysée par siliciures. En re-
vanche, toutes les études concernant la croissance de NF SiGe font état du recours & ’or comme
catalyseur. En effet, la différence de réactivité entre le silane et le germane rend la synthese de
NF SiGe compliquée. Ces difficultés sont amplifiées par les hautes températures nécessaires a
la croissance catalysée par siliciures. Dans la premiere partie de ce chapitre, la croissance ca-
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talysée par siliciures de nanofils SiGe sera démontrée et étudiée. Nous verrons qu’elle nécessite
I'utilisation de HCL

3.1.1 Les siliciures

Les siliciures sont des composés comportant du silicium (Si) et un autre élément chimique
(X) : Sigzxy. Les siliciures faisant intervenir les métaux de transition sont depuis longtemps uti-
lisés dans la microélectronique. D’aprés Murarka [163], ils présentent une faible résistivité, leur
élaboration et gravure sont aisées, ils sont stables thermiquement et ne réagissent pas avec les
métaux et 'oxyde de silicium. Pour la croissance de NF de SiGe, nous avons utilisé les siliciures
de platine, de palladium et de nickel. Ces métaux particuliers présentent ’avantage, d’un point
de vue microélectronique, de réagir avec le silicium & basses températures (200-600°C) [163]. 11
est ainsi possible d’élaborer les siliciures sans réaction des métaux avec le S1O9 et sans perturber
les profils de concentration des dopants dans le silicium.

Pour élaborer ces siliciures, une couche de métal est déposée a la surface d’un substrat
désoxydé de Si (100) par dépdt chimique en phase vapeur. Le substrat est ensuite recuit sous
argon a 550°C pendant 60 secondes pour former le siliciure par diffusion du métal dans le sub-
strat et réactions chimiques en phase solide. L’excédent de métal est ensuite gravé par une
solution d’eau régale (HNO3 +3HC!) ou d’acide de Caro. Pour la formation de siliciure de Pd,
une couche de 5 nm de métal est déposée sur le substrat et ce dernier ne subit pas de recuit de
formation de siliciure avant le recuit pré-croissance. Avant introduction dans le réacteur CVD,
les échantillons sont plongés dans un bain de HF & 10% pendant 30 secondes, rincés a ’eau
de-ionisée, puis séchés sous flux d’azote.

Dans le cadre de son travail de these, Florian Dhalluin a étudié le recuit de couches minces
de siliciures [109]. Il & pu observer, pour chaque siliciure, la formation d’ilots aprés un recuit de
plusieurs minutes & 800°C . Il a déterminé & partir d’analyses par diffraction X, la nature des
catalyseurs apres recuit. Dans le cas du platine, les nanoparticules sont constituées de PtSi or-
thorhombique présentant différentes orientations. Pour ce qui est du nickel, elles sont constituées
de NiSi orthorhombique. Les analyses sur des échantillons de NF de Si catalysés par PdoSi ont
permis de mettre en évidence la présence de PdyS7 hexagonal.

Dans le cas de croissance catalysée par siliciures de NF' SiGe, la nature du catalyseur pen-
dant la croissance est susceptible de changer en raison de la présence de germane dans la phase
gazeuse. Nous aborderons plus loin dans ce chapitre les résultats des analyses DRX apres crois-
sance menées sur nos échantillons.

I1 faudra également s’intéresser a 1’état de ces nanoparticules de catalyseurs pendant la crois-
sance. En effet, la plupart des études réalisées sur la croissance de nanofils Si ou Ge catalysée
par siliciures [68] montrent, contrairement au cas de l'or, que les nanoparticules de catalyseurs
restent solides pendant la croissance. Ceci découle directement du fait que les températures de
croissance choisies pour ces études sont inférieures aux températures de fusion des différents
siliciures. Dans ces conditions, les NF ne croissent plus selon le mécanisme Vapeur-Liquide-
Solide, mais selon le mécanisme Vapeur-Solide-Solide (VSS) (cf. chapitre I). Dans notre étude,
les températures de fusion des siliciures utilisés sont bien supérieures aux températures de crois-
sance des NF'. Sil’on se réfere aux diagrammes de phases binaires des siliciures et a la littérature,
les températures de fusion minimales sont 810°C pour le systeme PdSi [164, 165, 166], 980°C
pour PtSi [167, 168, 109] et 960°C pour NiSi [163]. Dans le cas des alliages de ces métaux avec
le germanium, les températures minimales de fusion sont de 725°C pour PdGe [169], 770°C pour
PtGe [170], et 762°C [171] pour NiGe. Les températures de croissance étudiées dans le cadre de
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nos travaux étant bien inférieures aux températures minimales de fusions présentées ci-dessus,
nous nous attendons a une croissance des NF de SiGe par un mécanisme VSS.

Nous allons maintenant étudier I'influence de parametres tels que le flux de HCI, la température,
ou le ratio de flux gazeux R, sur la morphologie en fonction du catalyseur ainsi que sur la com-
position des nanofils.

3.1.2 Influence du flux de HCI

Nous avons présenté dans le chapitre précédent les effets du HCI sur la croissance de NF de
SiGe catalysée par or. Parmi ceux-ci, la passivation des surfaces par atomes de Cl ralentit le
dépot non catalysé responsable de la synthese de nanostructures coniques et permet de favoriser
la croissance catalysée. Afin d’évaluer I'intérét du HCI pour la croissance de nanofils catalysée
par siliciures et de déterminer le flux optimal pour la suite de notre étude, nous avons procédé
a la croissance de NF avec ® y;=0, 45, et 90 sccm. Les température, pression et durée de dépot
ont été fixées a 650°C, 4.5 Torr et 15 minutes, et les flux de silane et germane respectivement &
90 et 80 sccm.

3.1.2.1 Morphologie des nanofils

Pour les trois siliciures considérés (PtSi, Pd2Si, et NiSi), nous observons le dépot d’une
couche de SiGe de 1.65 um d‘épaisseur (vitesse de croissance de 110 nm/min) lorsque le flux
de HCI est nul. Aucune croissance catalysée n’est observable. La figure 3.1 montre les images
MEB a 45° et en coupe des croissances sur PdoSi sans HCI et avec @ o= 45 et 90 sccm. On
notera que la croissance catalysée de NF a bien lieu des 45 sccm de HCL. L’augmentation du
flux de HCI & 90 sccm permet de réduire considérablement la conicité des fils et le dép6t non
catalysé sur le substrat. Considérons par exemple les NF catalysés par PdqSi. Les angles de
conicité mesurés sur I’échantillon cri & 45 sccm de HCI sont de I'ordre de 8° et ceux mesurés
sur Péchantillon crit & 90 sccm de HCI sont de Pordre de 3° L. Les vitesse de croissance non
catalysée sur le substrat diminuent de 110 nm/min sans HCI, & 25 nm/min & ® ;—45 scem, et

7 nm/min & Do =90 sccm. Les vitesses de croissance axiale des nanofils ne sont pas affectées
par le flux de HCIL.

3.1.2.2 Composition des nanofils

Les compositions des couches minces et des NF ont été mesurées par spectroscopie Raman
et reportées sur la figure 3.2 en fonction du flux de HCI pour les trois métaux utilisés. On note
une forte augmentation de la composition en germanium lors de la croissance catalysée (® yoy=
45 et 90 sccm) par rapport au dépot des couches minces (¢pc;=0) ainsi qu’une plus faible
augmentation lorsque ® y; augmente de 45 & 90 sccm, dans le cas des croissances catalysées.

L’utilisation de HCI permet la croissance catalysée dans des conditions de dép6t qui conduisent
a la croissance d’une couche mince sans HCl. Nous constatons également que ’augmentation
du flux de HCI induit une diminution de la croissance non catalysée sur les flancs des fils et sur
le substrat ainsi qu’une augmentation de la fraction de Ge dans les NF. Pour la suite de cette
étude, le flux de HCI est maintenu & 90 sccm.

1. L’angle de conicité correspond a l’angle dessiné par les flancs du NF lorsque celui-ci est de profile, et est
mesuré grace a des vues MEB en coupe sur dix NF en moyenne.
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Sans HCI

Dy = 45 scem

FIGURE 3.1 — Vues MEB & 45° et en coupe des croissances réalisées avec catalyseur PdsSi
pendant 15 minutes a différents flux de HCl, T = 650°c, P = 4.5 Torr, et R = 0.042.
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FIGURE 3.2 — Fraction de Ge dans la couche 2D et les nanofils en fonction du flux de HCI.
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3.1.3 Influence de la température

Dans un premier temps, 'influence de la température sur la croissance et la morphologie des
NF catalysés par PdsSi, PtSi, et NiSi est étudiée entre 500 et 700°C pour un ratio de flux R =
0.048 (¢sir, = dGer, = 90 sccm). Ensuite, la variation de la composition des fils en fonction
de la température sera étudiée.

3.1.3.1 Morphologie des nanofils

Croissance catalysée par Pd»Si

Les figures 3.3 et 3.4 montrent les vues MEB des échantillons de NF de SiGe criis & 500, 600,
650, et 700°C.

— 400 nm

N

FIGURE 3.3 — Vues MEB & 45° des nanofils SiGe catalysés par PdsSi élaborés & différentes
températures (®yc; = 90 scem, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

FIGURE 3.4 — Vues MEB en coupe des nanofils SiGe catalysés par Pd,Si élaborés a différentes
températures (®yc; = 90 scem, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

Aucune croissance n’a lieu & 500°C. A 600°C, on observe la croissance de NF non coniques,
droits ou d’aspect vermiculaire. Les diametres sont compris entre 60 et 200 nm La vitesse de
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croissance axiale des NF droits est d’environ 50 nm/min. Aucune croissance non catalysée n’est
observable. A 650°C, la vitesse de croissance des nanofils droits augmente (180 nm/min). On
constate cependant une légere conicité des fils (angle ~3°), signe d’une vitesse de croissance
radiale non nulle, mais faible et difficilement estimable ainsi qu’un dép6t non catalysé sur le
substrat (V = 12 nmm/min). A 700°C, les fils sont fortement coniques (angle ~7.5°) et l'on
observe un important dépdt non catalysé a la surface du substrat (25 nm/min). La vitesse de
croissance radiale est distinguée de la vitesse de croissance non catalysée sur le substrat. Elle
est mesurée grace a la différence des rayons a la base et & lextrémité des NF, divisée par la
durée de croissance (figure 3.5). Les vitesses de croissance axiale et radiale sont respectivement
de 250 nm/min et 10 nm/min. Les diametres de I’extrémité des nanofils sont compris entre 60
et 250 nm. Les catalyseurs sont observables aux extrémités des fils. Ils présentent une forme
sphérique fortement facettée (figure 3.6).

FIGURE 3.5 — Représentation schématique du dépdt non catalysé responsable de la conicité des
nanofils. La vitesse de croissance radiale (v qgiae) est calculée grace a la mesure du rayon du
nanofil & sa base (ryq) et & son sommet (71i1). Vradiale = w ol t est la durée de dépdt.

FIGURE 3.6 — Vues MEB des catalyseurs apres croissance de nanofils SiGe catalysés par PdsSi
a différentes températures (P gy = 90 scem, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

Croissance catalysée par PtSi

Les figures 3.7 et 3.8 montrent les résultats des croissances obtenues a 500, 600, 650, et 700°C.
La croissance de fils a lieu & partir de 600°C. A cette température, on observe la croissance de
fils en forme d’aiguille dont le faible diamétre décroit du pied vers la téte des fils (de 20 & 10
nm environ), et de structures vermiculaires de diametres plus importants ( 50nm). La vitesse
de croissance des fils droits est de 30 nm/min. A 650°C, les deux types de structures décrits
précédemment sont observables et 'on note I'apparition d’un dépdét non catalysé a la surface
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(V = 15 nm/min). La vitesse de croissance des fils droits est de 95 nm/min. Enfin, & 700°,
les fils sont fortement coniques (angle ~9.5°) et leurs diametres sont supérieurs (300 nm a la
base et environ 50 nm & l'extrémité). Les vitesses de croissance longitudinale et radiale sont
comparables & celles des NF catalysés par PdsSi : 200 nm/min et 10 nm/min respectivement. La
vitesse de dépot non catalysé est également comparable aux croissances assistées par PdsSi (v
= 30 nm/min). Enfin, nous pouvons noter que les catalyseurs ne sont pas visibles a 1’extrémité
des NF.

500 nm gt
P W

FIGURE 3.7 — Vues MEB a 45° des nanofils SiGe catalysés par PtSi élaborés a différentes
températures (P oy = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

FIGURE 3.8 — Vues MEB en coupe des nanofils SiGe catalysés par PtSi élaborés a différentes
températures (P gy = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

Croissance catalysée par NiSi

Enfin, la croissance catalysée par NiSi de nanofils SiGe a été étudiée & 500, 600, 650, et 700°C.
La figure 3.9 montre les photos MEB des échantillons apres croissance. A 500 et 600°C, aucun fil
n’est observable. A 650 et 700°C, on constate la présence de fils de gros diametres (de 100 a 300
nm) vermiculaires ou plus rarement droits ainsi que des structures de type < colonnes > de tres
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600°C  650°C 700°C
PdySi 50 180 250
PtSi 30 95 200
NiSi - 60 100

TABLE 3.1 — Vitesses de croissance axiale des nanofils de SiGe en fonction du catalyseur utilisé
et de la température.

gros diametres (jusqu’a lum) et un important dépdt non catalysé sur le substrat. Les vitesses de
croissance longitudinale sont de 60 nm/min & 650°C et de 100 nm/min & 700°C. Le catalyseur
est bien visible a l'extrémité des fils, il présente comme pour le PdsSi, une forme fortement
facettée. D’une facon qualitative, et dans loptique d’une intégration future des nanofils, nous
pouvons remarquer que les nanofils dont la croissance est catalysée par le NiSi sont de bien
moins bonne <« qualité > que ceux catalysés par PdsSi et PtSi.

FIGURE 3.9 — Vues MEB en coupe des nanofils SiGe catalysés par NiSi élaborés a différentes
températures (®pc; = 90 scem, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

Le tableau 3.1 résume les différentes vitesses de croissance axiale des nanofils en fonction de
la température et du catalyseur utilisé. La croissance catalysée par le PdsSi est celle qui conduit
aux vitesses de croissance les plus élevées.

3.1.3.2 Composition des nanofils

Sur la figure 3.10 sont reportées les fractions de Ge x déterminées par spectrométrie Raman
dans les NF de Si;_,Ge, en fonction de la température pour les catalyseurs PdySi, PtSi, et NiSi.
On constate premierement que la composition des fils est comparable pour tous les catalyseurs
considérés. Les différences de composition sont trop faibles et aléatoires pour étre attribuées a
une réalité physique, on invoquera plutot une erreur inhérente aux moyens de caractérisation.
On observe une nette tendance a la diminution de la fraction de Ge quand la température
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augmente. En effet, les NF criis & 600°C sont composés & 45-50% de Ge et ce pourcentage chute
a 25% a 700°C.
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FI1GURE 3.10 — Fractions de Ge dans les nanofils en fonction de la température pour les différents
catalyseurs utilisés (® gy = 90 scem, P = 4.5 Torr, et R = 0.048).

3.1.4 Influence du ratio de flux gazeux R

Enfin, l'influence de ratio de flux gazeux sur la croissance des NF est étudide a 650°C. Ce
ratio est augmenté de 0.01 a 0.15 selon deux approches : 1 - de 0.01 a 0.052 : le flux de silane
est maintenu constant a 90 sccm, le flux de germane variant par pas de 20 sccm de 20 a 100
sccm. La pression partielle de silane varie de 192.8 a 185.7 mTorr et celle de germane pur de
2.1 a 10.3 mTorr pour ¢ger, variant de 20 & 100 sccm. 2 - de 0.048 & 0.15 : le flux de germane
est maintenu constant & 90 sccm, le flux de silane variant de 25 & 90 sccm (25, 45, 65, 90). La
pression partielle de germane pure varie de 9.6 a 9.3 mTorr et celle de silane de 53.4 a 186.6
mTorr pour ¢g;g, variant de 20 a 90 sccm.

Le flux de Dihydrogene est maintenu a 1.9 slpm et celui de HCI & 90 sccm. Les valeurs des
pressions partielles des précurseurs exprimées en mTorr sont résumées dans le tableau 3.11. La
pression partielle de dihydrogene est comprise entre 3.9 et 4.1 Torr, celle de HCI entre 185.8
mTorr et 192.9 mTorr.

1= ®gyy = 90 scom 2= Doy = 90 scom
DGeH4 P_Ge P_Si R SiH4 P_Si P_Ge R
20 21 192.9 0.01 25 534 96 0.15
40 42 191 0.021 45 953 95 0.09
60 6.3 189.3 0.031 65 1364 94 0.065
80 83 1875 0.042 20 186.6 93 0.048
100 10.3 185.8 0.052

FIGURE 3.11 — Pressions partielles des gazs précurseurs en mTorr en fonction du ratio R, modifié
a flux de silane constant (1) et flux de germane constant (2).

Nous étudions l'influence de R sur la morphologie des nanofils en fonction du catalyseur
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utilisé dans un premier temps, et sur la composition des nanofils dans un deuxieme temps.

3.1.4.1 Morphologie des nanofils

Croissance catalysée par Pd,Si

La figure 3.12 représente les vues MEB des nanofils en fonction de R selon la premiere approche
(augmentation du flux de germane & flux de silane constant) et les vitesses de croisance axiale
associées. On constate que la variation de R n’induit pas une modification flagrante des ca-
ractéristiques morphologiques de NF SiGe catalysés par Pd,Si. On observe la croissance de fils
droits et vermiculaires semblables & ceux présentés sur la figure 3.3 & 650°C. Les diamétres sont
comparables (de 50 & 200 nm) et ne varient pas avec R. On constate en revanche que la vitesse
de croissance axiale des fils droits diminue légerement de 200 & 150 nm/min quand R augmente
de 0.01 & 0.052 (¢gen, augmente de 20 a 100 sccm). Cette diminution de la vitesse de crois-
sance des fils associée a 'augmentation de la pression partielle de I'un des précurseurs semble a
priori bien absconse. En effet, il est plutét attendu d’une augmentation de la pression partielle
de précurseurs que la vitesse de croissance axiale des fils augmente. Ici, ’augmentation de la
pression partielle de germane induit une diminution de la vitesse de croissance axiale mais une
augmentation de la croissance non catalysée (i.e. conicité des fils et couche 2D sur le substrat).
L’observation des catalyseurs a lextrémité des fils montre qu’a faible ®gep,, les catalyseurs
sont de forme aplatie, alors qu’ils ont une forme sphérique facettée & fort (Pgep, (figure 3.13).

V{nm/min) 200 180 160 160 150

FIGURE 3.12 — Vues MEB & 45° et en coupe des nanofils catalysés par PdsSi pour R=0.01 (A,
a), 0.021 (B, b), 0.031 (C, ¢), 0.042 (D, d), et 0.052 (E, e) et vitesses de croissance axiales des
nanofils correspondantes en nm/min (®yc; = 90 scem, P = 4.5 Torr, et T = 650°C).

Ensuite, R a été varié selon la deuxieme approche : ¢geq, est maintenu constant a 90 sccm
et ¢sim, = 90, 65, 45, 25 sccm. La figure 3.14 montre les photos MEB des ces échantillons de
nanofils. Encore une fois, la morphologie des NF reste globalement inchangée. On constate un
baisse des vitesses de croissance axiale avec le flux de silane : V = 180, 105, et 80 nm/min pour
Dsig, = 90, 65, et 45 sccm respectivement. Pour ®g;x, = 25 sccim, la vitesse de croissance est
tres faible (~15 nm/min) et peu de catalyseurs engendrent un NF. La conicité des NF, faible
a Dgig, = 90 sccm (angle ~3°), n’est plus observable des ®g;py, = 65 sccm. Les catalyseurs
présentent des formes fortement facettées.

Des mesures en diffraction X ont été réalisées sur les NF SiGe cris & 650°C et R = 0.031
(figure 3.15). Les pics correspondants & la diffractions des plans (111), (220) et (311) du SiGe
apparaissent sur le diffractogramme. Ces pics sont identifiés car ils se situent respectivement
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R =0.01

FIGURE 3.13 — Catalyseurs PdsSi apres croissance pour deux valeur différentes de R (® e =
90 sccm, P = 4.5 Torr, et T = 650°C). On distingue une forme aplatie & R = 0.01 et une forme
facettée & R = 0.052.
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FIGURE 3.14 — Vues MEB & 45° et en coupe des nanofils catalysés par PdsSi pour R=0.048 (A, a),
0.065 (B, b), 0.09 (C, ¢), 0.15 (D, d) et vitesses de croissance axiale des nanofils correspondantes
en nm/min (®ge; = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et T = 650°C).
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entre les pic Si et Ge (111), (220) et (311). Le décalage des pics SiGe par rapport aux positions
des pic de Si et Ge purs permet également de déterminer la composition de 'alliage grace a la
loi de Vegard [Annexe2|. La raie autour de 38" indique la présence de Pds.Si hexagonal orienté
< 111 >. Il est possible que cette raie soit légerement décalée vers celle de PdaGe, centrée sur
une valeur inférieure de 26. Cela pourrait indiquer la présence de PdyGe dans le catalyseur,
a faible pourcentage étant donnée le faible décalage potentiel par rapport au PdyS? pur. Ces
résultats sont en accord avec ceux de Florian Dhalluin [109] et indiquent que les ilots de cataly-
seurs changent peu ou pas de composition pendant la croissance malgré la présence de Ge. Le
mode de croissance VSS implique une faible solubilité du Ge et du Si dans le catalyseur [172]
ce qui semble assurer son intégrité durant la croissance.

1 <« Si(200)
8. ]
§1 E
E SiGe (111)
] ' SiGe (220)
+ ] l Pd,Si (111) l SiGe (311)
g !! | |

26 (degrés)

FIGURE 3.15 — Diffractogramme réalisé sur un échantillon de nanofils catalysés par PdsSi (R =
0.031, ®ycr = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et T = 650°C).

Une étude en MET haute résolution a été réalisée (Céline Ternon, figure 3.16) sur des NF
de SiGe droits criis & 650°C et R = 0.01, présentant une fraction xg. égale a 0,12. Cette étude
confirme que les NF ont un diametre constant entre 50 et 130 nm. Il apparalt qu’ils sont re-
couverts d’une couche d’oxyde d’environ 10 nm. La présence de cette couche sous le pied du
NF indique que 'oxydation a eu lieu lors de la mise en solution des NF. La figure 3.16 résume
les résultats de cette étude. On constate que les NF observés sont monocristallins, croissent
selon la direction < 111 > et présentent peu de défauts (b). On constate que le sommet du
fil est amorphe et que le catalyseur s’est séparé en deux parties principales, au sommet et au
bas de cette section amorphe (a). Une partie du catalyseur est aussi présente & l'intérieur de
cette section. Nous supposons que ce phénomene est lié & 'oxydation lors de la mise en solution
des fils nécessaire a la préparation de 1’échantillon d’observation. En effet, aucune observa-
tion MEB des NF avant mise en solution n’a permis de constater l'altération du catalyseur et
le sommet amorphe irrégulier. La figure 3.16(c) montre une vue du dessus du catalyseur qui
présente une forme hexagonale typique qui confirme le mécanisme de croissance VSS. En effet,
le catalyseur qui reste solide n’adopte pas de forme sphérique contrairement au mécanisme VLS.

Les inserts des images (b) et (c) représentent les figures de diffractions obtenues sur le fil
et sur le catalyseur. Les distances hkl déduites des ces figures sont résumées dans le tableau
3.17. Les valeurs des distances interplanaires permettent de calculer la fraction de Ge du NF en
supposant une variation linéaire des distances interplanaires avec xge. La fraction de Ge déduite
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110 nanocrystals

FIGURE 3.16 — Images TEM réalisées sur un échantillon de nanofils catalysés par PdsSi (R =
0.01, ® ey = 90 scem, P = 4.5 Torr, et T = 650°C) : (a) nanofils entier, (b) Zoom sur 'extrémité
du NF et cliché de diffraction correspondant, et (c) vue de dessus du catalyseur et cliché de
diffraction correspondant (images réalisées par Céline Ternon).

des mesures TEM vaut 0,1 ce qui est proche de nos mesures réalisées par Raman ou DRX (0,12)
qui moyennent la composition des fils sur la totalité de I’échantillon. Le catalyseur est composé
d’un noyau cristallin recouvert de nanoparticules de directions < 110 > comme le montre le
cercle sur la figure de diffraction correspondante. Les distances interplanaires indiquent que
le catalyseur n’est pas uniquement composé de PdsSi. En effet, les distances mesurées sont
légerement supérieures aux distances interplanaires correspondant au PdsSi ce qui indique que
le catalyseur est composé d’un alliage PdsSi/PdyGe riche en PdySi. Cette observation traduit
une légere modification de la nature du catalyseur par enrichissement en Ge et formation de
PdyGe pendant la croissance.

Nanofils catalyseur

hkl Si Sample Ge hkl Pd2si Sample GePd2

111 3135 3.148 3266 110 3.240 3.270 3356

022 1.920 1.935 2.000 111 2350 2.365 2.392

131 1.637 1.654 1.706 201 2.170 2.180 2211

FIGURE 3.17 — Distances hkl déduites des figures de diffractions sur le NF et le catalyseur
(sample) encadrées par les valeurs tirées de la littérature pour le Si, Ge, Pd2Si et GePd2 (avec
la gracieuse permission de Céline Ternon).

Croissance catalysée par PtSi

Les NF de SiGe catalysés par PtSi présentent trois morphologies distinctes dépendantes de R.
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La figure 3.18 représente ces trois types de structures sur des vues MEB & 45° et en coupe des
NF criis & R = 0.021 (type 1 : a, b), 0.042 (type 2 : ¢, d) et 0.09 (type 3 : e, f). Les fils de
type 1 ou < type Si » sont des nanofils de faibles diamétres ( 20-30 nm) dont la vitesse de
croissance axiale ne varie pas en fonction de R et vaut 250 nm/min. Les nanofils de type 2
présentent des formes d’aiguilles et une faible densité. La vitesse de croissance axiale des plus
grands fils vaut environ 100 nm/min et est, encore une fois, indépendante de R. Les NF de
type 3 sont de diametre assez constant ( 50 nm) et, pour la plupart, vermiculaires. La vitesse
de croissance des NF droits est d’environ 10 nm/min indépendamment de R. Les catalyseurs
sont observables uniquement a ’extrémité des NF de type 3. Ils présentent une forme sphérique
facettée comparable aux catalyseurs Pd,Si.

On observe la croissance de fils de type 1 de R = 0.01 & 0.031, de type 2 de 0.042 a 0.052
et Dapparition des NF de 3%™€ type & partir de R = 0.065 associés aux NF de type 2. Pour
R=0.09, on n’observe plus que des NF de type 3. Aucune croissance catalysée n’a lieu &8 R = 0.15.

FIGURE 3.18 — Vues MEB & 45° et en coupe des nanofils catalysés par PtSi pour R = 0.021
(type 1 : a, b), 0.042 (type 2 : ¢, d), 0.09 (type 3 : e, {)(®gcy = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et T =
650°C).

La morphologie des NF de type 1 est proche de celle rapportée par Baron et coll. [168] dans
le cas de croissance catalysée par PtSi de NF de Si pur & 700°C, bien que les diametres que nous
observons soient légerement plus faibles (~ 20-30 nm contre 45 nm). Les fils criis & faible R ont
donc une morphologie < type Si ». Les plus forte pressions partielles de germane combinées
aux faibles pressions partielles de silane favorisent la croissance lente de NF vermiculaire de
diametres plus importants (type Ge) comparables aux NF catalysés par Pd,Si cris dans les
mémes conditions. La morphologie de transition (type 2) est difficilement explicable. Tl semble-
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rait que les conditions ne soient favorables a aucun des deux types de fils décrits précédemment.
On observe en effet le début de croissance de fils de forts diametres type Ge et quelques fils de
faibles diametres (type Si) parviennent & croitre.

o «— Si(200)

SiGe (111) SiGe (220)

SiGe (311)

1
: 1

10 20 30 206 (degrés)w 50 60

FIGURE 3.19 — Diffractogramme réalisé sur un échantillon de nanofils catalysés par PtSi (R =
0.021, @5 = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et T = 650°C).

Les NF criis 8 650°C et R = 0.021 ont été étudiés par diffraction X. La figure 3.19 représente
le diffractogramme obtenu. On constate ici encore la présence de pics correspondants a la dif-
fractions des plans (111), (220), et (311). Cette étude ne nous a en revanche pas permis de
déterminer la nature du catalyseur, aucun pic ne pouvant lui étre associé.

Croissance catalysée par NiSi

Les NF SiGe catalysés par NiSi ont une morphologie qui évolue peu en fonction de R. Les
figures 3.20 et 3.21 montrent les vues MEB en coupe des NF de SiGe en fonction de R et leur
vitesse de croissance axiale associées. Aucune croissance catalysée n’est observable a R = 0.15.
Les diametres des NF catalysés par NiSi sont globalement plus élevés que les NF catalysés
par PdsSi et a fortiori PtSi. Ils sont compris entre 100 et 400 nm et certaines structures non
cylindriques peuvent présenter des <« diametres apparents » de 'ordre de 1 um. Les vitesses
de croissance axiale des NF diminuent de 130 & 20 nm/min quand R augmente de 0.01 & 0.09
et l'aspect vermiculaire des fils diminue avec la vitesse de croissance. Pour les R moyens (R
= 0.031 a 0.052), correspondant & de fortes pressions partielles de silane et de germane, on
constate un dépdt non catalysé sur le substrat dont la vitesse de croissance est comprise entre
6 et 10 nm/min. Ce dépo6t non catalysé diminue fortement & R = 0.01 (pression partielle de
germane faible) et 0.09 (pression partielle de silane faible) indiquant que les vitesses de dépot
non catalysé du Ge et Si seuls sont faibles et qu’un dépot non catalysé est observable lorsque
les deux matériaux se déposent simultanément. Les catalyseurs sont visibles a I'extrémité des
NF et présentent des formes fortement facettées.

Le diffractogramme obtenu sur un échantillon de NF de SiGe criis & 650°C et R—0.048 est
présenté sur la figure 3.22. Ici, les pics associés au SiGe sont tres faibles et ceux associés a
la diffractions des plans (220) et (311) du SiGe sont quasiment inexistants. Les fils catalysés
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FI1GURE 3.20 — Vues MEB en coupe des nanofils catalysés par NiSi pour différents R variés selon
Papproche 1 et vitesses de croissance axiale correspondantes (® go; = 90 sccm, P = 4.5 Torr,
et T = 650°C).

V= 60 nm/min V= 40 nm/min V5= 20 nm/min

FIGURE 3.21 — Vues MEB en coupe des nanofils catalysés par NiSi pour différents R variés selon
Papproche 2 et vitesses de croissance axiale correspondantes (® oy = 90 sccm, P = 4.5 Torr,

et T = 650°C).
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par NiSi ont probablement beaucoup de défauts et une minorité pousse selon les directions
de croissance classiquement observées sur les fils catalysés par PdsSi et PtSi. Le catalyseur
pourtant bien visible sur les images MEB n’est pas identifiable sur le diffractogramme.

. ] «— Si(200)
g ]
SiGe (111)
1 SiGe (220)
] l SiGe (311)

1 20 30 40 50 60

20 (degrés)

FIGURE 3.22 — Diffractogramme réalisé sur un échantillon de nanofils catalysés par NiSi (R =
0.048, ®c; = 90 sccm, P = 4.5 Torr, et T = 650°C).

3.1.4.2 Composition des nanofils

Apres avoir présenté en détails les observations de I'influence du ratio de flux gazeux sur la
morphologie des nanofils pour chaque catalyseur, nous allons maintenant étudier I’évolution de
R sur la composition des nanofils. Le but de la modification du ratio de flux de gaz est de faire
varier la composition des NF de Si;_,Ge, . En effet, la fraction de Ge dans les fils doit pouvoir
étre controlée dans les conditions de croissance catalysée par siliciures de la méme facon que
pour la croissance catalysée par Au.

Sur la figure 3.23 sont reportées les fractions de Ge dans les NF en fonction du ratio de
flux de gaz R pour les différentes croissances catalysées par siliciures & 650°C, ainsi que pour
les croissances catalysées par Au & 400°C (cf. chaplI3b) pour comparaison. Dans le cas de
la croissance catalysée par siliciures, le pourcentage de Ge augmente de 10 & 60% quand R
augmente de 0.01 & 0.09. Si 'on considére une augmentation linéaire de xg,, on peut déterminer
le coefficient directeur de la droite qui traduit le < potentiel d’incorporation de Ge >, Pg. (sans
dimension car égal au rapport d’une fraction sur un ratio) tel que : zge = Pge X R + a (ou
a représente 'ordonnée & lorigine de la droite et n’a pas de sens physique). Sur la totalité de
Pintervalle de variation de R, on calcule Pge,,, = 593. Dans le chapitre précédent, les croissances
de nanofils SiGe catalysés par or entre R = 0.048 et 0.15 4 400°C et ¢y = 45 scem conduisaient
a PGe4oo°c = 421.
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FIGURE 3.23 — Fraction de Ge dans les nanofils en fonction de R et des catalyseurs considérés.
Les données des croissances catalysées par or sont également reportées.

3.1.5 Discussion

3.1.5.1 Synthese des résultats des croissances de nanofils SiGe catalysées par sili-
ciures

Avant interprétation des résultats observés, nous en faisons ici une synthese afin de dégager
les tendances générales et de mettre en exergue les différences fondamentales entre la croissance
assistée par siliciures et la croissance assistée par or. Nous nous baserons ensuite sur le modele
d’action du HCI présenté au chapitre précédent pour interpréter nos résultats.

Premierement, nous avons pu voir que la nature du catalyseur utilisé n’avait pas d’influence
avérée sur la composition des nanofils. En revanche, la morphologie des nanofils dépend mani-
festement du catalyseur.

Ainsi, les nanofils droits catalysés par PdsSi peuvent présenter un aspect conique selon R,
sont de diameétres compris entre 60 et 250 nm et leur vitesse de croissance axiale peut atteindre
250 nm/min. Les nanofils catalysés par PtSi sont de faibles diametres (entre 20 et 45 nm) et sont
majoritairement en forme d’aiguilles. Leur vitesse axiale peut atteindre 200 nm/min. Enfin, les
nanofils catalysés par NiSi sont généralement vermiculaires et de diametres importants (entre
100et 400 nm), et leurs vitesses de croissance sont plus faibles (inférieures & 130 nm/min). A
I'issue de la croissance, les particules de catalyseurs PdsSi et NiSi peuvent présenter des formes
aplaties ou sphériques facettées alors que les particules de PtSi ne sont pas observables.

Considérons maintenant 'influence des parameétres de croissance étudiés, a savoir, le flux
de HCI, la température et le ratio de flux gazeux R. Sans HCI, la croissance catalysée n’a pas
lieu, nous observons le dép6t d’une couche mince. Lorsqu’un flux de 45 sccm de HCI est uti-
lisé, nous observons la croissance de nanofils; I'utilisation d’un flux de 90 sccm permet d’en
réduire la conicité et de ralentir la vitesse de croissance non catalysée sur le substrat. L’étude
en température a pu mettre en évidence la croissance de fils catalysés par PdsSi et PtSi a 600,
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650, et 700°C et par NiSi a 650 et 700°C. Les vitesses de croissance axiales des fils ainsi que de
croissance non catalysée augmentent avec la température pour tous les catalyseurs utilisés. 11
apparait également que la fraction de Ge des nanofils diminue lorsque la température augmente.
Enfin, 'influence de la variation de R entre 0.01 et 0.15 a été étudiée. Nous avons observé une
diminution globale des vitesses de croissance axiale lorsque R augmente. Alors que la morpho-
logie des nanofils catalysés par Pd,Si et NiSi est indépendante de R, les nanofils catalysés par
PtSi évoluent de nanofils en forme d’aiguille a forte vitesse de croissance a des nanofils vermi-
culaires a faible vitesse de croissance lorsque R augmente. Enfin, la fraction de Ge augmente
linéairement avec R, et ce, pour tous les catalyseurs considérés.

A la lumiere de ces constatations, nous pouvons mettre en regard la croissance assistée par
siliciure et par or et souligner quelques points communs et différences. Tout d’abord, il est
bon de rappeler que les températures eutectiques des siliciures utilisés sont bien supérieures
a celle des alliages AuSi et AuGe. Cela implique qu’aux températures de croissance utilisées,
le catalyseur reste solide. Il faudra ainsi interpréter nos résultats en gardant en mémoire que
les mécanismes d’incorporation des adatomes par l'intermédiaire d’un catalyseur solide sont
différents de ceux intervenant dans le cas d’un catalyseur liquide. Les températures de crois-
sances supérieures (650°C au lieu de 400°C) impliquent également des vitesses de croissances
catalysées ou non catalysées supérieures dans le cas des croissances assistées par siliciures. Il
n’est alors pas pertinent des les comparer a celles des croissances assistées par or dans ’absolu.

Toutefois, I’évolution des vitesses de croissance en fonction de la température et du ratio
de flux sont comparables dans le cas de 'or et des siliciures. De méme, les fractions de Ge en
fonction du flux de HCI et du ratio R évoluent dans le méme sens pour les catalyseurs siliciures
et pour lor.

3.1.5.2 Rappels des mécanismes d’action du HCI

Nous avons décrit dans le chapitre précédent un modele d’action du HCI sur la croissance
de nanofils catalysés par or dont nous rappelons ici les points principaux.

Premierement, 1'utilisation du HCI, lors des croissances par CVD de nanofils SiGe, induit
une modification de la phase gazeuse principalement par formation de chlorosilanes et, dans
une moindre mesure, de chlorogermanes. Ces composés sont moins réactifs que le silane et le
germane et ont donc une influence sur la croissance des nanofils et le dép6t non catalysé.

Deuxiemement, la présence de HCI en phase gazeuse induit une modification de la passivation
des liaisons pendante du substrat, des surfaces de nanofils, et des particules de catalyseur.

Sans HCI, la passivation de surface est assurée par des liaisons hydrogenes de faibles énergies.
Lors de croissances en présence d’HCI, une passivation par atome de chlore est possible, beau-
coup plus efficace que la passivation hydrogene grace aux plus hautes énergies de liaisons C'l—.
Cette passivation a plusieurs conséquences. Elle permet tout d’abord une réduction importante
de la vitesse de croissance non catalysée a la surface du substrat et sur les flancs des nanofils.
Elle induit une passivation accrue de la surface du catalyseur, réduisant ainsi la densité de
sites réactionnels libres, ce qui a pour conséquence de privilégier ’adsoprtion dissociative des
précurseurs les plus réactifs. Dans notre cas, les précurseurs du germanium étant plus réactifs
que ceux du silicium, il en résulte une augmentation de l'incorporation du germanium dans le
fils et donc de la composition en Ge dans les nanofils.
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Il est important de rappeler que dans le cas particulier de 'utilisation de catalyseurs sili-
ciures, c’est le mécanisme VSS qui intervient pour la croissance des nanofils. La particule de
catalyseur reste alors solide et les adatomes sont incorporés par diffusion, & la fois en surface
et dans le catalyseur. Cet aspect de la croissance assistée par siliciure est & prendre en compte
pour l'interprétation de nos résultats a ’aide du modele d’action du HCI.

3.1.5.3 Interprétation des résultats

Nous avons tout d’abord pu constater que la croissance catalysée par siliciures de nanofils
SiGe est impossible sans HCI dans nos conditions. L’effet catalytique des particules de catalyseur
n’a en effet pas été mis en évidence et seule une croissance non catalysée a été observée sur tous
les substrat. La passivation par atomes d’hydrogene seuls n’est pas suffisante a cette température
pour freiner le dépét non catalysé au profit de la croissance catalysée. 650°C semble étre une
température suffisante pour la désorption des atomes d’hydrogenes qui laissent ainsi les sites
libres pour 'adsorption dissociative des molécules de silane et de germane uniformément sur la
surface et au niveau des particules de catalyseur.

Lorsqu’un flux de 45 sccm de HCI est injecté dans le réacteur, une passivation de surface par
atomes de chlore a lieu. Une température de 650°C ne semble pas étre suffisante pour désorber
cette passivation grace aux fortes liaisons Cl — Si. Il en résulte une diminution considérable
de la croissance non catalysée sur le substrat ce qui permet de favoriser le dépot catalysé et la
croissance de nanofils.

De la méme facon que pour le catalyseur Or, l'origine de 'effet catalytique des particules de
siliciures n’est pas claire. L’observation des énergies de dissociations dans les cations diatomiques
pour les liaisons Cl pourrait apporter des éléments de réponse. On constate par exemple que les
énergies de dissociation Nit —Cl et Pt*—CI valent respectivement 192 et 250 kJ /mol~! (aucune
donnée pour le Pd n’a pu étre trouvée), et sont bien inférieures & 1’énergie de dissociation de
Sit —Cl quiest de 591 kJ/ mol 1. Ces données pourraient indiquer que, lors des croissances sous
HCI, la passivation chlore serait plus facilement désorbée depuis un site Ni ou Pt que depuis
un site Si. Ainsi, I'incorporation des atomes serait ralentie sur les surfaces silicium et possible
sur les particules de catalyseurs, ce qui pourrait expliquer en partie l'effet catalytique de ces
particules.

Enfin, la réduction de la conicité des nanofils et du dépét non catalysé sur le substrat a 90
sccm de HCI s’explique par une passivation par atomes de chlore accrue a fort flux de HCL
Cette passivation ralenti le dépdt non catalysé a la surface des nanofils, réduisant ainsi leur
aspect conique, ainsi qu’a la surface du substrat.

Nous avons vu que leffet du HCI sur la morphologie générale des nanofils pouvait s’expliquer
par la passivation de surface par atomes de chlore. Intéressons nous maintenant a I’augmenta-
tion de la fraction de Ge dans les nanofils induite par I’augmentation du flux de HCI. Cette
derniere observation montre que le HCI a la méme influence sur la composition des fils lors des
ces croissances catalysées par siliciures que lors de croissances catalysées par Au : il favorise
I'incorporation de Ge dans les NF.

Nous pensons que les mécanismes présentés précédemment doivent également régir ’action
du HCI sur la composition des fils lors de croissances catalysées par siliciures. La différence
de composition entre les couches minces et les fils montre que l'effet catalytique des siliciures
est plus marqué sur le germane que sur le silane. En effet, pour deux conditions de croissance
identiques (mémes flux et température), le matériau déposé lors de la croissance catalysée en
présence de 45 sccm HCI est plus riche en germanium que le matériau déposé lors de la croissance
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2D sans HCI. De plus "augmentation du flux de HCI de 45 & 90 sccm induit une augmentation
de la fraction de Ge dans les nanofils.

Ici encore, la passivation par atomes de chlore, plus efficace que celle faisant intervenir les
atomes d’hydrogene, permet de réduire les sites réactionnels & la surface du catalyseur et ainsi
de favoriser I'incorporation des précurseurs les plus réactifs : les précurseur du germanium.

L’influence de la passivation chlore sur la composition des nanofils est confortée par 1’évolution
de la fraction de Ge des nanofils en fonction de la température. Nous avons en effet pu observer
une légere diminution de la fraction de Ge dans les fils lorsque la température de croissance
augmente. Dans la littérature, cette décroissance de la fraction de Ge est expliquée par 'aug-
mentation du dépot non catalysé de Ge sur le substrat et sur les flancs des fils [114, 117], dépot
que nous avons pu observer. Nous pensons que cette diminution de x peut également s’expliquer
par une diminution de la passivation chlore de la particule de catalyseur, empéchant ainsi de
favoriser 'incorporation de Ge.

Nous avons pu voir que le modele phénoménologique d’action du HCI présenté au chapitre
précédent dans le cas des croissances catalysées par Au été applicable aux croissances catalysées
par siliciures, et permettait d’interpréter I’évolution de la morphologie et de la composition des
nanofils en fonction du flux de HCI et de la température.

Intéressons nous maintenant a ’évolution de la morphologie et de la composition en fonction
du rapport R et aux aspects plus particuliers de la croissance par mécanisme VSS.

Pour commencer, nous avons pu constater dans le cas des croissances catalysées par PdsSi
que la forme du catalyseur évolue en fonction de R (figure 3.13). La forme aplatie ou facettée
du catalyseur confirme bien qu’il reste solide pendant la croissance et que cette derniere se
fait selon le mécanisme V-S-S. Nous observons 'apparition d’un catalyseur fortement facetté
associée a une diminution des vitesses de croissance axiale lorsque R, c’est a dire lorsque la
presison partielle de germane augmente. Il est possible que ces observations soient dues a un
dépbt non catalysé de Ge sur le catalyseur induisant un <« empoisonnement > de celui-ci. Cela
pourrait conduire a un ralentissement de la décomposition et 'incorporation a sa surface et
ainsi, de la vitesse de croissance axiale des NF'.

A méme température, le simple fait d’augmenter la pression partielle de germane semble
conduire a un dépot important autour du catalyseur responsable de la forme facettée du cata-
lyseur. Le fait que ce dernier reste solide pendant la croissance modifie les mécanismes d’incor-
poration des atomes dans le NF. La diffusion des adatomes, générée par un excédent d’atomes
a la surface du catalyseur, se fait soit par cette surface, soit au travers du catalyseur. D’apres
Kamins [67], les coefficients de diffusion sont inférieurs dans le solide que dans le liquide et une
trop faible vitesse de diffusion des atomes peut conduire a I’encapsulation de la particule et a
larrét de la croissance. Nous pensons qu’un phénomene comparable de saturation du catalyseur
par un dépét de Ge pourrait expliquer la diminution de la vitesse de croissance sans pour autant
la bloquer complétement & ce stade.

Considérons maintenant ’évolution de la composition des nanofils en fonction de R.. Si’on se
reporte a la figure 3.23, on constate que le coefficient directeur de la droite décrivant I’évolution
de la fraction de Ge en fonction de R, Pge, est supérieur pour les croissances assistées par
siliciures (Pge=593) que pour celles assistées par or (Pge=421).

L’augmentation de Pg, indique une augmentation de 'incorporation de Ge dans les nanofils
pour les conditions de croissances assistées par siliciures par rapport aux conditions de crois-
sances catalysées par or. Les principales différences entres ces deux conditions de croissances
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sont une augmentation de la température de croissance (650°C au lieu de 400°C), du flux de HCI
(90 sccm au lieu de 40), ainsi qu’un changement des catalyseurs et du mécanisme de croissance
(catalyseurs solide et croissance par mécanisme VSS). Nous avons plus haut étudié I'influence
de la température sur la composition des NF de SiGe. Nos résultats, corroborés par ceux de la
littérature [114, 117], montrent que le taux de Ge dans les fils diminue lorsque la température
augmente (figure 3.10). L’augmentation de Pg. dans les conditions « siliciures > par rapport
aux conditions <« or » n’est donc probablement pas due a 'augmentation de la température.

En revanche, lors de la croissance catalysée par siliciures, le catalyseur reste solide. La phase
solide induit une diminution des coefficients de diffusion des atomes a travers le catalyseur
par rapport & une phase liquide [67]. Tl est possible que les coefficients de diffusion du Ge et
du Si soient assez différents, dans les divers siliciures utilisés, pour favoriser 'incorporation de
Ge devant le Si. Nous n’avons pas pu trouver de valeurs dans la littérature, permettant une
comparaison fiable pour confirmer ou infirmer cette hypothese.

De plus, le mécanisme VSS implique la formation d’une couche de matériaux & la surface du
catalyseur pendant la croissance. Cette couche a probablement une influence sur les cinétiques
d’incorporations des atomes dans ou a la surface de ce dernier, comme nous ’avons vu dans le
cas des croissances assistées par PdoSi. Or, la réactivité supérieure du germane comparée a celle
du silane permet de supposer que cette couche est riche en Ge et que par conséquent, 'incorpo-
ration de Ge sera favorisée par rapport a un mécanisme VLS qui implique des mécanismes plus
rapide d’incorporation des atomes dans le catalyseur, donc potentiellement moins dépendants
des cinétiques d’adsorption/dissociation des précurseurs. Nous pensons donc que la présence
d’un catalyseur solide et le mécanisme de croissance VSS impliqué peut avoir une influence
dans 'augmentation de Pg., donc de 'incorporation de Ge dans le NF.

L’étude de I’évolution de la fraction de Ge a été réalisée en faisant varier R selon deux
approches. Considérons maintenant séparément ces deux domaines : R = 0.01 & 0.052 et R =
0.048 & 0.09. On mesure les coefficients directeurs correspondants Pge, = 545 et Pg., = 695.
On remarque que les forts R favorisent 'incorporation de Ge par rapport aux R plus faibles.
Pour faire varier R de 0.01 & 0.052, la pression partielle de silane est maintenue constante ( 190
mTorr) et la pression partielle de germane est augmentée de 2.1 & 10.3 mTorr. Pour faire varier
R de 0.048 & 0.09, la pression partielle de germane est maintenue entre 9.3 et 9.6 mTorr est la
pression partielle de silane est diminuée de 186 & 50 mTorr. La pression partielle de germane
importante et constante dans le deuxieme domaine impose une un taux de décomposition élevé
qui permet d’augmenter I'incorporation de Ge et donc Pge, par rapport a Pge, . Dans le premier
domaine en effet, les pressions partielles variables et inférieure a celle du deuxieme domaine in-
duisent un plus faible enrichissement en Ge de la couche déposée sur le catalyseur, et donc un
Pge, inférieur a Pge,.

Enfin, il est probable que 'augmentation de la fraction de Ge lors de croissances siliciure
par rapport aux croissances or soit également di au flux de HCI, bien supérieur dans le premier
cas que dans le deuxiéme.

Conclusion

Nous avons réalisée une étude de la croissance catalysée par siliciure de Pd, Pt, et Ni de NF
de SiGe. Le fait que les nanoparticules de catalyseurs restent solides indique que la croissance
a lieu selon le mécanisme VSS. L’influence du flux de HCI, de la température, et du ratio de
flux de gaz sur la morphologie et la composition des NF ont été observées et analysées. Tout
d’abord, nous avons pu étudier 'influence de la croissance par voie catalysée sur la composition
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du matériau déposé en comparaison & la croissance 2D dans les mémes conditions de flux
et de température. Nous avons pu observer qu'un flux de HCI croissant permet également de
favoriser I'incorporation de Ge dans les fils, et nous supposons que les mécanismes impliqués sont
identiques en croissances catalysées siliciures et or. Nous avons pu constater que le mécanisme
VSS avait une influence importante sur la composition des fils. En effet, ce mécanisme implique
la présence d’une fine couche de matériau a la surface du catalyseur nécessaire & 'incorporation
des atomes dans le fil. Cette couche est supposée favoriser I'incorporation du Ge par rapport au
mécanisme VLS. La plus forte réactivité du germane permet un enrichissement de la couche et
donc du fil impossible en croissance VLS. Cette méme couche est responsable d’une baisse de la
vitesse de croissance, et d’'un potentiel arrét de la croissance par encapsulation du catalyseur.
Enfin, I’étude en fonction du ratio R nous a permis de faire varier le pourcentage en Ge des
fils entre 10 et 60% pour R variant de 0.01 & 0.09. Nous avons pu observer des morphologies de
NF tres variables en fonction du catalyseur et de R et que les directions de croissances étaient
constantes : < 111 >, < 220 > et < 311 >.

3.2 Croissance de nanofils de Ge a température réduite

Nous avons vu dans la premiére partie de ce chapitre que des alternatives a 'utilisation de
lor existent, permettant ainsi une compatibilité CMOS pour les étages inférieurs des dispositifs.

Dans la partie qui suit, nous allons nous intéresser a la croissance de nanofils & température
réduite. Dans les étages supérieurs des circuits (<« back-end ), l'utilisation de l'or pourrait
s’avérer moins problématique grace a des barrieres de diffusion empéchant ’empoisonnement des
étages inférieurs. Mais pour empécher cette diffusion et assurer 'intégrité des ces mémes étages
inférieurs, il est indispensable de ne pas faire subir aux dispositifs existants des températures
trop élevées (supérieures & 450°C). Il est ainsi utile de développer des procédés de synthese de
nanofils compatibles back-end afin d’ouvrir les domaines d’applications de ces structures aux
étage supérieures. Dans cette optique, les nanofils de germanium pur se révelent étre intéressants
pour leurs températures d’élaboration basses.

Nous étudierons dans cette partie la croissance de nanofils de Ge a basses températures par
différentes approches.

Dans un premier temps, nous étudions la croissance de nanofils & pression réduite et in-
terprétons nos résultats en nous appuyant sur la littérature existante. Nous introduisons en-
suite deux approches nouvelles pour la croissance de nanofils de germanium. Nous étudions
tout d’abord 'influence d’une fine couche de Ge déposée sur le substrat de Si (111) avant la
couche d’Au, censée favoriser la formation de 'eutectique AuGe et faciliter I’étape de nucléation.
Enfin, du HCI a été introduit lors des croissances & plus hautes pressions et températures pour
minimiser le dépdt non catalysé en conservant une vitesse de croissance axiale élevée.

3.2.1 Croissance a pression réduite

Nous avons vu que le dépot non catalysé de Ge sur les flancs des fils pouvait conduire & la
croissance de nanofils coniques. La figure 3.24 montre une vue MEB de nanofils de Ge criis a
T = 350°C, Pyt = 6.5T0rr et Pgen, = 72.2mTorr. On constate que les fils obtenus dans ces
conditions sont fortement coniques et que le dépét non catalysé sur le substrat est important
(75 nm). Pour ralentir ce dernier et obtenir des NF droits, les pressions partielle et totale ont
été abaissées. Nous avons étudié la croissance de NF de Ge purs entre 300 et 400°C & Py = 4.5
Torr et Pger, = 10.2 mTorr. La figure 3.25 montre des images MEB en coupe des fils obtenus
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FIGURE 3.24 — Vues MEB & 45° et en coupe de NF de Ge cris & 350°C, Py = 6.5T0rr,
Pger, = 72.2mTorr. pendant 40 minutes.

aux différentes températures. Dans ces conditions de croissance, les fils ne sont plus coniques.
Cependant, un dépot non catalysé de Ge apparait sur le substrat & partir de 350°C. Plus la
température augmente, plus la densité de cristaux ou structures rampantes entre les fils est
importante.

Barres d’échelle = 200nm

FIGURE 3.25 — Vues MEB en coupe de NF de Ge criis entre 300 et 400°C & Pz — 4.5 Torr et
Pger, = 10.2 mTorr pendant 40 minutes.

Il est difficile de mesurer précisément les vitesses de croissance des fils qui sont relativement
faibles et variables d’un fil & P’autre. Néanmoins, il ne semble pas qu’elles augmentent avec la
température. On constate une augmentation de la vitesse apparente entre 300 et 325°C (de 4
a 6nm/min) puis une stagnation autour de cette valeur pour les températures supérieures. Les
diametres des fils sont compris entre 25 et 35 nm pour toutes les températures testées. La figure
3.26 montre les vues en coupe des échantillons témoins pour la caractérisation de la croissance
non catalysée. La vitesse de croissance non catalysée augmente de 0.5 nm/min & 2 nm/min
quand la température augmente de 300 & 400°C. Il n’est pas pertinent de déduire de ces valeurs
une énergie d’activation pour ce dépot non catalysé étant donné, comme le montrent les photos
MEB, que le Ge ne croit pas en couche mince mais en ilots.
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FIGURE 3.26 — Vues MEB en coupe des substrats témoins des croissances réalisées entre 300 et
400°C & Pyt = 4.5 Torr et Pgey, = 10.2 mTorr pendant 40 minutes, pour l'observation de la
croissance non catalysée.

Les caractéristiques des NF disponibles dans la littérature sont logiquement tres dépendantes
des conditions de croissance. Le tableau de la figure 3.27 résume quelques résultats de ces études
dont les conditions de températures sont proches des notres.

On remarque qu’une grande partie de ces croissances se fait a des températures plus basses
que la température de leutectique AuGe située autour de 356°C [54]. Nous pensons néanmoins
que dans nos conditions, les nanoparticules d’or sont liquides et que par conséquent, les NF
poussent selon le processus VLS. En effet, ’il existait une transition entre les mécanismes VLS
et VSS entre 300 et 400°C, les vitesses de croissance longitudinale des fils seraient largement
affectées [180] ce qui n’est pas le cas. La croissance VLS & des températures subeutectiques a
maintes fois été démontrée dans la littérature [137, 178, 176, 181, 138] et elle est expliquée par
une diminution de la température eutectique AuSi liée & la réduction de la taille des particules
de catalyseur [70]. Kamins [135] propose également que la température de I'eutectique (Teyz)
Au-Ge est influencée par un < effet nano > ; selon lui, un abaissement de ’ordre de 50°C de la
température de ’eutectique pour des catalyseurs de faible taille est plausible. Il évoque aussi
une éventuelle erreur sur la mesure de température au niveau de I’échantillon. Kodambaka [180]
observe également la croissance subeutectique de NF Ge mais propose un autre mécanisme
pour l'expliquer. Pour cela, il a étudié in-situ 'influence de la pression partielle de digermane
sur le comportement des catalyseurs pendant la croissance de NF Ge & basse pression. 1l a re-
marqué que lors d’une diminution de la pression partielle de digermane les catalyseurs de faibles
diametres se solidifient plus rapidement que ceux de diametres plus importants. Il suppose alors
que la phase liquide subeutectique est probablement stabilisée par la sursaturation de Ge di-
rectement liée au processus de croissance. Cette sursaturation de Ge inhiberait la nucléation
de Au solide nécessaire & la solidification de la gouttelette et permettrait la croissance VLS
subeutectique.
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Ref. substrat catalyseur Pression P GeX T{°C) gaz / flux Dimensions / Vnf
couche longueur : 0.15- 1.3 um
Dailey (2004) Si(1o0y (1113 0.04 - 10 mTorr (0.04 - 10 mTorr| 400 - 600 GezHg en 2 4 15 minutes.
1.5 nm Au L
Diarnétres = 12-150 nm
Li (2008) 5i02, 5i (100) 5 Tarr 0.5 Torr 300 GeHq 10 % dans Hz 50- 75 nrn f min
Lauhon (2002) Si oxyde Caolloides Au 30 Tarr 3 Tarr 380 GeHq (10% in Ar) 0.7 umimin
. colloides Au 1) 300 tarr 1139 Torr 11315
Lu (2005) Si oxyde 5.10, 15 nm id)| 2} 150 Torr 219 Tar 2) 280 GeHq (10% in Hz) + Hz 1 um f min
. . colloides Au o = 0.66 umimin,
YWang (2002) Si oxydé 50 nm diam 1 atm B.75 Torr 275 GeHg (10% in He) + Ha Diamatre ~23 nm
. Si111 HF colloides Au a320°C: 75 - 100 nmimin,
Karmins (2004) ou 100 HE 50 nm diam 78T & rTorr 310-425 GeHg Diamétre = 40 nm
. couche s ~&0 nmémin
Tutue (2006) S 1 nm Au 5 Torr 0.5 Tarr 285 B0 scorn GeH4 (10 % dans He) Diametres - 200 - B0 nm
Greytak (2004) Calloides Au 500 T 750 mTarr 2 3;2 GeH4 (1 5% dans H2) Diamétres ~ 10 - 20 nm
Adhikari (2008) Ge et Si Colloides Au 30 Torr 270 mTarr =380 GeH4 dans Hs
Jagannathan (2006) | Ge et Si ;ﬁﬁ::\i 027518 Torr| 295 - 360 GeH, dans Hz 30 - 350 nmdmin
Caolloides Au 1) 366 % = 100 nm fmin
Dayeh (2010) Ge (111) dots Au e-heam 2 Tarr 0.6 Tarr 2218 GeHa dans He Diamétres - 12 - 240 nm
. couche anE 57 } a Y 0.8 -85 nmimin
Kodambaka (2007) Si(111) 5.3 nm Au 10° Tarr 10°10°7 Tarr | 250 - 400 GesHs (20% dans He) Diamétres - 20 - 140 nm

FIGURE 3.27 — Conditions de croissances de nanofils Ge pur et résultats typiques disponibles
dans la littérature (d’apres Dailey[125], Li [173], Lauhon [174], Lu [175], Wang [176], Kamins
[135], Tutc [177], Greytak [178], Adhikari [137], Jagannathan [138], Dayeh [179], et Kodembaka
[180]).

Les faibles diametres des fils observés peuvent étre expliqués par les faibles températures
de croissance. En effet, la réduction des températures permet de diminuer la diffusion de l'or
stabilisant ainsi les catalyseurs de faible dimension, et favorisant la croissance de nanofils de
faibles diametres [126, 110]. L’absence de nanofils de gros diameétres pourrait étre expliquée par
la diminution de la température eutectique pour les petits catalyseurs. Selon Kamins [135], il est
probable que des températures de 300, 325°C soient supérieures a T, pour les petits catalyseurs
ce qui permet la croissance des fils de faibles diametres. Les températures supérieures a 350°C
sont probablement supérieures & T, méme pour catalyseurs de gros diametres. Ceci pourrait
expliquer les structures visibles entre les fils sur le substrat. En effets, la saturation en Ge des
catalyseurs de gros diametres est longue. La nucléation n’est pas efficace et ces catalyseurs ne
forment généralement pas de fils mais des structures rampantes ou des blocs.

En ce qui concerne les orientations, les NF de Ge purs croissent majoritairement selon la
direction < 111 > mais les directions de croissance < 110 > ont également été observées sur
Ge(110) [137] et sur Si (111), (110), et (100) [138]. Jagannathan [138] remarque également que
cette direction de croissance est plus fréquente sur les fils de petits diametres comme 'avaient
mis en évidence Schmidt et coll. lors de croissances de NF de Si pur [134].

Les vitesses de croissance que nous observons sont globalement plus faibles que celles rap-
portées dans la littérature. Ceci est probablement di aux faibles pressions partielles de germane
que nous utilisons comparées & celles des études évoquées. Nous envisageons également que
I’étape de nucléation puisse étre fortement ralentie par cette faible pression partielle. En effet,
pendant le recuit, la formation de nanoparticules a lieu, a partir des gouttes d’or démouillé,
avec le silicium du substrat. Lorsque la température de croissance est atteinte, le germane est
introduit et la goutte doit étre saturée en Ge pour initier la croissance des fils. De faibles pres-
sions partielles ne facilitent pas cette saturation et conduisent & des taux de croissance faibles.

Nos observations sur la croissance non catalysée peuvent également s’expliquer en s’appuyant
sur les résultats de la littérature. La plupart des études sur la croissance de NF Ge montrent que
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le dépdt non catalysé responsable de la conicité des fils augmente avec la température [178, 137,
135, 138]. En revanche, les études sur 1’évolution de la conicité des fils avec la pression conduisent
a des résultats parfois contradictoires. Dailey et coll., par exemple, montrent que la conicité
des fils diminue lorsque la pression partielle de digermane diminue [125], ce qu’ils expliquent
par une diminution du dépét non catalysé sur les flancs lorsque la pression diminue. Nous
observons le méme comportement en diminuant les pressions partielle et totale. Au contraire,
Jin et coll. observent une augmentation du dépdét non catalysé sur les flancs, et donc de la
conicité des fils, lorsque la pression de germane diminue [139]. Le diameétre du pied des fils
augmente de 60 & 100 nm quand la pression diminue de 50 & 10 Torr. Cet effet est attribué a
une diminution de la passivation hydrogene des flancs des fils lorsque la pression diminue. Dans
nos conditions de croissance, une augmentation de la température de 300 & 400°C ne conduit
pas a une augmentation de la conicité des fils mais a une augmentation de la croissance non
catalysée sur le substrat. On constate donc une importante différence entre dép6t non catalysé
de Ge sur les flancs et sur le substrat. Pour l'expliquer, Dailey suggere [125] que le fort rayon
de courbure des NF permet une passivation hydrogene plus efficace sur les flancs que sur le
substrat [182] ralentissant ainsi le dépot non catalysé.

3.2.2 Croissance sur substrat enrichi en Ge

Pour faciliter I’étape de nucléation des fils, une fine couche de Ge pur d’épaisseur variable
ege est déposée sur les substrats de Si préalablement au dépdt de la couche d’or (Figure 3.28).
Pour ce faire, les substrats de Si(111) sont d’abord préparé en suivant la méthode classique de
nettoyage présentée au chapitre précédent. Ils sont ensuite chargés dans un évaporateur sous
vide ou une premiere couche de Ge est déposée par évaporation. La couche d’or est déposée
immédiatement apres la couche de Ge dans le méme bati. Pendant le recuit pré-croissance,
le démouillage du film d’or se fera en présence de Ge et l'alliage eutectique des gouttelettes
de catalyseur sera idéalement AuGe plutét que AuSi. Lors de l'injection de germane dans le
réacteur, sa décomposition et I'incorporation des atomes de Ge dans la goutte conduiront plus
facilement & la saturation de la goutte et & la précipitation des atomes de Ge a l'interface
liquide/solide pour former le NF.

Au

..., CGe

Si(111)

FIGURE 3.28 — Vue en coupe schématique du substrat apres dépot d’une couche de Ge d’épaisseur
ege avant le dépét de a couche d’or.

Plusieurs épaisseurs de Ge ont été déposées sur substrat de Si (111) avant dép6t d’une couche
de 2 nm d’Au. Les croissances ont ensuite eu lieu & 325 et 350°C dans les conditions exposée au
§IT12a (Pyor = 4.5 Torr et Pgepy, = 10.2 mTorr).

Les vues MEB a 45° et en coupe des échantillons cris & 325°C et 350°C sont présentées sur
les figures 3.29 et 3.30 pour différentes épaisseurs de couche de Ge : eg. = 5, 10 et 20nm. Pour
ces trois valeurs, les fils de petits diameétres observés sans couche de Ge sont toujours présents et
leur vitesse de croissance est inchangée. On observe en revanche ’apparition d’une population
de fils d’importants diametres dont la vitesse de croissance est inférieure a celle des fils de petits
diametres et qui poussent majoritairement perpendiculairement au substrat (< 111 >). Les
diametres de ces fils sont compris entre 60 et 130 nm. A 350°C, on observe en effet des NF
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FIGURE 3.29 — Vues MEB a 45° et en coupe des croissances réalisées 325°C a Py, = 4.5 Torr,
pendant 40 minutes, pour différentes valeurs de ege.

de Ge de diametre de 140 nm et plus et dont la longueur est inversement proportionnelle au
diametre. On constate également la croissance de nanopiliers que 'on pourrait définir comme
des fils de diametres moyens (60-70nm) fortement facettés et coudés.

€ge = 10 nm

FIGURE 3.30 — Vues MEB a 45° et en coupe des croissances réalisées 350°C a Py, = 4.5 Torr,
pendant 40 minutes, pour différentes valeurs de ege.

Nous avons pu observer que la présence d’une fine couche de Ge sur le substrat de Si permet-
tait la croissance de NF Ge de forts diameétres, impossible dans les mémes conditions en absence
de Ge. Cette observation permet de confirmer que I’étape de saturation en Ge de la goutte de
catalyseur est cruciale pour l'initiation de la croissance de NF. L’incorporation d’atomes de Ge
par voie gazeuse dans les catalyseurs de diametres supérieurs a 50 nm n’est pas suffisante pour
conduire a la sursaturation du mélange eutectique en atome de Ge dans nos conditions. Le Ge
présent sous la couche d’or permet la formation d’un eutectique AuGe pendant le recuit. La
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composition des gouttes de gros diametres est alors favorable & la sursaturation en Ge grace a
Papport d’atomes par voie gazeuse, conduisant ainsi a la croissance de NF. Le fait que la vitesse
de croissance des fils de petits diametres n’ait pas augmenté montre que I’étape de nucléation
ne limite pas la cinétique de croissance pour ces diametres dans nos conditions. Taraci et coll.
[TaraciAPL2004] ont observé l'apparition de ce type de structure en plus des NF lors d’une
diminution de la pression partielle de germane. Ils expliquent ce phénomeéne par une diminu-
tion de la saturation de la goutte qui ne favorise plus la croissance catalysée malgré 1’apport
de Ge par voie gazeuse. Le potentiel chimique du Ge n’est plus suffisant pour surmonter la
barriere énergétique d’incorporation a l'interface liquide-solide. La diffusion des atomes de Ge
a la surface des NF est donc favorisée et conduit a la croissance non catalysée sur les flancs.
La présence conjointe de nanopiliers et de NF de diametres importants traduit probablement
une inhomogénéité lors de 'étape de démouillage de la couche d’or conduisant a la formation
de nanogoutellettes de compositions variables.

Le dépot de Ge précédant celui d’or sur le substrat nous a permis de faire croitre des NF
de Ge de gros diameétres (60-150 nm) et de mettre en évidence certains mécanismes lors de
I'initiation de la croissance mais n’a pas induit une augmentation notoire de la longueur des fils
de Ge de faibles diametres. Or, afin de multiplier les applications possibles de ces nanostructures,
il est nécessaire de controler les vitesses de croissance pour faciliter la synthese de nanofils longs
en un temps réduit.

3.2.3 Augmentation des vitesses de croissance des nanofils de Ge
3.2.3.1 Croissance a forte pression

Dans nos conditions de croissance, il semble que I'augmentation de la pression partielle de
germane soit obligatoire pour augmenter significativement les vitesses de croissance longitudi-
nales des fils. Dans cette partie, nous étudierons la croissance de NF Ge a forte pression partielle.
Dans un premier temps, nous nous intéresserons a la croissance de NF sans HCI afin de quantifier
la croissance non catalysée et ’aspect conique des fils en fonction de la température et dans un
deuxieme temps, du HCI sera introduit afin de mieux contréler cet aspect lors de la croissance
de NF Ge a forte pression. La figure 3.31 présente des vues MEB de nanofils Ge cris entre 275
et 350 °C a Pypr = 6.5 Torr et Pgey, = 72.2 mTorr. Pour ces valeurs de pressions, les vitesses
de croissance longitudinales des NF sont fortement supérieures aux valeurs mesurées aux §ll12a
et §II12b. Elles augmentent avec la température et sont comprises entre 10.75 et 25 nm/min. A
275°C, les nanofils ne présentent pas d’aspect conique, la croissance non catalysée sur les flancs
(croissance radiale) est négligeable. En revanche, cette derniére augmente avec la température
a partir de 300°C. Les vitesses de croissances longitudinale et radiale sont reportées en fonction
de la température sur la figure 3.32. Sur la figure 3.33 sont reportées les vitesses de croissance
longitudinales et radiales en échelles logarithmique en fonction de l'inverse de la température.
La loi d’Arrhenius permet la détermination des énergies d’activation pour la croissance longitu-
dinale : Ef, = 7.2 kcal/mol, et la croissance radiale : Er = 19.6 kcal/mol. Cette valeur d’énergie
d’activation pour la croissance radiale est bien inférieure & celle rapportée pour la croissance
radiale entre 270 et 300°C par Jin et coll. (57.8 kcal/mol) [139], pour qui la pression de travail
(40 Torr) est pourtant bien supérieure & la notre (6.5 Torr).

3.2.3.2 Croissance a forte pression en présence de HCI

L’augmentation des pressions de travail nous a permis d’augmenter la vitesse de croissance
des fils (jusqu’a 25 nm/min a forte pression contre 6 nm/min a basse pression) mais elle implique
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FIGURE 3.31 — Vues MEB en coupe des croissances réalisées entre 275°C et 350°C a Py — 6.5
Torr, Pger, = 72.2 mTorr, pendant 40 minutes sans HCL
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FIGURE 3.32 — Vitesses de croissance axiales et radiales des nanofils en fonction de la température
(croissances réalisées entre 275°C et 350°C & Py = 6.5 Torr, Pgepy, = 72.2 mTorr, 40 minutes

sans HCI).
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FIGURE 3.33 — Tracé des vitesses de croissance axiales et radiales des nanofils en fonction de
1000/T (K _1). La loi d’Arrhenius permet, via un ajustement exponentiel, de déduire I’énergie
d’activation des dépdts (croissances réalisées entre 275°C et 350°C & Py = 6.5 Torr, Pgep, =
72.2 mTorr, 40 minutes sans HCI).

également une augmentation de la vitesse de croissance radiale qui n’est pas souhaitable. Afin
de minimiser ce dépét non catalysé de Ge sur le flanc des fils, du HCI est introduit avec les
autres gaz précurseurs pendant la croissance haute pression. Nous avons dans un premier temps
étudié I'influence du flux de HCI sur la croissance & 350°C, puis la croissance de NF en présence
de HCI entre 350 et 400°C. L’influence du flux de HCI a d’abord été étudiée & 350°C. La figure
3.34 représente les vues MEB en coupe de NF de SiGe cris avec @y = 0, 20, 40, 60 sccm.
On observe une influence sur la morphologie des fils dés I'introduction de 20 sccm de HCI. La
vitesse de croissance radiale est nulle et les fils ne présentent aucune conicité. Les diametres des
fils sont compris entre de 10 a 50 nm. Pour des flux supérieurs de HCI, un phénomene de gravure
des fils par Chlore est observable. A Bper =40 sccm, les fils de faibles diameétres présentent une
forme en V caractéristique. Pour cette valeur de flux, les fils de diametres supérieurs & environ
20-25 nm ne présentent pas cette forme en V. Pour un flux & 60 sccm, tous les fils présentent
une forme en V caractéristique (voir zoom figure 3.34 pour ® gy = 60 sccm). En effet, le temps
d’exposition des flancs du fil au HCI diminue en allant du pied vers la téte du fil. Il est néanmoins
difficile de déterminer la vitesse de gravure, celle-ci étant faible devant la vitesse de croissance
axiale. Sur la figure 3.35 est reportée la vitesse de croissance axiale en fonction du flux de HCIL.
Celle-ci n’est pas affectée par un flux de 20 sccm de HCI alors que les flux supérieurs induisent
une baisse de vitesse axiale de 5 & 10 nm/s.

A 350°C, la passivation HCIl permet, a faible flux, d’inhiber la croissance radiale et de
synthétiser des NF de Ge non conique sans affecter la vitesse de croissance axiale. Des flux
plus importants de HCI induisent en revanche une gravure chlore des flancs des nanofils qui
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FIGURE 3.34 — Vues MEB en coupe des nanofils cris a 350°C, Py, = 6.5 Torr, Pgey, = 72.2

mTorr, et t=40 minutes avec différents flux de HCI.
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FIGURE 3.35 — Vitesses de croissance axiales des nanofils en fonction du flux de HCI (croissances

a 350°C, Py = 6.5 Torr, Pgey, = 72.2 mTorr, et t=40 minutes).

97



présentent des formes en V caractéristiques. Nous constatons que la vitesse de gravure est
proportionnelle au flux de HCl comme DPattestent I’évolution du diameétre des fils présentant
cette forme.A 40 sccm de HCI, la vitesse de gravure des flancs n’est pas suffisante pour que
la forme en V soit observable sur les fils de forts diametres.A un flux de 60 sccm en revanche,
l'augmentation de la vitesse de gravure conduit & une plus nette diminution du diametre du pied
des fils, méme pour des fils de gros diametres. La diminution de la vitesse de croissance axiale
avec I'augmentation du flux de HCI est imputée aux divers modes d’action du HCI plusieurs fois
évoqués. La passivation chlore augmente avec le flux de HCI et ralentie I’adsorption du germane
a Dinterface vapeur/liquide et I'incorporation de Ge dans la goutte. La présence de HCI peut
également conduire a une gravure du Ge par le chlore par formation de chlorogermanes. Le chlore
Cl réagit avec le Ge présent dans la goutte ou & I'interface liquide/solide, ralentissant le taux de
précipitation du Ge a cette interface. Enfin, la formation de chlorogermanes en phase gazeuse
pourrait induire une diminution de l'incorporation de Ge dans la goutte, les chlorogermanes
étant moins réactifs que les GeH,,.

3.2.3.3 Augmentation de la température a forte pression en présence de HCI

L’introduction de HCI & 6.5 Torr a permis la croissance de NF de Ge non coniques avec
une vitesse de croissance de 25nm/s & 350°C. Nous allons dans cette derniére partie étudier la
croissance de NF & 375 et 400°C dans le but d’augmenter les vitesses de croissance et d’élargir
la fenétre de températures pour la synthese de NF de Ge pur.

FIGURE 3.36 — Vue MEB en coupe de nanofils criis & 375°C avec 60 sccm de HCI (P4 = 6.5
Torr, Pger, = 72.2 mTorr, et t=40 minutes).

La figure 3.36 montre une vue en coupe de nanofils cris a 375°C avec @ oy = 60 sccm. Les
fils criis dans ces conditions présentent des formes en V beaucoup plus prononcées et les méme
vitesses de croissance que les fils criis dans les méme conditions & 350°C. Une température
de 375°C semble activer la gravure Cl des flancs sans pour autant augmenter les vitesses de
croissance. La figure 3.37 montre les vues a 45° et en coupe de NF cris a 400°C avec ® o —
40 et 60 sccm. Les NF obtenus ne sont ni coniques ni gravés. On observe que les vitesses de
croissances sont identiques pour les deux flux de HCI (50 nm/s). Elles sont doublées par rapport
a la vitesse mesurée lors de la croissance réalisée a 350°C et 20 sccm de HCI, conditions qui
permettent également la croissance de nanofils non coniques et non gravés. Les vues en coupes
révelent des diametres compris entre 50 et 100 nm pour @ o; = 40 sccm et situés autour de
40 nm pour ®yc; = 60 sccm. Les médaillons a droites des deux vues en coupes représentent
un zoom sur un nanofil unique. Pour conclure, 'augmentation des pressions partielle et totale
combinée a I'utilisation de HCI permet la synthese de nanofils de Ge pur non coniques avec des
vitesses de croissance de 25 nm/s & 350°C et de 50 nm/s a 400°C.

98



FIGURE 3.37 — Vues MEB & 45° et en coupe de nanofils criis & 400°C avec ® g = 40 et 60 sccm
(Ptot = 6.5 Torr, Pgen, = 72.2 mTorr, et t=40 minutes).

Conclusion

Nous avons présenté dans cette partie plusieurs approches pour la synthese de NF de Ge
assistée par or a températures réduites. Nous avons pu voir qu’un dépot a basse pression per-
mettait de réduire la croissance radiale mais qu’il limitait fortement les vitesses de croissance
axiale. Les fils obtenus sont donc non coniques mais de tres petites longueurs. Une couche de
Ge a été déposée sur le substrat de Si pour tenter d’accélérer la saturation de I'eutectique AuGe
lors de 1’étape d’initiation de la croissance. Nous avons pu observer que la présence de cette
couche, quelle qu’en soit son épaisseur, permet la croissance de NF de Ge de forts diametres
ce qui est impossible sans couche de Ge dans les mémes conditions de croissance. En revanche,
elle n’a pas permis augmenté les vitesses de croissance axiale des NF. Enfin, nous avons observé
qu’une augmentation des pressions partielle et totale permet un fort accroissement des vitesses
de croissance axiale et conduit & une augmentation de la conicité des fils. L’utilisation de HCL
pendant la croissance permet l'inhibition de cette croissance radiale et ’élargissement de la
fenétre de température pour la croissance des NF de Ge.

3.3 Hétérostructures a nanofils

Dans cette derniere partie, nous présenterons quelques exemples de NF hétérostructurés
dont les syntheses ont put étre réalisées grace aux diverses études menées sur les croissances
isolées de Si, SiGe, et Ge.

Comme le décrit L. J. Lauhon [58], il existe deux types d’hétérostructures & nanofils basés sur
l'utilisation de plusieurs matériaux pour synthétiser une structure nanofils unique. Le premier
type d’hétérostructure est basé sur la variation de la composition le long du nanofil. La variation
peut étre modifiée une fois lors de la croissance pour réaliser une hétérojonction ou plusieurs
fois pour former un réseau. Il s’agit d’'une hétérostructure de type axiale. Pour le deuxieme
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(I)SiH4 (I)GeH4 (I)HCI T P Durée
Section Si 90 0 90 500 4.5 2 min 30 sec
Section Ge 25 90 45 350 4.5 20 min

TABLE 3.2 — Conditions de croissances pour ’hétérostructure axiale présentée figure3.38. Les
flux sont exprimés en sccm, les températures en °C, et les pressions en Torr.

type d’hétérostructures, la nature des matériaux constituants le fil varie le long de son rayon.
C’est une hétérostructure de type radiale ou < coeur/coquille ». Une fois encore, le nombre de
matériaux successifs est variable (cf. chapitre I). Les matériaux utilisés sont eux aussi variables.
Une hétérostructure peut étre constituée d’un méme matériau dont le dopage differe pour créer
une jonction, d’un empilement complexe de semiconducteurs, de structures MIM, etc.

Nous présenterons des hétérostructures de ces deux types faisant intervenir du Si et du SiGe
en utilisant divers catalyseurs.

3.3.1 Elaboration d’hétérojonctions Si/SiGe

N

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés a la réalisation d’hétérostructures
axiales Si/SiGe catalysées par or. Pour la croissance d’une telle structure, une premiere section
de Si pur d’environ 500 nm est d’abord réalisée & 500°C et 4.5 Torr. Une section de Si;_,Ge, a
Xge — 0.7 est ensuite réalisée au dessus de la section de Si. Afin de minimiser le dépét non
catalysé sur les flancs des fils, la section de Si est réalisée avec ® oy = 90 sccm et la section
de SiGe est réalisée a 350°C avec ® oy = 45 scem. Les conditions de croissance des sections Si
et SiGe pour la réalisation d’hétérostructures axiales sont décrites précisément dans le tableau
3.2.

La figure 3.38 montre des vues MEB en coupe des NF Si/SiGe réalisées en utilisant le
détecteur classique d’électrons secondaires (a, c) ainsi qu'un détecteur d’électron rétrodiffusés
(b, d) permettant d’obtenir un contraste chimique de 1’échantillon mais avec une résolution
moindre. Suite aux interactions avec le faisceau d’électrons primaire, les atomes de numéros
atomiques plus élevés génerent plus d’électrons rétrodiffusés et les zones concernées apparaissent
plus claires. Le silicium, le germanium et 'or apparaissent ainsi de plus en plus clairs sur une
image en électrons rétrodiffusés.

Sur la figure 3.38(a), on constate que tous les nanofils ne sont pas perpendiculaires au
substrat et que le pourcentage de NF coudés est important. Les conditions de croissances (faible
température, fort flux de silane) ne sont pas optimisées pour la croissance de NF de Si non
coudés. Les sections SiGe aux extrémités des fils ne sont pas apparentes. Sur la méme image
en électrons rétrodiffusés, un fort contraste apparait et permet de distinguer les catalyseurs
(blancs), la section SiGe & fort pourcentage de Ge (grise claire), et la section Si (noire). Les
images c et d a plus fort grossissement permettre de évaluer qualitativement l'interface Si/SiGe.
On peut voir sur le médaillon de I'image ¢ que 'interface apparait assez abrupte et qu’elle sa
largeur est inférieure a 25 nm.

Il est également possible de synthétiser des hétérostructures Si/SiGe/Si par la méme méthode
en procédant a la croissance d’une section Si au dessus de la section de SiGe. Les conditions
de croissance de seconde section de Si sont identiques & celles de la premiere (voir tableau 3.2).
La figure 3.39 représente les vues MEB en coupe en électrons secondaires (a) et rétrodiffusés
(b) ainsi qu’une vue STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy)(c) et une analyse
EDX de la section SiGe. Encore une fois, les images MEB (a et b) permettent de mettre en
évidence la section de SiGe d’un point de vue morphologique (a) et d’un point de vu chimique
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FIGURE 3.38 — Vues en coupes MEB en électrons secondaire (a, c) et rétrodiffusés (b, d) a

différentes échelles d’hétérojonctions Si/SiGe élaborées dans les conditions décrites dans le ta-
bleau 3.2.

(b) sur la longueur du fil. L’image STEM ainsi que le profil EDX permettent une meilleure
observation de la section SiGe et des interfaces. La longueur de la section est de 320 nm et les
interfaces semblent présenter une légere variation du diametre probablement due aux rampes
de température entre les différentes sections. Le profil EDX confirme ’absence de Ge hors de la
section SiGe dans la limite de la précision de mesure et permet d’estimer des largeurs d’interface
inférieures a 19 nm.
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FIGURE 3.39 — Vues MEB en coupes en électrons secondaires (a) et rétrodiffusés (b) et vue
STEM (c) a différentes échelles d’hétérojonctions Si/SiGe élaborées dans les conditions décrites
dans le tableau 3.2. I’analyse EDX (d) a permis d’évaluer la nature chimique du nanofils le
long du profil tracé en (c).

3.3.2 Elaboration d’hétérostructures coeur/coquille Si/SiGe

Il est également possible de contréler le dépét non catalysé & la surface du nanofils pour la
réalisation d’hétérostructures coeur-coquille. Pour la réalisation d’une telle structure, la crois-
sance d’une section de silicium est tout d’abord réalisée sans HCI a 500°C. Dans un deuxieme
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(DSiH4 (I)GeH4 (DHCI T P Durée
Section Si 90 0 0 500 4.5 2 min 30 sec
Section Ge 25 90 45 350 4.5 20 min

TABLE 3.3 — Conditions de croissances pour I’hétérostructure coeur/coquille présentée figure3.40.
Les flux sont exprimés en sccm, les températures en ‘C, et les pressions en Torr.

temps, du germane (90 scm), du silane (25 sccm) et du HCI (45 sccm) sont injectés dans le bati
de croissance & 350°C (cf. tableau 3.3). En plus de la croissance axiale de SiGe qui conduit & la
réalisation d’une section de SiGe comparable & celle présente sur la figure 3.38, nous observons
le dépdt non catalysé d’une couche de SiGe a la surface de la section initiale de Si.

La figure 3.40 montre un schéma ainsi que les vues MEB en coupe de cette structure. On
remarque une transition morphologique flagrante entre la section supérieure et inférieure sur
limage en électrons secondaires (a), en revanche aucune transition chimique sur I'image en
électron rétro diffusés (b). Le dépot non catalysé de SiGe a la surface de la section de Si génére
une forte rugosité des flancs visible sur la partie basse du nanofils de la figure 3.40(a) a. En
revanche, la section de SiGe (partie haute du nanofils) ne présente pas cette rugosité. L’absence
de contraste chimique sur 'image (b) confirme I'uniformité chimique des parties visibles, i.e. la
coquille et la section de SiGe.

Section
SiGe

Coquille
SiGe

Coeur
Si ]

FIGURE 3.40 — Représentation schématique et vues MEB en coupe en électrons secondaires (a)
et rétrodiffusés (b) d’hétérostructures Si/SiGe élaborées dans les conditions décrites dans le
tableau 3.3.

Comparons les conditions de croissance utilisées pour la réalisation d’hétérostructure pure-
ment axiale (figures 3.38) et d’hétérostructures cceur/coquille (figure 3.40). L’unique différence
existante dans la réalisation de ces deux structures est la présence ou non de HCI pendant la
croissance de la section initiale de Si. Pour la réalisation de I'hétérostructure cceur/coquille, la
croissance de la section de Si a lieu sans HCI, bien que du HCI soit injecté lors de ’étape de
croissance SiGe. L’observation d’un dépét SiGe non catalysé a la surface de la section Si semble

102



indiquer que la passivation chlore induite par le flux de HCI injecté lors de la croissance de SiGe
ne soit pas suffisant pour la passivation des flancs de la section de nanofils Si existante.

Lors de la croissance de I'hététrostructure axiale Si/SiGe présentée précédemment, la crois-
sance de la section initiale de silicium avait lieu en présence de HCl et aucun dép6t non catalysé
de SiGe n’est observable apres la croissance SiGe. Cela indique que le flux de HCI injecté lors
de la croissance de cette section a permis une passivation efficace permettant d’inhiber le dépét
de SiGe non catalysé lors de la croissance SiGe.

Nous pouvons néanmoins discuter cette conclusion en soulignant la différence des flux de
HCI utilisés. En effet lors de ’élaboration des précédentes structures, les croissances des sections
Si avaient lieu avec un flux de HCI de 90 sccm. Or, pour la croissance de la section SiGe un
flux de HCI de 45 sccm est utilisé. Ainsi, il est possible que la passivation CIl rémanente des
surfaces de la section Si due & une croissance en présence de 90 sccm de HCI soit plus efficace
que celle induite par I'injection d’un flux de 45 sccm post croissance. Cependant, la diminution
du flux de HCI a 45 sccm pendant la croissance de la section silane n’a pas permis de mettre en
évidence la croissance radiale de SiGe lors de I’élaboration de la section SiGe, de la méme facon
qu’un flux de 90 sccm d’HCL. Il semblerait donc que la passivation des flancs d’un fil induite
par la présence de HCI pendant la croissance soit effectivement plus efficace que la passivation
post croissance.

Enfin, des structures cceur /coquille catalysées par Pd,Si et PtSi ont été élaborées. Premierement,
le coeur SiGe a été élaboré pendant 15 minutes a 650 “C avec @ gi, = Paen, = P = 90scem.
Dans un deuxiéme temps, la coquille de Si a été déposée pendant 15 minutes a 600°C avec D g;p,
= 90 sccm et Py = 0. La figure 3.41 montre les vues MEB en coupe des hétérostructures
catalysées par PdySi (a) et PtSi (b). La figure 3.41(a) présente deux types de structures. Sur la
structure de gauche, le catalyseur n’est plus visible et le fils présente une forme réguliere (struc-
ture uniforme). En revanche, sur la structure de droite, le catalyseur est visible et le diametre
diminue soudainement environ 300 nm avant la téte du fil (forme de crayon). Ces structures
sont largement majoritaires dans le cas de croissances catalysées par PdySi. Les structures cata-
lysées par Pt (b) sont toutes de type < uniforme >, aucune structure < crayon » n’est observable.

FIGURE 3.41 — Vues MEB en coupe d’hétérostructures coeur/coquille SiGe/Si catalysées par
PdySi (a) et PtSi1 (b) (1- Csin, = Pgern, = @1 = 90scecm, 15 minutes, 650 °C. 1- Osig, =
90scem et Pger, = Py = 0, 15 minutes, 600 °C).

Lors de 1’étape de formation de la coquille, plusieurs mécanismes peuvent intervenir qui
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conduisent & la formation des deux types de structures présentées. Dans le premier cas, la par-
ticule de catalyseur ne joue plus son réle, elle est rapidement recouverte par le dépot 2D et la
croissance catalysée est stoppée. La croissance radiale est uniforme sur toute la longueur du fil. Il
semble que ce mécanisme intervienne sur les catalyseurs de petites tailles. En effet, seuls les fils
de tres faibles diametres présentent cette forme dans le cas de catalyseurs PdySi et nous savons
que les catalyseurs PtSi sont de tres petites dimensions en fin de croissance dans ces conditions
(cf. §III1b). Dans le cas du PdsSi, les catalyseurs de plus gros diamétres jouent encore leur role
dans 'étape de dépot de la coquille et la croissance catalysée se poursuit en méme temps que
la croissance radiale. Cette derniere engendre un dépot uniforme sur le coeur mais une forme
conique de la derniere section catalysée (figure 3.42).

Fin Début Fin
croissance croissance croissance
ceeur coquille coquille
N -
=) -
=) -
= -

- - SiGe B s

FIGURE 3.42 - Représentation schématique des principales étape de la croissance
d’hétérostructures coeur/coquille SiGe/Si. Un premier fils de Sige ets élaborés par croissance
VSS. Dans un deuxieme temps, la coquille Si est élaborée sans HCI pour favoriser le dép6t non
catalysé autour du premier fils de Sige. Néanmoins, la croissance catalysée intervient conduisant
a la croissance d’une section de Si pur au dessus de celle de SiGe. Enfin, nous obtenons une
hétérostructure coeur/coquille avec une section fortement conique & lextrémité qui s’explique
par une croissance catalysée intervenant simultanément a la croissance non catalysée lors de la
deuxieme étape de dépét.

Une observation STEM en tranche de ce genre de structure aprés préparation FIB (L. Latu-
Romain) nous a permis de mettre en évidence la présence d’une coquille Si autour d’un cceur
SiGe comme le montre la figure 3.43. Une tranche de I’échantillon a été découpée au FIB (a) puis
regardé en tranche. L’image STEM (b) permet d’observer un coeur plus clair que la coquille.
Ceeurs et coquilles sont mis en évidence sur I'image (c).

L’étude de la croissance du SiGe dans différentes conditions nous a permis d’adapter nos
conditions de croissance pour ’élaboration d’hétérostructures axiales grace a la croissance ca-

talysée successive de Si et SiGe et radiales grace a une premiere étape de croissance catalysée
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FIGURE 3.43 — Vue MEB de la préparation FIB de la tranche (a), puis observation TEM de
I’hététrostructure SiGe/Si catalysée par Pd,Si en tranche. Coeur de SiGe et coquille de Si sont
mis en évidence (c) (étude réalisée par Laurence Latu-Romain).

suivie d’une d’un dépot non catalysé a la surface de la premiere structure.
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Conclusion

Nous avons dans ce chapitre démontré 'influence du HCI sur la croissance de diverses struc-
tures nanofils. Nous avons pu expliquer cette influence grace aux différents modes d’actions du
HCI décrits en premier lieu dans le chapitre 2.

Premierement, la croissance catalysée par siliciure de NF de SiGe a été démontrée et étudiée.
Nous avons pu voir que dans ces conditions de températures, 1'utilisation de HCI est nécessaire a
la croissance de NF. En effet, sans HCI, aucune croissance catalysée n’est observable, la vitesse
de croissance non catalysée étant élevée et conduisant au recouvrement des nanoparticules
de catalyseurs. La passivation de surface par atomes de chlore permet d’inhiber le dép6t non
catalysé et de favoriser la croissance catalysée. Nous avons également confirmé que la passivation
chlore induite par 'utilisation de HCI1 conduit & une augmentation de la fraction de Ge dans les
nanofils, méme dans le cas de catalyseurs autres que l'or. La croissance catalysée par siliciures
de NF de SiGe a ensuite été étudiée en fonction du ratio de flux R, parametre grace auquel il
est possible de contréler la composition des fils ainsi que leur morphologie. Nous avons ainsi
démontré que la croissance de NF de SiGe était possible en s’affranchissant de catalyseurs
indésirables pour la microélectronique tels que l'or. Les compositions et morphologie des fils
sont contrélables grace a la modification des parametres de croissance.

Dans un deuxieme temps, la croissance catalysée par Au de NF de Ge pur a été étudiée dans
le but de réduire les températures d’élaboration des nanofils en vue d’une intégration back-end.
Il s’agissait également d’augmenter la vitesse de croissance axiale des fils tout en contrélant la
vitesse de croissance radiale. Le travail a pression réduite nous a permis d’annuler la composante
radiale mais impose une tres faible composante axiale de la vitesse de croissance des fils, ce qui
implique de durée de croissance importante pour ’obtention de structures suffisamment longues.
L’influence sur la croissance des fils d’une couche de Ge déposée sous la couche d’Au censée
favoriser la saturation en Ge des catalyseurs aussi été étudiée. Il est apparu qu’elle permettait
I'augmentation du diametre maximum des fils mais pas de la vitesse de croissance axiale de ces
derniers. Enfin, des croissances a forte pression ont été réalisées en présence de HCI. La forte
passivation de surface induite par 'utilisation du HCI nous a permis de maximiser la vitesse de
croissance catalysée grace au travail en forte pression partielle de germane tout en diminuant
la vitesse de croissance radiale.

Enfin, il a été montré qu’une modification des différents parametres de croissance permettait
la réalisation d’hétérostructures nanofils Si/SiGe. Les études réalisées sur ces matériaux nous ont
permis le controle des différentes caractéristiques des fils nécessaire a la réalisation de différentes
structures. Il est ainsi possible de réaliser des hétérojonctions dans I’axe du fil en changeant la
nature des précurseurs pendant la croissance catalysée ou des structures coeur/coquille en favori-
sant le dépot non catalysé a la surface d’un NF précédemment synthétisé. Pour la réalisation de
ces différentes structures, 'utilisation de HCI est nécessaire pour contréler le dépot non catalysé
et la morphologie des NF'.
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Chapitre 4

Caractérisation de nanofils
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Les nanofils, et plus généralement les nanostructures unidimensionnelles, attirent ’atten-
tion des scientifiques et des technologues depuis de nombreuses années, et ce, pour différentes
raisons. Ils permettent par exemple 'utilisation des nombreuses propriétés des matériaux dans
des configurations originales & des échelles nanométriques. A Téchelle nanométrique, la matiere

107



peut révéler certaines propriétés particulieres comme des effets de confinement quantique, per-
mettant par exemple ’électronique & électron unique. De nombreuses publications s’efforcent
d’étudier linfluence de "Veffet nano” (nanoscale effect) sur les différentes caractéristiques des
matériaux et des dispositifs [183, 184, 185] : propriétés structurelles, électroniques, optiques,
magnétiques, chimiques, thermiques, etc.

Les dimensions de ces nanostructures permettent également d’envisager de nouveaux cap-
teurs ou dispositifs électromécaniques basés, par exemple, sur des résonateurs a nanofils [45,
21, 29 faisant intervenir les propriétés mécaniques, chimiques, ou piézoélectriques des fils (voir
notamment les travaux de M. Roukes, KNI Caltech[186, 187, 22]) ou encore des switchs [27].
L’exploitation, la fonctionnalisation et I'intégration des NF dans ces composants nécessitent une
connaissance précise de leurs propriétés & I’échelle de la structure unique. L’étude de ces pro-
priétés sera également enrichissante a d’autres niveaux, elle permettra par exemple d’explorer
P’évolution des caractéristiques des matériaux a ’échelle nanométrique et d’analyser I'influence
des méthodes de synthese sur les propriétés physiques des structures finales.

De plus, avec 'intérét grandissant pour les technologies NEMS et les récents progres réalisés
dans le domaine, I'auto-alimentation électrique des dispositifs devient un point clef dans le
développement de ces nouvelles technologies. Dans cette optique, ’effet piézoélectrique peut étre
utilisé pour convertir de 1’énergie mécanique en énergie électrique et inversement. Il représente
ainsi une approche prometteuse pour la réalisation de nano-générateurs et pour 'auto-alimentation
des dispositifs NEMS, par exemple. Plusieurs structures faisant intervenir différents matériaux
piézoélectriques peuvent étre utilisées comme transducteurs électromécaniques. Cependant, les
structures unidimensionnelles telles que les nanofils ou nanopoutres semblent étre les plus pro-
metteuses grace & leur fort rapport longueur/largeur qui permet d’obtenir une haute sensibilité
a la contrainte appliquée. La caractérisation des propriétés électromécaniques des nanostruc-
tures piézoélectriques nécessaire a leur utilisation fait I’objet de nombreuses études et initie le
développement de différents outils et procédés.

Dans ce chapitre, nous nous intéresserons & la caractérisation mécanique ou piézoélectrique
des nanostructures par nanomanipulation.

La microscopie & force atomique (AFM) s’avere étre un outil particulierement adapté & la
nano caractérisation. Grace aux différentes techniques accessibles par AFM, il est possible d’ob-
tenir des caractérisations topographiques, chimiques, électriques, magnétiques, et électrostatiques
grace a un seul et méme outil sur lequel il est également possible de développer ses propres ap-
plications. Pour le cas qui nous intéresse, la caractérisation électromécanique, la pointe AFM
se révele étre particulierement utile pour la localisation et la manipulation des nanostructures.

Pour autant, la caractérisation mécanique d’un NF unique n’est pas chose aisée et requiert
une préparation d’échantillons fastidieuse et 1'utilisation de techniques complexes. Néanmoins,
plusieurs études de nanostructures diverses ont été publiées, toutes basées sur 'utilisation de
PAFM. Dans plusieurs cas, les mesures AFM sont réalisées in situ dans un MEB (ou MET), ce
dernier étant utilisé pour la mesure des dimensions et de la déformation des structures induites
par la pointe AFM [188, 189, 190]. D’autres études utilisent exclusivement les données fournies
par PAFM pour déterminer les caractéristiques mécaniques des NF. Pour ce faire, ces derniers
peuvent étre déposés et fixés au dessus d’une tranchée avant mesure [191, 192, 193] ou alors
testés en ’état, directement apres croissance (< as grown >) [194, 195, 196, 197, 198].

Les méthodes nécessitant I'utilisation d’un AFM intégré dans un microscope électronique
sont complexes a mettre en ceuvre pour des raisons matérielles évidentes. En ce qui concerne
la caractérisation par AFM seul, les méthodes as grown ne nécessitent pas de préparation
d’échantillon fastidieuse et présentent 'avantage de pouvoir caractériser des fils integres direc-
tement sur leurs sites de croissance. La totalité de la structure est ainsi accessible pour procéder
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a une analyse complete du NF et de sa liaison avec le substrat.

Dans ce dernier chapitre, nous commencerons par présenter la technique générale de micro-
scopie a force atomique. Ensuite, les grandeurs pertinentes pour la caractérisation mécanique de
NF ainsi que les principes utiles de I’AFM seront abordés. Nous décrirons et comparerons ensuite
deux méthodes de caractérisation as grown différentes (Gordon [198] et SanPaulo [197]). Les
résultats de mesures réalisées sur NF de Si, GaN, et ZnO seront ensuite présentés et comparés
aux résultats de la littérature.

Ces méthodes de caractérisation mécanique ont ensuite été adaptées a la caractérisation de
NF piézoélectriques de GaN. Apres une présentation des méthodes existantes de caractérisation
de NF' piézoélectriques, le dispositif expérimental développé sera détaillé et les résultats des
mesures réalisées sur NF de GalN discutés.

Enfin, nous aborderons la réalisation d’un capteur de pression & Nanofils de SiGe. Le nanofil
est déposé sur une membrane sensible aux variations de pression et connecté grace a deux
électrodes métalliques. La déformation de la membrane, fonction de la différence de pression
appliquée, permet d’induire des contraintes dans le fils et de moduler la conduction de ce dernier.
Dans un premier temps, nous présenterons la technologie des membranes souples ultra-minces
puis les premiers résultats de caractérisation électrique de NF de SiGe.

4.1 Microscopie a Force Atomique

Nous avons pu voir dans la premiere partie de ce chapitre la grande variété des applications
auxquelles sont destinés les nanofils semiconducteurs. Pour certaines de ces applications, comme
par exemple les nanosystemes électromécaniques, les nanofils seront utilisés comme transduc-
teurs ou nanogénérateurs, et seront alors sollicités mécaniquement. Il est donc impératif de
développer des techniques qui permettent ’étude des caractéristiques mécaniques de ces struc-
tures, ainsi que leur comportement sous différents types de contraintes. La microscopie & force
atomique est une technique particulierement adaptée a la manipulation de nano-objets et a la
caractérisation des nanofils.

Pour clore ce chapitre d’introduction, nous allons présenter la technique ainsi que les différents
modes de fonctionnement de la microscopie a force atomique.

4.1.1 Principe général

La microscopie a force atomique appartient au domaine plus global de la microscopie en
champ proche et offre de nombreuses possibilités de caractérisation différentes. Aussi appelée
microscopie a sonde locale, la microscopie en champ proche permet de s’affranchir des contraintes
de propagation des rayonnements qui permettent, mais limitent, ’observation dans les micro-
scopes optiques ou électroniques traditionnels. Pour la microscopie & sonde locale, la sonde
est placée a proximité immédiate de 1’échantillon de telle sorte qu’elle ne < voit > que les
phénomenes treés proches de celui-ci (effet tunnel, forces Van de Waals, etc.) La résolution des
observations ne dépend alors que de la forme de la sonde et de sa distance a ’échantillon
qui est de 'ordre du nanometre. Il existe de nombreuses techniques différentes de microscopie
en champ proche (STM, AFM, Scanning Near-field Optical Microscopy (SNOM), etc.) mais
toutes sont basées sur le méme principe : la surface a analyser est balayée par une sonde qui
détecte une grandeur physique (dépendante de la technique utilisée) permettant de cartogra-
phier I’échantillon. Traditionnellement, le systeme de déplacement de la sonde est asservi afin
de conserver constante la grandeur mesurée. En tracant le mouvement z(x,y) de réponse du
systeme d’asservissement au cours du temps, on visualise une surface iso-mesure directement
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liée a la nature physique, chimique ou topographique de ’échantillon. Il est également possible
de réaliser des études dites spectroscopique ol une grandeur est mesurée en un point zo, yo, 20
fixé, afin de recueillir des informations locales sur ’échantillon.

Le principe d’'un AFM est le suivant : les interactions entre une pointe située a l'extrémité
d’une poutre et une surface sont mesurées grace a la déviation d’un faisceau laser réfléchi par
cette poutre et collecté sur une diode photoélectrique 4 cadrans. Ce moyen de détection permet
de rendre compte des mouvements de la poutre selon deux degrés de liberté : la déflexion lon-
gitudinale et latérale de la poutre. La figure 4.1 représente le schéma de principe de PAFM.

Levier en silicium

Echantillon—

.. Systéeme
T— Miroir de contréle
. %
: f
/ Photodétecteur y
de position du levier Electronique

de régulation

— Pointe intégrée
au levier

Tubes piézoélectriques

FIGURE 4.1 — Schéma de principe d’un Microscope & Force Atomique (d’apres [199]).

Les interactions pointe/surface qui interviennent sont de différentes natures, avec des inten-
sités et des signes dépendants de la distance pointe/surface :
— les forces de répulsion a courte distance résultent du recouvrement des orbitales électroniques.
Elles sont liées & 'impossibilité d’interpénétration des nuages électroniques des atomes de

la pointe et de ’échantillon ;

— les forces attractives longue portée dominent pour des distances supérieures a 1 nanometre.

Il s’agit des forces attractives de Van der Waals dues aux interactions de type dipolaires,
et des forces de capillarité dues a la présence éventuelle d’une couche d’eau a la surface
de P’échantillon. On peut minimiser cette derniere en travaillant sous ultra vide ou sous

atmosphere controlée ;

— enfin, a plus longue distance et selon le type de pointe utilisé, des forces électrostatiques
ou magnétiques attractives ou répulsives peuvent s’exercer sur la pointe et étre mesurées.

4.1.2 Modes de fonctionnement

Nous explicitons ici brievement les deux principaux modes de fonctionnement de PAFM

utilisés.
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Le mode contact est historiquement le premier mode développé sur AFM. Il consiste & main-
tenir la pointe en contact répulsif avec I’échantillon et a balayer celui-ci ligne par ligne. La force
avec laquelle la pointe appuie sur la surface est mesurable grace a la déflexion de la poutre.
L’asservissement consiste & maintenir cette force constante (~20 nN) en faisant varier la hau-
teur de la pointe. Ce mode permet d’avoir de bonnes images topographiques dont la résolution
latérale (~ nm) dépend du profil de la pointe. En revanche, la hauteur maximale des structures
observables dépend de lexcursion verticale des céramiques piézoélectriques(~ um). Ce mode
utilisé sur des échantillons de faible dureté présente l'inconvénient d’étre destructif a cause de
fortes interactions pointe/surface inhérentes au contact.

Le mode tapping permet de remplacer un contact permanent potentiellement destructif par
un contact intermittent. La poutre oscille a une fréquence proche de sa fréquence de résonance
(~ kHz)avec une amplitude telle que la pointe < touche > la surface lors de son passage &
laltitude minimum. La hauteur de la pointe est asservie grace a I’amplitude des oscillations
de la poutre maintenue constante. Il est également possible d’observer le déphasage des oscilla-
tions qui apporte des informations sur la nature du matériau (un matériau < mou > induit un
amortissement qui déphase les oscillations de la pointe). La résolution latérale de ce mode d’uti-
lisation reste bonne et la brieveté du contact (inférieur & la microseconde) n’induit pratiquement
aucune force de frottement.

4.1.3 Pointes AFM et calcul de force

Les pointes utilisées pour ces différents modes sont constituées d’un levier en silicium de taille
variable au bout duquel est située une pointe de forme pyramidale également en silicium. Le
dos du levier est recouvert d’une couche métallique permettant d’optimiser la réflexion du laser.
L’ensemble pointe/levier est habituellement recouvert d’une couche permettant de < fonction-
naliser »> la pointe selon les applications souhaitées. Nous avons utilisés deux types de pointes.
Les premieres sont recouvertes d’une couche de diamant fortement dopé qui présente 'avantage
de consolider la pointe et de le rendre moins sensible aux fortes interactions avec I’échantillon.
Le rayon de courbure a ’extrémité de ce type de pointe est de l'ordre de 100 nm ou plus. Le
deuxidme type de pointe est recouvert d’un alliage Pt/Ir qui permet d’obtenir des rayons de
courbure bien inférieurs (jusqu’a 20 nm). Une meilleure résolution spatiale est ainsi possible
mais les pointes sont logiquement plus fragiles. La figure 4.2 montre des clichés MEB d’une
pointe diamant vue de dessus, de face et de c6té.

Comme nous le verrons plus loin, il est impératif de connaitre les caractéristiques des
pointes utilisées pour la caractérisation mécanique. Il est possible de mesurer tres précisément
la déflexion du levier de la pointe grace au laser et a la photodiode, mais si les parametres du
levier et de la pointe ne sont pas connus précisément, une erreur considérable sera introduite
au moment de 'interprétation des données recueillies. Premierement, si le rayon de I'extrémité
de la pointe n’est pas précisément connu, il sera impossible de déterminer les dimensions des
objets observés. En effet, 'image obtenue grace a un balayage AFM est une convolution entre la
géométrie de la pointe et celle de 'objet scanné (figure 4.3). La connaissance du diametre exact
de la pointe nous permet de déduire celui du NF observé comme nous le verrons plus tard. Les
caractérisations données par les fabricants de pointes sont peu précises et il est impératif de
déterminer le diametre de la pointe par ses propres moyens. Dans notre cas, cette opération est
réalisée par observation MEB ou bien par scannage d’un substrat sur lequel ont préalablement
été déposés des colloides de polystyrene de diametre connu. Les images obtenues permettent de
remonter & la géométrie de extrémité de la pointe [200].
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FIGURE 4.2 — Vues MEB d’une pointe AFM recouverte de diamant dopé (vue de dessus, de face
et de c6té).

J— e

Profil AFM

Echantillon réel H

FIGURE 4.3 — Profil réel de ’échantillon et profil AFM résultat de la convolution entre la forme
de la pointe et le profile réel

Pointe AFM

Deuxiemement, dans le cas de la nanomanipulation, la pointe AFM peut étre utilisée pour
appliquer une contrainte sur les NF. Il est donc impératif de connaitre précisément ses ca-
ractéristiques mécaniques afin de pouvoir déduire des données AFM, la force appliquée par la
pointe.

Le déplacement du spot laser sur la diode 4 cadrans fournit une valeur précise de la déflexion
réelle du levier. On peut assimiler ce dernier a un ressort et exprimer la loi de Hooke de la méme
facon & partir de la déflexion :

F=—-kd (4.1)

avec d, la déflexion du levier de la pointe, et k, la constante de raideur de la pointe. De la méme
facon que dans le cas d’un ressort, la force est colinéaire au vecteur déplacement élémentaire
(donc perpendiculaire au levier) et de sens opposé a celui-ci (figure 4.4). Encore une fois, les
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données des fournisseurs ne sont pas précises et une mesure de la constante de raideur de chaque
pointe est nécessaire.

Plusieurs méthodes permettent la mesure de la constante de raideur du levier des pointes
AFM. Elles sont basées sur différentes techniques telles que la mesure des oscillations du levier
induites par le bruit thermique [201, 202], la déformation du levier par un levier de constante
de raideur connue [203], ou encore la mesure des fréquences de résonance des leviers avant et
apres adjonction d’une masse connue [204]. Nous avons utilisé la méthode Sader [205] basée
sur la mesure de la fréquence de résonance et le facteur de qualité dans un fluide (air), et
sur les dimensions du levier. Les dimensions du levier (largeur b, longueur L) sont mesurées
grace aux observations MEB, et la fréquence de résonance w; ainsi que le facteur de qualité
des oscillations dans l'air @y peuvent étre mesurés facilement grace & ’AFM. La valeur de la
constante de raideur est donnée par

k= 0.1906pb* LQ (Ti(w s )w} (4.2)

ol ps est la densité du fluide (Pair, dans notre cas : p; = 1.16), et I';(ws) est la fonction
hydrodynamique qui elle méme ne dépend que du nombre de Reynolds, fonction de la viscosité
et densité du fluide et de la géométrie du levier.

klev
k L=1,

D2

I 4 | L=L,+dL

D24

I
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= kl d F - _kspgdL
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FIGURE 4.4 — Force induite par une pointe AFM de raideur ki, en fonction de la déflexion de
la poutre d et comparaison avec la force induite par un ressort de raideur kg, en fonction de
son élongation dL

En conclusion, la microscopie & force atomique est une technique générique qui permet
de multiples applications a 1’échelle nano. De nombreuses techniques de mesure utilisant les
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différents modes présentés ci-dessus ont été et sont encore développées. En mode contact, il
est possible de faire de la topographie, de la nano manipulation, de la tribologie (indentation,
friction), analyse de surface (rugosité et coefficient de frottement (LFM)), ainsi que de la ca-
ractérisation d’oxydes (Tunneling AFM (TUNA), claquages). En mode tapping, il est également
possible de faire de la topographie et de 'analyse de composition chimique (élasticité, forces
d’adhésion). Le mode non-contact permet de mesurer beaucoup de forces & longue distance telles
que les forces électrostatiques (EFM), magnétiques (MFM), les potentiels de surface (Kelvin
Force Microscopy (KFM)), etc.

Dans le cadre de ce travail, un microscope atomique sera utilisé pour déformer des nanofils
uniques et ainsi caractériser leurs propriétés mécaniques ou piézoélectriques.

4.2 Caractérisation mécanique

Dans cette premiere partie, nous allons commencer par indiquer ce en quoi consiste la ca-
ractérisation mécanique des NF. Les grandeurs pertinentes telles que le module de Young et
la contrainte de fracture seront définies et deux méthodes permettant de les mesurer seront
présentées et discutées, aprés une bréve présentation des principes de fonctionnement de I’AFM.
Les résultats expérimentaux obtenus sur différents type de NF' seront discutés. Enfin, le com-
portement mécanique du pied du fil sera étudié grace a une adaptation de la méthode de mesure
du module de Young.

4.2.1 Grandeurs caractéristiques et moyens de caractérisation
4.2.1.1 Calcul du module de Young

Dans les dispositifs électromécaniques & NF, la récupération d’informations ou le pilotage
de certaines fonctions peuvent étre liés a la déformation de la nanostructure. Dans une optique
de reproductibilité des mesures et de durabilité des dispositifs, 'intégrité des parties mobiles
des dispositifs doit étre assurée pendant le fonctionnement de ce dernier. En d’autres termes, la
mis en ceuvre du dispositif ne doit pas induire de modification des propriétés mécaniques du NF
autres que celles envisagées par la < fatigue > du matériau. Il est donc nécessaire de connaitre
les propriétés physiques du matériau afin de pouvoir 'utiliser dans les limites de ses capacités.

Comme l'indiquent les principes de base de la mécanique des milieux continus, ’application
d’une force sur une structure induit une déformation de cette structure. Considérons un cylindre
dont la section est de surface S et la longueur de référence Lg. Ce cylindre est contraint en
traction par deux forces opposées de module F/2 (figure 4.5). La contrainte o est définie par
o= % (homogene & une pression) et la déformation & induite par cette contrainte par & = %—g’
(sans dimension) ot AL = L — Ly. A partir de ces deux grandeurs, il est possible de tracer une
courbe qui montre ’évolution de la contrainte en fonction de la déformation. Le graphique de la
figure 4.5 représente lallure typique d’un diagramme contrainte/déformation. Dans la limite de
déformation élastique, la déformation est linéaire, proportionnelle & la contrainte, et réversible ;
il n’y a pas d’altération du matériau au niveau atomique et ce dernier retrouve son état initial
en I'absence de sollicitation. Dans ce domaine de déformation élastique, la loi de Hooke définit
le module de Young, E grace a la relation suivante :

o= Ee (4.3)

Le module de Young E est une caractéristique du matériau et est homogene a une pression.
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FIGURE 4.5 — Contrainte appliquée sur une portion de cylindre et diagramme
contrAaLinte/déformation typique pour un matériau quelconque. Nous rappelons que o = % et
€= 2=
Lo

Pour les applications électromécaniques, le NF ne doit pas subir de déformation irréversible.
Nous nous intéresserons donc & la caractérisation de ces déformations élastiques et dans cette
optique, I’étude du module de Young est tout a fait pertinente.

Le module de Young comme il a été présenté précédemment n’est valable que pour des
matériaux isotropes. Or, les matériaux tels que le Si, Ge, GaN, et ZnO présentent une phase
solide cristalline donc anisotrope et leurs propriétés physiques, notamment le module de Young,
dépendent de la direction cristalline considérée.

Pour un matériau anisotrope, la loi de Hooke est exprimée sous la forme suivante :

Oi5 = Uijki€kl (4~4)

Ou oyj est le tenseur de contrainte (rang 2), ex le tenseur de déformation (rang 2) et Cjju est
un tenseur de rang 4, dit tenseur d’élasticité, dont les 3* = 81 composantes sont les modules
d’élasticité. Si 'on prend en compte les symétries des tenseurs et du systeme cristallin auquel
appartient le matériau considéré, de nombreuses composantes du tenseur d’élasticité sont nulles
et ’équation 4.4 peut s’exprimer comme suit, pour un systeme cristallin cubique et en utilisant
la notation de Voigt :

[01] [C11 Ci2 Ciz 0 0 07 [er]

09 Cip Ci1 Cp O 0 0 €9

o3| _ [Ci2 Cia Cuu O 0 0 €3 (4.5)
g4 0 0 0 044 0 0 €4 '
g5 0 0 0 0 044 0 €y

106 L 0 0 0 0 0 044_ | €6

Les valeurs des modules d’élasticité permettent la résolution de cette équation matricielle
selon les directions désirées et le calcul des valeurs du module de Young en fonction des directions
cristallines. Les calculs de ces valeurs sont décrits plus précisément dans les références [206, 207].
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Pour le Silicium par exemple, les valeurs du module de Young different significativement en
fonction de la direction cristalline considérée [206] :

E111 = 1878 GPa, E110 = 160.9 GPa, et g0 = 130.1 Gpa

Pour déterminer expérimentalement le module de Young d’un NF dans sa direction de crois-
sance, il faut avoir recours & la théorie d’Euler-Bernouilli ou théorie des poutres (elastic bending
theory en anglais). Le calcul du module de Young appliqué a la poutre est développé par Timo-
shenko [208]. Le NF est assimilé & une poutre de section circulaire constante. On considerera
une déformation en flexion pure, c’est-a-dire sans cisaillement. Ainsi, les sections transversales
(ensemble des plans perpendiculaire & la direction de croissance) restent planes, et sont & tout
moment perpendiculaires aux fibres longitudinales de la structure. Ce postulat peut étre illustré
en s’appuyant sur la figure 4.6. Les segments [mm’] et [pp’| restent droits et perpendiculaires &
la ligne (aa’) dite < courbe neutre ». La longueur de cette courbe moyenne est inchangée lors
de la déformation. Elle représente une surface parallele a la direction de la poutre et perpendi-
culaire au plan du schéma ou les fibres ne subissent pas de contrainte lors de la déformation.
De part et d’autre de cette ligne neutre, les fibres [m’p’] subissent une tension et les fibres [mp]
une compression.

FIGURE 4.6 — Déformation en flexion pure d’une section de poutre

Le rayon de courbure de la poutre déformée par une force extérieure peut étre décrit de
deux facons différentes. La premiere fait intervenir des considérations purement géométriques,
alors que la deuxieme est basée sur ’égalité entre le couple interne sur une section de la poutre
et le moment total appliqué par la force extérieure. Il vient alors :

d?u M

et R=— (4.6)

R=—
d 22 EI

ou R est le rayon de courbure, M le moment de la force F' au point « considéré, I, le moment
d’inertie et F le module de Young (figure 4.7). On obtient alors directement, :

du M
dz2 ~ EI (4.7)
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Et puisque le moment au point d’abscisse x du NF vaut :
M= —F(a—x) (4.8)

ol « est I'abscisse du point d’application de la force F sur le NF'. Il vient alors directement :

d>u
El— = —-F(a—=z 4.9
= Fla-a) (19)
Comme nous allons le voir dans la suite de ce chapitre, les mesures AFM permettent la
déformation du NF en appliquant une force grace a la pointe. La donnée accessible est donc la
déflexion du NF u en fonction de la force F' appliquée au point d’abscisse x sur le fil. Il faut
alors intégrer 1’équation 4.9 deux fois pour obtenir une expression de u = f(F,z)

du(F,z) 2

2 — —Flaz - T 1oy (4.10)

EI
2

avec Cy = premiére constante d’intégration (sans dimension) ;

2 $3

EIu(F,z) = —F(% — % + Gz +C) (4.11)

avec 1 = deuxi®me constante d’intégration (m);

FIGURE 4.7 — Parametres géométriques d’un NF déformé par un force F' appliquée en un point
distant d’une longueur ¢ du pied et induisant une déflexion u

On considere que le pied du fil est fixe, ce qui correspond au modele de poutre < encastrée-
libre ». Cela implique que la pente et le déplacement en = 0 sont nuls ce qui se traduit
mathématiquement comme suit :

du(F,x)
dx - = 0 ( )
Et
u(F, a:)|w:0 =0 = C1=0 (4.13)
On obtient alors : P 9 3
ax T
u(F,z) = —E—I(T - E) (4.14)

La force et la déflexion sont appliquées et mesurées au point d’abscisse a, ’équation 4.14
devient, pour z = a :
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Fa3

F=——- 4.15

3u(F,a)l (4.15)

I, le moment d’inertie, dépend de la géométrie de la section de la poutre. Pour une section de
. . . 4 . v .

forme circulaire (cylindre, NF), I = T- ol r est le rayon du NF. Ainsi, la déflexion induite

par une force appliquée en un point d’abscisse connue d’un NF de rayon connu peut permettre
de déterminer le module de Young du fil dans sa direction de croissance.

4.2.2 Méthodes de détermination du module de Young d’un nanofil unique

(SP et G)

Nous avons pu voir qu’il est théoriquement possible de déterminer la module de Young d’un
NF en appliquant en un point d’abscisse xzg une force connue, et en mesurant la déflexion in-
duite du fil. Dans la pratique, il faut pouvoir a la fois mesurer la force appliquée, ’abscisse
du point d’application et la déflexion du NF'. Il faut également prendre en compte le fait que
les déplacements mis en jeu dans ce genre de mesures sont trés faibles (< 100 nm) et qu’une
mesure unique impliquerait une incertitude de mesure trés importante. San Paulo et coll. [197]
et Gordon et coll. [198] ont développé des méthodes permettant de déterminer le module de
Young d’un NF unique gréace & plusieurs mesures en différents points du NF. Ces méthodes
multipoints ont l'avantage de réduire considérablement ’erreur inhérente & une mesure mono

point [198].

La premiere étape, commune & ces deux méthodes, est la caractérisation de la pointe comme
décrit précédemment. Une fois les caractéristiques de la pointe déterminées, celle-ci est montée
sur la téte AFM. Un systeme de céramiques piézoélectriques (piezo) permet le déplacement
précis de la pointe dans le plan XY et selon I'axe Z. Une « courbe de force > est alors réalisée
sur substrat dur afin de caractériser la déflexion de la pointe en fonction de la position des piézo.
Pour cela, la pointe est approchée du substrat jusqu’au contact puis défléchie 1égerement avant
de déplacer les piézos dans le sens inverse pour décoller la pointe du substrat. On obtient ainsi
une < courbe de force >, tracé de la déflexion de la pointe d (nm), ou de la force appliquée par
la pointe sur le substrat kd (nN), en fonction de la position des piézos (nm). La position zéro
des piézos est fixée arbitrairement au point de contact pointe/substrat. La figure 4.8 résume les
différentes étapes de la réalisation pratique d’une courbe de force. Cette courbe peut présenter
des sauts de déflexion négative autour de la position zéro dus aux forces d’interaction (Van der
Waals, ou forces d’adhérence) entre la pointe et le substrat. Dans la suite de ce chapitre, nous
feront abstraction de ces sauts éventuels qui n’induisent pas d’erreur dans l’exploitation des
mesures.

Cette étape de < calibration > de la déflexion de la pointe sur substrat indéformable en
fonction du mouvement des piézos est nécessaire pour estimer la déflexion du NF. Dans un
deuxieme temps, pour chaque NF testé, plusieurs <« courbes de force » sont réalisées en différents
points du NF et la déflexion de la pointe en fonction du mouvement des piézos est mesurée en
chaque point, du pied du fil & son extrémité, comme l'illustre la figure 4.9. Comme on peut le
constater sur le graphique, la pente de chaque courbe diminue quand le point de contact de la
pointe sur le NF s’éloigne du pied de celui-ci. En effet plus la force est appliquée loin du pied du
fil, plus celui-ci se déforme facilement. Ce comportement est dia & la diminution de la constante
de raideur de la section de NF considérée lorsque celle-ci augmente.

Ces mesures suffisent & déterminer le module de Young du nanofil, mais ’exploitation des
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FIGURE 4.8 — Etapes de réalisation d’'une < courbe de force > : (A) Approche de la pointe grace
aux mouvement selon Z > 0 des piézos, (B) contact de la pointe avec le substrat indéformable,
(C) déflexion linéaire du levier de la pointe en fonction de Z.

données differe selon la méthode utilisée.

Points de mesure

Nanofil

+«—— Substrat

Z piézo (nm)

FIGURE 4.9 — < Courbes de force » réalisées en différents points du NF

4.2.2.1 Méthode de San Paulo

La déflexion d’un NF seul (dny7,) est calculée en soustrayant & la déflexion de la pointe sur
substrat indéformable (d54p), la déflexion de la pointe mesurée au point = considéré (5pointez)~

5NF:,; — 5sub - 5pointez (416)

La force exercée sur le NF déduite de la déflexion de la pointe au point x est ensuite tracée
en fonction de la déflexion du fil seul, dyf,, on obtient alors les droites :

F, = Codnr, (4.17)
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ou C est le coefficient directeur de la droite correspondant au point x considéré. La force
exercée par la pointe sur le fil est strictement égale et opposée a la force de résistance exercée
par le fil sur la pointe AFM. Selon la loi de Hooke, la force exercée est égale au déplacement du
NF multiplié par sa constante de raideur. Le coefficient directeur C, est alors égal a la constante
de raideur de la section de fil comprise entre le pied et le point x considéré, k.. Les constantes
de raideur pour chaque point du fil sont ainsi déduites des mesures de déflexion.

San Paulo exprime ensuite la constante de raideur au point x a partir de ’expression de
la déflexion du NF au point z, fonction de la force F appliquée (équation 4.14) et de la loi de

Hooke (équation 4.4) :
F 3EI

— —k, = —= 4.18
u(F, ) a3 (4.18)
Et enfin, le module de Young est donné par :
kpad
E = 4.19
i (4.19)

Ainsi, il est possible de déduire en chaque point de mesure le produit EI et de réduire les
erreurs de mesure en faisant la moyenne sur les valeurs de FEI en chaque point. Le module de
Young est déduit de la moyenne du produit FI, le moment d’inertie I étant connu.

4.2.2.2 Méthode de Gordon

Pour le calcul de la déflexion du NF seul, Gordon utilise un systeme de deux ressorts couplés
(i.e. pointe + NF) dont la constante de raideur apparente au point x kyps, s’exprime comme
suit :

1/kobs, = 1/ks +1/kp (4.20)

ou k; et k, sont respectivement les constantes de raideur du NF mesurée au point z et du
levier de la pointe. Or, le coefficient directeur de la courbe de force (force appliquée en fonction
des déplacements du piézo) réalisée au point = correspond & la constante de raideur apparente,
kobs, » du systeme de ressorts couplés. La constante de raideur du NF seul peut alors s’exprimer

de la facon suivante :
kobsm

ky = k,—————
pkp - kobsz

(4.21)

Les constantes de raideur du NF aux différents points de mesure sont calculées de cette
facon. Bien que cette méthode de calcul de k, apparaisse différente de celle de San Paulo, elle
lui est strictement identique d’un point de vue théorique. Ensuite, Gordon exprime la constante
de raideur en fonction du module de Young de la méme fagon que San Paulo (equation 4.18).
Les deux méthodes divergent en revanche dans le traitement de ces données pour le calcul du

module de Young du NF.

Gordon linéarise I’équation 4.18 en fonction de x :

RN /3
(kz) G " (4.22)

Les différents ( é)l/ 3 sont ensuite reportés en fonction de x et le coefficient directeur de la
droite ainsi tracée permet 'extraction du module de Young du NF : E. D’apres Gordon, cette
méthode permet de s’assurer que la valeur de E est bien unique sur toute la longueur du fil
(variation linéaire des (é)l/ 3 avec ), et que le pied du fil ne s’incline pas pendant la déformation

du fil ce qui produirait une ordonnée a l’origine non nulle de la droite (é)l/‘o’ = f(z).
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4.2.3 Résultats expérimentaux

Nous avons appliqué les méthodes précédemment décrites pour la mesure du module de
Young de NF de Si et de GaN en fonction de leurs diametres. Nous allons décrire plus précisément
le protocole expérimental utilisé avant de discuter les avantages et inconvénients des méthodes
San Paulo et Gordon dans le cadre particulier de nos mesures. Enfin, les résultats de nos mesures
seront présentés et commentés.

4.2.3.1 Protocole expérimental

Pour la caractérisation mécanique par AFM de NF as grown, il est impératif que ces derniers
soient perpendiculaires au substrat. En effet, la force doit étre appliquée perpendiculairement
a axe du NF et les distance des points d’application au pied du fil doivent étre connues
précisément. La figure 4.10 résume les principales étapes du protocole de caractérisation d’un NF

a b

——

2,6 um

0 um

FIGURE 4.10 — a) Principales étapes de caractérisation mécanique d’un NF unique. b) images
MEB et AFM en tapping mode du rebord de I’échantillon de NF et représentation des points
de mesures sur une image AFM d’un NF.

unique. L’échantillon de NF est d’abord découpé afin d’obtenir une interface propre présentant
des NF proches de rebord de ’échantillon. Il est ensuite positionné sur la tranche et un scan AFM
en mode tapping est réalisée afin de localiser le rebord de ’échantillon et les nanostructures. La
nanofils & caractériser est alors choisi. Plusieurs scans du NF a caractériser, plus lents et a plus
haute résolution, sont ensuite réalisés afin de stabiliser les piézos X, Y, et 7Z et d’obtenir une
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image définie permettant des mesures précises des distances. Les oscillations de la pointe sont
ensuite stoppées et les courbes de force sont réalisées en différents points du NF. La figure 4.11
montre les courbes de force obtenues en différents points d’un NF de Si de 200 nm de rayon. La
déflexion de la pointe est tracée en fonction de la position des piézos en Z. La pointe ayant été
préalablement caractérisée, il suffit de multiplier la déflexion par la constante de raideur pour
obtenir la force appliquée. L’exploitation de ces données selon la méthode San Paulo nécessite de

200 T T T T ¥
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. 180 ——2725um
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L 140 ——5,225 um . ¥ i i
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FIGURE 4.11 — déflexion de la poutre en fonction de la position Z des piézos en différents points
de mesures dont la distance au pied du fil est reportée en pum. Le nanofil caractérisé est un
nanofil de Si de 200 nm de rayon.

retrancher la déflexion de la pointe en chaque point & celle mesurée sur le substrat indéformable.
La force appliquée en fonction de la déflexion du NF (figure 4.12) permet ainsi d’obtenir les
valeurs de k en chaque point.

Ces valeur de k sont obtenues directement des courbes F’ (Zpiezos) selon la méthode Gordon.
Ces deux approches conduisent aux mémes résultats a condition de travailler sur les régressions
linéaires des droites obtenues plutét que sur les données brutes qui, par addition des bruits de
mesure, conduisent a des valeurs de k fort différentes.

Il est nécessaire de connaitre le diametre du NF' afin de calculer le moment d’inertie et le
module de Young. Il est évalué & partir du profil AFM du NF et d’une application LabView
développée par M. Gordon. Cette application permet de simuler un profil AFM & partir des
caractéristiques géométrique de la pointe et de faire correspondre le profile expérimental avec
le profil simulé grace a la variation du diametre du NF.

Pour ce NF' Si de 200 nm de rayon, le traitement des données grace & la méthode San Paulo
conduit & une valeur du produit EI de 2.65e — 16, et un écart type de 6.28% ce qui est une
valeur proche de celle rapportée par San Paulo (8%). Le module de Young déduit de cette valeur
du produit EI vaut Esp = 211.4 GPa.

Le traitement par la méthode Gordon nécessite de reporter les valeurs de (k—lr)l/ 3

en fonc-
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FIGURE 4.12 — Force appliquée (extraite de la déflexion de la poutre) en fonction de la déflexion
du NF aux différents points de mesure. Le coefficient directeur de chaque droite correspond a
la constante de raideur du NF en chaque point.

tion des position des points de mesure (figure 4.13). On constate que les (é)l/ 3 augmentent

linéairement avec x ce qui indique une valeur unique de E et un comportement élastique du
NF. Le module de Young déduit du coefficient directeur de cette droite vaut : Eg = 228.8 GPa.

Ces deux résultats sont supérieurs a la valeur théorique du module de Young pour le silicium
massif dans la direction < 111 > : Ey, = 187.8 GPa. La relative uniformité des résultats
obtenus par ces deux méthodes n’est pas constante et dépend, comme nous allons le voir, de la
P’estimation des positions de mesure sur le NF.

4.2.3.2 Indicateur de fiabilité des mesures - Comparaison des méthodes San Paulo
et Gordon

Les principales incertitudes intervenant dans le calcul du module de Young ont plusieurs
origines. Certaines erreurs vont affecter également les résultats obtenus par les deux méthodes
de calcul. Par exemple, les erreurs sur le calcul de la constante de raideur du levier de la pointe
vont affecter les constantes de raideur du NF seul, quelle que soit la méthode de calcul utilisée ;
les deux étant équivalentes. De méme, Perreur sur la détermination du rayon du NF affectera
identiquement les résultats, quelle que soit la méthode utilisée.

En revanche, les erreurs d’estimation des positions de mesure ont une incidence différente
sur les résultats en fonction de la méthode utilisée, ce qui est inhérent aux modes d’analyses
des données. On peut distinguer deux types d’erreurs sur ’estimation des positions z; comme
le montre la figure 4.14. On considere la distance relative des points les uns par rapport aux
autres (d,¢), la distance moyenne des points par rapport au pied (d,,), et les erreurs associées
(Orer €t Om). Cette distinction vient de I'estimation pratique des positions de mesure. La position
absolue de chaque point de mesure est connue précisément grace au logiciel AFM qui en fournit
les coordonnées (x ; y). Il faut néanmoins que le systeme soit stabilisé pour éviter une éventuelle
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FIGURE 4.13 — Tracé des (é)l/3 en fonction de la distance du point de mesure au pied du NF.
La détermination du coefficient directeur de la droite permet le calcul de E.
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FIGURE 4.14 — Deux types d’erreurs possibles dans la détermination des positions de mesure :
une erreur d’estimation relative (i) et une erreur d’estimation globale (ii).
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dérive des piézos par rapport a 'image AFM sur laquelle sont basées les mesures. Cette condition
est remplie grace a plusieurs scans lents et hautement définis de la zone d’intérét. De cette
maniere les positions relatives des points de mesure sont précisément connues. Les distances des
points par rapport au pied sont en revanche soumises a une erreur de mesure bien supérieure.
En effet, elles nécessitent de connaitre précisément la position du pied du NF. Lors du scan
AFM, cette position n’est pas accessible a cause de la géométrie de la pointe. Comme on peut
le voir sur la figure 4.15, la forme de la pointe implique une distance cachée qui dépend de la
distance qui sépare le NF du rebord de ’échantillon selon 'axe Z, distance difficile & estimer. I1
est possible d’évaluer cette distance en considérant que ’échantillon est parfaitement vertical,
que le rebord de D’échantillon est un angle droit, et qu’aucune structure ni aucun dépot non
catalysé ne sont présents au niveau du rebord. Les distances des points de mesure au pied du
fil peuvent ainsi étre estimées mais avec une erreur potentielle importante. L’erreur de mesure
Orel €st donc considérée comme négligeable et 9, potentiellement importante, sans pour autant
qu’il soit possible de ’estimer.

Pour estimer I'influence de §,, sur les résultats obtenus par les deux méthodes de calcul, nous

1: Height

FIGURE 4.15 — [llustration de l'origine de la distance cachée lors d’un scan AFM

avons simulé 'introduction d’erreurs par modification des points de mesures pour un ensemble
de données théoriques.

Les constantes de raideur théoriques d’un NF de Si < 111 > de 200 nm de rayon sont
calculées a différentes distances (z) du pied du NF. Une erreur §,, est ensuite ajoutée & ces
distances et le module de Young est calculé grace aux méthodes San Paulo et Gordon & partir
de ces positions de mesures erronées.

En utilisant la méthode San Paulo pour 0, = 100 nm, ’écart type de la série de EI vaut
7.3% et le module de Young calculé est supérieur de 13.8% au module de Young théorique (i.e.
215 G Pa au lieu de 189 GPa). Pour §,, = —100 nm, I'écart type de la série de ET vaut 7.5% et
le module de Young calculé est inférieur de 12.2% au module de Young théorique (i.e. 166 G Pa
au lieu de 189 G Pa).

Les résultats de la méthode San Paulo varient lorsqu’une erreur d,, est introduite dans les
positions des points de mesure. Ceci est du au fait que, pour cette méthode, une moyenne est
réalisée sur I’ensemble des I déduits a partir des k; et . Si I’ensemble des points est décalé
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d’une méme valeur §,,, les valeurs du produit FI déduites de chaque point de mesure sont af-
fectées, et par conséquent, la valeur du module de Young est affectée. Les écarts type importants
sur la série de produit FI permette ainsi de détecter des erreurs d’estimation du type d,,. Nous
avons pu également constater que la dilatation ou la compression des distances relatives des
points de mesures (introduction de §,), affectent de la méme fagon I’écart type et le module
de Young.

La méthode Gordon de calcul du module de Young étant basée sur la détermination du
coefficient directeur Cy;,. de la droite ( )1/ 3 = Cyirx, les résultats obtenus ne sont pas affectés
par une translation d,, de la totalités des points de mesure qui conserve le coefficient directeur.
En revanche, la droite n’interceptera plus ’origine lors de 'introduction d’une erreur §,,. Si des
erreurs de type 0, sont introduites, non seulement la droite ( )1/ 3 = Cyirx n'interceptera plus
lorigine mais la valeur du module de Young déduite en sera aﬁectee

Ainsi, si la droite ( T)l/ 3 = Cuiyx Wintercepte pas Porigine, plusieurs hypothéses sont pos-
sibles : :

— le pied du fil n’est pas parfaitement encastré (non envisagé a ce stade) ;

— erreur type Ope ;

— erreur type 0.,

Les erreurs 9, sont peu importantes et peuvent étre évaluées qualitativement par un éloignement
aléatoire des (é)l/ 3 par rapport & la régression linéaire, en plus de Pordonnée & lorigine non
nulle. Les erreurs de type Om sont identifiées grace a ’ordonnée a ’origine non nulle en s’assurant
que la variation des ( )1/ 3 en fonction de x est bien linéaire.

Si le coefficient dlrecteur Cgir n’évolue pas avec 0,,, cela signifie qu’il est égal au Cy;,. réel pour
0m = 0. Ainsi, par la méthode Gordon, c’est I’évolution relative du comportement mécanique
du fil sur plusieurs points séparés par des distances connues qui permet d’évaluer le module de
Young et non comme pour la méthode San Paulo, une moyenne sur le comportement mécanique
absolu mesuré en différents points.

La méthode graphique Gordon permet ainsi de lisser les erreurs dues a la distance cachée et
d’obtenir une valeur du module de Young du NF fiable.

En conclusion, on ne peut comparer les méthodes autrement que par I'introduction d’erreurs,
et aucune de ces deux méthodes n’est mieux que 'autre a priori. Il faut savoir estimer les erreurs
introduites par la méthode de mesure presque au < cas par cas >. Le plus couramment, ’erreur
réside tres majoritairement dans ’estimation de la distance des points par rapport a la base
du nanofil a cause de la distance cachée. On peut donc penser que la méthode Gordon est
plus appropriée au calcul de E dans notre cas. Les deux méthodes comportent néanmoins des
indicateurs de fiabilités des mesures qui permettent d’estimer les erreurs :

— méthode San paulo : I’écart type de la série des EI augmente considérablement avec les

erreurs (qu’elles soient de type ,, ou &,¢) ;

— méthode Gordon : le tracé des ( T )1/ 3 en fonction des 2 doit étre une droite passant par
Porigine (indication de la flexion pure, déformation élastique). Si ¢a n’est pas le cas, il se
peut que la déformation ne soit pas élastique mais il s’agit plus probablement d’erreurs
d’estimation de la position des points.

4.2.3.3 Résultats

Nanofils de Si

Grace a ces méthodes, plusieurs types de NF ont été caractérisés en fonction de leurs diametres.
Premierement, quelques mesures sur NF de Si ont été réalisées afin de comparer nos résultats
avec la littérature et de valider notre protocole expérimental. LLes NF ont été synthétisés par
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le procédé VLS sur substrat de Si(111). Les NF présentent des diametres proches de 400 nm
et une longueur de 12 um. Les modules de Young mesurés, ainsi que quelques valeurs typiques
mesurées par Gordon [198], sont reportés en fonction de leurs diametres sur la figure 4.16.
Nous constatons que pour les diametres accessibles sur nos échantillons de NF, les valeurs de
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FIGURE 4.16 — Module de Young de NF' de Si en fonction de leurs diametres. La ligne pointillée
représente le module de Young théorique du Si < 111 >. La barre d’erreur est estimée grace a
la relation suivante : AE/E = 3|Aa/a| + 4|Ar/r| ou E est le module de Young, a, la distance
de mesure et r le rayon du NF.

modules de Young sont comparables entre elles et avec le module de Young théorique du Si
< 111 >. Gordon observe que le module des NF qu’il a caractérisé semble augmenter lorsque
leurs diametres diminuent et qu’il atteint une valeur limite proche de la valeur théorique pour
r=50-100nm ou bien 400 nm selon les échantillons testés. San Paulo a mesuré un module de
Young de 186 GPa sur un NF de diametre compris entre 120 et 190 nm et déclare avoir obtenu
des résultats comparables sur des fils de diametres compris entre 60 et 200 nm et de longueurs
comprises entre 8 et 12 um.

La littérature sur la caractérisation de NF de Si est assez foisonnante et présente des résultats
parfois incohérents comme le remarquent Zhu et coll. [190]. En effet, certaines études rapportent
une diminution du module de Young bien au dessous de la valeur théorique et d’autres une aug-
mentation jusqu’a la limite théorique pour de faibles diametres. La réduction du module de
Young pour de faibles diametres est attribuée & ’influence croissante des effets de surface tels
que les liaisons pendantes et relaxations de surface lorsque le diametre décroit [209, 210]. D’apres
Zhu et coll. [190], I’état de surface peut également étre modifié par la présence d’une fine couche
d’oxyde. L’augmentation du module de Young pour de faibles diameétres n’est jamais interprétée
fondamentalement.

Nanofils de GaN

Dans un deuxieéme temps, des NF de GaN ! ont été caractérisés mécaniquement. La figure

1. NF synthétisés par R. Koster, et J. Eymery, CEA/INAC Grenoble [211]
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N

4.17 présente des vues a 45° et en coupe des NF caractérisés. Ces NF sont synthétisés sans
catalyseur sur un substrat de saphir recouvert d’une fine couche de SilN, par MOVPE. Les NF
de GaN présentent une structure hexagonale de type Wurtzite et croissent selon 1’axe C [0001].
Leurs rayons sont compris entre 50 et 750 nm et la longueur du tapis de fils est de 6 um. Nous

12 um 6 um

FIGURE 4.17 — Vues MEB des NF de GaN caractérisés mécaniquement (R. Koster, J. Eymery,
CEA/INAC Grenoble)

avons reporté sur la figure 4.18 les modules de Young mesurés sur les NF en fonction de leurs
rayons. Les constantes de raideur des NF de rayon supérieur a 300 nm ne permettent pas de
déformations suffisantes pour un calcul précis du module de Young. Nous nous sommes donc
limités & la caractérisation de NF' de rayon inférieur & 300 nm. La droite pointillée représente la
valeur du module de Young mesuré sur substrat de GaN [0001] : Egqn,,, ~ 290 GPa [212, 213].
Malgré une certaine dispersion des résultats, on observe une diminution du module de Young
lorsque le rayon des NF caractérisés augmente. Le module de Young des NF dont le rayon est
compris entre 300 et 200 nm est compris entre 50 et 200 GPa. Pour des rayons inférieurs, le
module de Young augmente jusqu’a atteindre et dépasser FEgan

sub*

Une étude de la synthese des NF de GaN que nous avons caractérisés a été réalisée par
Koster et coll. [211]. Certaines de leurs observations peuvent permettre d’interpréter 1’évolution
du module de Young des NF de GaN en fonction de leurs diametres. La diminution du module
de Young lorsque le diametre des fils augmente peut s’expliquer par une diminution des défauts
lorsque le diametre des NF diminue. Lors de la synthese des NF, le diametre des fils augmente
et leur qualité cristalline diminue lorsque le temps de nucléation augmente. La mauvaise qualité
cristalline des fils de gros diametre pourrait affecter leurs propriétés mécaniques et diminuer le
module de Young en facilitant les glissements de plans cristallins au niveau des défauts. On ob-
serve également sur les vues MEB de la figure 4.17 ou de I’étude de Koster et coll. que la section
des NF peut varier d’'un NF & lautre ce qui peut expliquer la forte dispersion de nos résultats.
De plus, les NF ne présentent pas une section réguliere lorsque le temps de nucléation et donc
le diametre augmentent. Le calcul du module de Young nécessitant de considérer des sections
de NF régulieres, une erreur importante peut étre introduite lorsque le diametre apparent est
bien supérieur aux dimensions réelles du NF.
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FIGURE 4.18 —Module de Young de NF de GaNN en fonction de leurs diameétres. La ligne pointillée
représente le module de Young du GaN massif dans la direction [0001] d’apres [212, 213].

Nanofils de ZnO

Des NF de ZnO ont également été caractérisés?. Ces NF ont été synthétisés sur substrat
de saphir sans catalyseur. Ils croissent selon l’axe C [0001], font 5 um de long et leurs rayons
sont compris entre 55 et 75 nm. La figure 4.19 représente les vues MEB de ces NF. Nous avons

FIGURE 4.19 — Vues MEB des NF de ZnO caractérisés mécaniquement (R. Thierry, P. Ferret,
CEA/LETI/DOPT Grenoble)

également reporté les modules de Young des NF' caractérisés en fonction de leurs rayons sur la
figure 4.20. Les droites pointillées représentent le module de Young d’un substrat de ZnO selon
laxe C [0001] : Ezpo0,,, = 143 G Pa [214]. Encore une fois, les résultats sont tres dispersés mais
il semblerait que le module de Young des NF de ZnO augmente lorsque leur rayon diminue.

2. NF synthétisés par R. Thierry, et P. Ferret, CEA/LETI/DOPT Grenoble
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Proche du Ez,0,,, pour des rayons compris entre 75 a 65 nm, le module de Young des NF
augmente jusqu’a 600 GPa pour r = 60 nm. Le domaine de rayons accessibles est cependant
bien moindre que pour les NF de Si ou de GaN.

I’étude du module de Young des NF de ZnO a apporté des résultats tres dispersés. Le fait
que les diametres des NF' caractérisés soient plus faibles peut avoir plusieurs conséquences. En
effet la mise en ceuvre de la méthode AFM devient compliquée lorsque la dimension des fils
diminue. Les diametres sont beaucoup plus difficiles & estimer, les déformations potentiellement
tres importantes, et les NF contraints sont moins stables sous la pointe AFM ce qui a pour
conséquence d’augmenter la dispersion des résultats.
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FIGURE 4.20 — Module de Young de NF de ZnO en fonction de leurs diametres. La ligne pointillée
représente le module de Young théorique du ZnO dans la direction [0001] d’apres la référence

214]

Discussion

Quelques études sur la caractérisation mécanique de NF de GaN et ZnO existent dans la
littérature. La plupart d’entre elles sont basées sur la déformation par AFM d’un NF posé sur
une tranchée. Ni et coll. [192] ont caractérisé des NF de GaN [0001] et ont mesuré des mo-
dules de Young entre 33 et 62 GPa indépendamment du diametre des NF. Ces résultats, bien
inférieurs aux valeurs théoriques du module de Young, sont attribués a des erreurs d’estimation
du diametre et de la taille des sections suspendues des NF, ou a 'augmentation du rapport sur-
face/volume du matériau, et donc & 'importance des effets de surface & ces échelles par rapport
au comportement volumique du matériau. Chen et coll. [193] observent également une forte
dispersion des résultats ainsi qu’une augmentation du module de Young lorsque le diametre
de NF diminue. La dispersion des résultats est attribuée & la difficulté d’estimer I'uniformité
de diametre et de forme d’un NF ainsi qu’aux incertitudes des conditions de mesures utilisées.

130



L’augmentation du module de Young des NF lorsque le diameétre diminue peut, selon Chen, étre
expliquée par une évolution de la forme des NF qui ne seraient plus hexagonaux mais circu-
laires pour des petits diametres. L’erreur ainsi commise aurait pour conséquence d’augmenter
le module de Young des fils de petits diametres.

Chen et coll [215] ont étudié les modules de Young de NF de ZnO entre 17 et 550 nm
de diametre par la méthode de résonance induite par champ électrique. Ils ont observé que
le module de Young est peu dépendent du diametre au dessus de 120 nm, et qu’il augmente
subitement lorsque le diametre diminue pour des diametres inférieurs a 120 nm. Selon lui, les
effets de surface deviennent importants lorsque le diameétre réduit a cause de 'augmentation du
rapport surface/volume. Chen explique que les surface des NF de ZnO subissent des relaxations
caractérisées par la contraction des liaisons des dimeres Zn-O a la surface ou proche de celle-ci.
Cela a pour effet d’augmenter ’énergie de liaisons interatomique des couches périphériques du
NF. Ce dernier peut alors étre vu comme une hétérostructure core-shell dont le noyau a un mo-
dule d’Young égal a celui du bulk et la coquille un module d’Young augmenté par la contraction
des distances interatomiques. L’ utilisation de ce modele pour le calcul théorique du module de
Young des NF de ZnO rend bien compte de 'augmentation lorsque le diametre des NF diminue.

Les méthodes de caractérisation mécanique de NF par AFM nous ont permis d’évaluer le
module de Young de différents types de NF en fonction de leurs diametres. Nous avons ainsi pu
mesurer que le module de Young de NF de Si pur de diametres proches de 400 nm était proche
du module de Young du Si (111) mesuré sur substrat. En revanche le module de Young de NF
de GalN décroit nettement au dessous de celui du substrat lorsque le rayon augmente au dessus
de 200 nm. Les résultats obtenus sur NF de ZnO sont tres dispersés et semblent aussi diminuer
lorsque le diametre augmente.

La dispersion des résultats est probablement due & la difficulté d’estimer les diametres des
NF, particulierement quand ceux-ci sont faibles. Les résultats obtenus permettent de mettre en
évidence les limites de ces méthodes de caractérisation AFM et montrent qu’il est important
que les NF aient une section réguliere sur toute la longueur du NF pour obtenir des résultats
fiables sur le comportement mécanique des matériaux a cette échelle.

Conclusion

Aprés avoir décrit I'équipement et les techniques AFM, nous avons présenté et comparé
deux méthodes multipoints de mesure du module de Young de nanofils. Elles sont basées sur
I'application d’une force en différents point le long de l'axe du NF et sur la mesure de la
déflexion de la pointe associée. La déflexion du NF induite par la force appliquée est ensuite
déduite des mesures AFM et le module de Young calculé grace a la théorie Euler-Bernouilli.
Ces deux méthodes ne sont pas affectées également par les différentes erreurs inhérentes a la
caractérisation AFM et la méthode Gordon s’avere plus stable & l'erreur d‘estimation de la
< distance cachée >, principale source d’erreur dans notre cas.

Des NF de Si, GaN et ZnO ont été caractérisés, grace a la méthode Gordon. Nous avons
pu constater que le module de Young augmente lorsque le diametre des NF diminue dans le
cas du GalN et du ZnO. Les modules de Young des NF mesurés sont dispersés et inférieurs
aux valeurs théoriques pour les diametres maximaux testés et supérieurs pour les diametres
minimaux testés. La dispersion des résultats est attribuée a la difficulté d’estimer précisément
les diametres des NF et 'augmentation du module de Young lorsque le diametre diminue peut
étre expliqué par 'importance des effets de surfaces pour des forts rapports surface/volume, par
une diminution des défauts éventuels dans le volume du NF, et par un diametre plus uniforme
le long des NF'. Ces résultats nous ont permis de constater I'importance de la morphologie et la
dimension des NF pour la caractérisation mécanique par AFM.

131



Enfin, il faudrait envisager la caractérisation de NF gravés dont la relation d’épitaxie
NF /substrat est parfaite. Ces caractérisations devraient pouvoir permettre de mettre hors de
cause certains doutes liés a l'estimation des distances cachées.

La caractérisation mécanique de nanofils par AFM est possible grace a I'application d’une
contrainte sur un nanofil unique et a la mesure de la déformation du nanofils induite. Cette
méthode de nanomanipulation ouvre de nouvelles perspectives dans la caractérisation de nano-
objets uniques, comme par exemple la mesure de variation de potentiels électriques lors de la
déformation de nanofils piézoélectriques.

4.3 Caractérisation piézoélectrique

L’effet piézoélectrique a été mis en évidence en 1880 par les frere Pierre et Jacques Curie. Ce
phénomene physique étant réversible, on peut distinguer U'effet piézoélectrique direct et indirect.
L’effet piézoélectrique direct définit la capacité d’un matériau a se polariser sous l'effet d’une
contrainte en tension ou compression. La contrainte mécanique sur un matériau piézoélectrique
induit un déplacement du centre de gravités des charges positives et négatives créant ainsi des
dipéles dont la somme résulte en une différence de potentielle proportionnelle a la déformation.
Cet effet est observable sur certain cristaux dont la maille ne présente pas de centre de symétrie.
L’effet piézoélectrique indirect consiste a utiliser la propriété inverse, c’est-a-dire déformer un
matériau grace a 'application d’une différence de potentielle.

L’AFM est un outil particulierement adapté & la caractérisation mécanique de nanostruc-
tures, et est donc naturellement privilégiée pour la caractérisation électromécanique. Apres avoir
étudié les différentes méthodes existantes, nous avons développé une nouvelle méthode de ca-
ractérisation piézoélectrique de NF basée sur la méthode de caractérisation mécanique présentée

précédemment. Cette méthode nous a permis de caractériser des NF de GaN piézoélectriques .

Nous décrirons premierement les différentes techniques AFM existantes pour la caractérisation
de NF piézoélectriques et nous nous attarderons particulierement sur les techniques développées
par Z. L. Wang. Dans un deuxiéme temps, notre approche et notre dispositif expérimental seront
présentés, puis nos résultats commentés et comparés a ceux de la littérature.

4.3.1 Généralités
4.3.1.1 propriétés piézoélectriques

Certains semiconducteurs nitrures II1-V tels que le GaN ont des propriétés piézoélectriques
supérieures aux autres I1I-V et aux II-VI [216] et sont utilisés comme transducteurs électromécaniques.
Récemment, la caractérisation de nanostructures de ZnO et de GaN dans le but des les intégrer
dans des dispositifs ou d’en faire des nanogénérateur fait 'objet de nombreuses études [1, 217,

218, 219, 37, 220, 221]. En effet, ces matériaux sont compatibles avec les procédés de synthese
des nanostructures et avec les technologies CMOS ce qui en fait des candidats idéaux pour ce
genre d’applications.

Comme lexpliquent Bernardini et coll. [216], lorsqu’un cristal est soumis & une contrainte
€, la polarisation piézoélectrique résultante, P vaut :

Pi=Yeije (4.23)
J

3. NF de GaN synthétisés par R. Songmuang, CEA /LETI/INAC, Grenoble
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ou les e;; sont les composantes du tenseur piézoélectrique.
Les nitrures III-V présentent une structure cristalline hexagonale de type Wurtzite. Le ten-
seur piézoélectrique pour ce type de structure est exprimé sous la forme matricielle suivante :

0 0 0 0 ey O
0 0 0 e5 0 0 (4.24)
0

Si l'on se restreint aux contraintes appliquées dans la direction c-[0001] correspondante & la
direction de croissance traditionnelle des NF de GaN et ZnO, la polarisation P peut simplement
étre exprimée grace aux coeflicients piézoélectriques es3 et e3; comme suit :

P3 = e33€e3 + e31(€1 + €3) (4.25)

4.3.1.2 Echantillons de NF de GalN

Dans le cadre de cette étude, nous avons caractérisé des NF de GaN dont la synthese par
épitaxie par jet moléculaire assisté par plasma sans catalyseur est décrite précisément dans la
référence [222]. Tout d’abord, une fine couche d’AIN est déposée sur un substrat de Si (111)
fortement dopé afin de favoriser 'orientation des NF. Le dépét de GalN en ensuite lieu sous
atmosphere riche en azote & 790°C. La croissance des NF de GaN débute par la formation
d’ilots, par le processus Stranski-Krastanov qui jouent le réle de sites de nucléation permettant
la croissance de NF. Ainsi les NF croissent selon I’axe C ([0001]) et leurs diameétres et longueurs
dont déterminés par la durée et la température de dépdt. La figure 4.21 représente une vue
MEB & 45° d’un échantillon de NF de GaN. Les NF ont des diameétres compris entre 25 et 30
nm et font environ 1 um de long.

FIGURE 4.21 — Vue MEB & 45° de ’échantillon de NF de GaN.

D’apres [223], les constantes piézoélectriques d’un film de GaN intrinséque : ess, egs, et es;
valent respectivement 0.73, -0.36, et -0.3 C'/ m2.

4.3.1.3 Méthode ZLW et premiers tests

Pour I’étude des propriétés piézoélectriques des nanostructures unidimensionnelles, des ou-
tils et méthodes adaptés sont nécessaires. L’AFM est une technique classique pour la nano-
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manipulation et la caractérisation morphologique des nanostructures et permet également la
caractérisation électrique grace a l’utilisation de pointes conductrices.

7Z.L.. Wang et J. Song ont développé une technique de récupération d’énergie électrique a
partir de la déformation de NF piézoélectriques par une pointe AFM conductrice [31]. Pour ce
faire, une pointe AFM balaie en mode contact un échantillon de NF verticaux produisant ainsi
une déformation et un potentiel piézoélectrique induit. Le potentiel est mesuré par la pointe
AFM conductrice via une résistance grace & un circuit de mesure reliant la pointe et 1’échantillon
(figure 4.22). Les pics de tension typiques mesurés sur des NF de ZnO grace cette technique
sont de l'ordre de 6 & 9 mV. De nombreuses études dérivées de cette méthode ont permis la
caractérisation de NF fonctionnalisés [36], démontré la réalisation de nano générateurs basés
sur une matrice de NF de ZnO dopés p et n [34], permis d’optimiser les parameétres de scan
AFM pour maximiser la tension de sortie du nano générateur [33], etc.

=}~ 1 /*IV

FIGURE 4.22 — Dispositif expérimental et méthode de génération d’un potentiel électrique a
partir de la déformation d’un NF développée par Z.L. Wang et J. Song. (D’apres [59]).

Dans un premier temps, cette méthode a été utilisée sur I’échantillon de NF de GaN décrit
précédemment. Cette technique nous a permis de mesurer des différences de potentiels compris
entre 40 et 160 mV en appliquant une force de 10 nN sur I’échantillon. Nous avons néanmoins
pu constater que les résultats sont tres dépendants de la vitesse de scan et de la force appliquée.
Lorsque la force appliquée est trop faible, la déformation du NF n’est pas suffisante pour produire
un pic de potentiel suffisant et lorsqu’elle est trop importante, les NF peuvent étre endommagés
par la pointe. La figure 4.23 montre un scan AFM en mode tapping et la photo MEB du méme
site apres scan de I’échantillon en mode contact lorsque la force appliquée est trop importante.
Lorsque la vitesse de scan est trop importante, il la durée de contact pointe/fil peut devenir
trop faible pour pouvoir mesurer un pic de tension ou au contraire trop lente et conduire & un
augmentation du temps de fuite des charges et diminuer ainsi les pics observés [33]. De plus, il
est impossible de déterminer exactement comment et avec quelle intensité la force est appliquée
sur le fil, quels fils ont été cassés et si I’on déforme un NF unique ou plusieurs NF a la fois.

4.3.2 Nouvelle méthode et dispositif expérimental

Afin d’étudier les propriétés piézoélectriques des matériaux a 1’échelle nanométrique, il est in-
dispensable de contrdler précisément les interactions pointe/échantillon et d’analyser en détails
la relation entre la force appliquée et le potentiel généré sur un nanofil unique. Pour cela, nous
avons développé une méthode de caractérisation basée sur la déformation d’un NF par une
pointe AFM conductrice, permettant de mesurer a la fois le potentiel piézoélectrique induit,
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FIGURE 4.23 — Image AFM en tapping mode et vue MEB apreés scan d’un échantillon de NF
par la méthode Wang lorsque la force appliquée est trop importante.

la force appliquée et la déformation du NF. Cette méthode permet également d’imager et de
sélectionner les objets a caractériser afin de connaitre leur configuration et leur état avant et
apres mesure.

Le dispositif de mesure est schématisé sur la figure 4.24. L’échantillon est sectionné en deux
parties dont 1'une est collée verticalement sur un porte échantillon métallique de la méme facon
que pour les mesures mécaniques présentées précédemment. La laque d’argent est ici utilisée
afin d’obtenir un contact ohmique entre I’échantillon et le porte échantillon. Lors de ’apparition
d’un potentiel électrique, un courant circule a travers le circuit qui constitué du NF, de la pointe
AFM, du dispositif de mesure, et du support métallique de I’échantillon. La résistance électrique
totale est égale a la somme de la résistance du NF et du contact pointe/NF. Cette derniere étant
supposée potentiellement élevée, un ampli tension-tension & forte impédance d’entrée (100 M ()
est nécessaire pour la mesure de faibles tensions. Pour 'observation et ’enregistrement des po-
tentiels, un oscilloscope numérique est utilisé.

Comme pour la caractérisation mécanique, la méthode développée peut étre décomposée
en deux étapes principales. La premiere consiste a balayer 1’échantillon en mode tapping pour
obtenir une image haute résolution de la topographie de I’échantillon ce qui permet de localiser
les structures et d’apprécier leur configuration avant mesure. Pour la deuxieme étape le balayage
de la pointe en x et y est stoppé et la pointe est utilisée pour appliquer une force en un point
précis permettant de déformer un NF unique et de générer un potentiel piézoélectrique qui sera
enregistré grace au dispositif de mesure électrique décrit précédemment. Comme décrit dans de
nombreuses publications, lors de ce type de déformation d’une structure NF, le potentiel est
maximal a la surface du NF' : positif sur le c6té en tension, et négatif sur le c6té en compression
[31, 220, 34]. Apres I’étape de mesure du potentiel, un nouveau scan en mode tapping est réalisé
afin de s’assurer que les NF n’ont pas été endommagés lors de leur déformation.

Comparée a la méthode Z. L. Wang [31] décrite précédemment, notre méthode présente
plusieurs avantages :

— le scan en mode tapping réalisé avant la mesure permet d’obtenir de nombreuses infor-
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FIGURE 4.24 — Dispositif expérimental pour la mesure de potentiel induit par la déformation
d’un NF piézoélectrique grace a une point AFM conductrice.

mations sur la topographie de I’échantillon. Les dimensions des structures peuvent étre
déduites et un objet pertinent est choisi en fonction de sa position. L’utilisation du mode
tapping permet de ne pas endommager les NF';

— le scan réalisé apres mesure permet de vérifier que les mesures AFM n’ont pas cassé le
NF;

— la direction, l'intensité, et le point d’application de la force sont connus précisément ce
qui permet de mesurer le potentiel généré par la déformation connue d’un NF unique;

— le module de Young du NF peut également étre déduit des ces mesures grace aux méthodes

présentées précédemment dans ce chapitre.

4.3.3 Mesure du potentiel piézoélectrique et interprétation

Afin de comprendre le comportement électrique des NF de GalN, il est important d’analyser
le contact pointe/NF.

Lors de la déformation du NF par la pointe AFM, cette derniére est en contact avec la face
du NF en tension ot la contrainte induit un potentiel positif [59, 220, 34]. La hauteur de barriere
entre le métal et le semi-conducteur est égale a la différence entre le travail de sortie du métal et
Paffinité électronique du semi-conducteur. L’affinité électronique et la largeur de bande du GaN
intrinséque sont respectivement de 4.1 et 3.39 eV [224]. Pour les mesures électriques sur NF de
GaN des pointes AFM conductrices ont été utilisées. Elles sont réalisées & partir de Si fortement
dopé N recouvert d’un alliage métallique platine-iridium (Pt-Ir). La valeur exacte du travail de
sortie de Dalliage Pt-Ir n’a pas été précisément calculée, elle est de I'ordre de 5.5 eV [225]. Ainsi,
comme décrit dans les références [31, 220, 34] dans le cas de NF de ZnO, U'interface Pt-Ir / GaN
se comporte probablement comme une diode Schottky polarisée en inverse empéchant le passage
d’un courant important. Cependant, dans notre configuration, nous pensons que la présence du
préamplificateur peu favoriser la détection d’un courant, méme si celui-ci est largement réduit
par la barriere de potentiel a 'interface pointe/NF.

De plus, il est envisageable que 'augmentation de la force appliquée par la pointe sur le
NF, et ainsi de la contrainte résultante dans le NF modifie la structure de bande du NF comme
cela a déja été démontré pour le Si et le SiGe [226, 78, 227, 77, 76]. Cet effet peut induire
une réduction de la barriere Schottky a l’'interface. Selon cette hypothese, il serait possible de
mesurer un potentiel positif sur la face du NF contrainte en tension pour des déformations
suffisamment importantes.
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Considérant I'impacte de la barriere Schottky et de la résistance de contact, il est important
d’indiquer que la valeur du potentiel mesuré est nécessairement inférieure a la valeur réelle du
potentiel généré par la déformation.

Etant donné que la hauteur de barriére est dépendante de la nature du métal déposé sur la
pointe, nous avons, dans le cadre de cette étude, utilisé différents types de pointes afin d’opti-
miser le potentiel mesuré. Tous les résultats présentés ci-apres ont été obtenus avec des pointes
Pt-Ir grace auxquelles les potentiels mesurés sont maximums, comparativement aux potentiels
mesurés avec d’autres pointes (diamant dopé, Pt-Cr).

Enfin, pour analyser les propriétés piézoélectriques des nanostructures, il est important de
définir la relation entre force appliquée et potentiel piézoélectrique induit. Gao et coll. [220]
donnent une expression de ce potentiel au point d’application de la force en fonction de la force
appliquée et des caractéristiques du matériau :

1 1 F
=——le3zs —2(1 +v)e1s — 2ves1| =— 4.26
¢ 7Tlio—|—fm_[33 ( Jeis Sl]Er (4.26)
ou ¢ est le potentiel généré par la force F' appliquée perpendiculairement au NF, e3s, e3s,
et ess, sont les constantes piézoélectriques, et x| la constante diélectrique du GaN, kg la per-
mittivité du vide, v, le coefficient de Poisson, E le module de Young, et r le rayon du NF.
Le potentiel généré peut également étre exprimé directement en fonction de la déflexion du
NF :

-3 1 r’
= Zm[ea?, — 2(1 + V)e].5 - 2U€31] l_3mmait (427)

ou, I est la distance séparant le pied du NF du point de mesure et m,,q,; représente la
déflexion du NF en ce point. La fonction A est définie comme suit :

1
A= ——TJess —2(1 +v)eis —2ve 4.28
FLOJFM[:B (1+v)ers 31] (4.28)
L’équation 4.27 devient alors :
3
gb - ZAZ_‘dmmax (429)

Le potentiel piézoélectrique du NF de rayon r, généré au point d’application ! de la force,
est ici exprimé en fonction des caractéristiques physiques du GalN (via la fonction A) et de la
déflexion m,q; dépendante de la force appliquée.

4.3.4 Résultats sur NF de GaN

La méthode de déformation verticale des NF a été utilisée pour générer un potentiel piézoélectrique
sur les NF de GalN. Ces travaux ont été réalisés a 4 mains, en collaboration avec Xin Xu alors
doctorant & PIMEP-LAHC.

Tout d’abord, les NF sont imagés grace a un scan en mode tapping du rebord de I’échantillon
(figure 4.25) et un NF est alors sélectionné pour la caractérisation piézoélectrique. La figure 4.26
illustre le protocole de mesure du potentiel piézoélectrique ainsi que le potentiel mesuré en pa-
rallele avec la déflexion de la pointe en différents points en fonction du temps. Lorsqu’un NF
est sélectionné, une courbe de force est réalisée sur un substrat indéformable (a) afin d’enregis-
trer la déflexion de la poutre en fonction de la position des piézos de la méme fagon que pour
la caractérisation mécanique. Aucun potentiel n’est mesuré en ce point. La pointe est ensuite
déplacée a la verticale du NF (b) puis selon Paxe 7Z afin d’exercer une force sur le NF (c). En
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ce point, le potentiel correspondant a la force appliquée est mesuré.

"‘M '!" w .i

FIGURE 4.25 — Image MEB et AFM en mode tapping du rebord de I’échantillon de NF de GaN
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FIGURE 4.26 —I) Protocole de déformation et mesure du potentiel électrique induit, IT) déflexion
de la pointe et potentiel mesuré correspondant.

Les courbes de forces réalisées avec la pointe AFM étant entierement paramétrables, il est
possible de controler 'intensité de la force appliquée sur le fil ainsi que la durée et la vitesse
d’augmentation de cette force. Les mesures réalisées en faisant varier ces différents parametres
ont permis de démontrer la fiabilité des mesures de potentiel piézoélectrique. Sur la figure 4.27,
la déflexion de la pointe ainsi que le potentiel piézoélectrique mesuré sont tracés en parallele
en fonction du temps. Le graphique I) de la figure 4.27 représente les résultats des mesures
réalisées en diminuant progressivement la force maximum appliquée sur le NF. Comme prévu
par I’équation 4.29, la valeur du potentiel maximum décroit lorsque la valeur de la force maxi-
mum exercée, donc de la déflexion maximum du NF décroit. Le graphique II) de la figure
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4.27 représente les résultats des mesures réalisées en diminuant progressivement la vitesse de
déplacement des piézos, c’est a dire la vitesse d’augmentation et de diminution de la force, et
donc la vitesse de déflexion du NF. Ici encore, la durée du potentiel mesurée varie de fagon
cohérente avec la déflexion du NF en fonction du temps.
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FIGURE 4.27 — T) mesure du potentiel électrique d’un NF de GaN de 70 nm de diamétre pour
différentes forces appliquées, et II) pour différentes vitesses de déformation du NF.

Nous avons reporté sur la figure 4.28 le potentiel électrique mesuré en fonction de la déflexion
du NF déduite de la déflexion de la pointe AFM (cf. section 4.2.3.1). La courbe potentiel-
déflexion peut étre divisée en trois régions distinctes : blocage, quasi-linéaire, et saturation.
Dans la région de blocage, aucun potentiel ne peut étre mesuré bien que le NF commence & étre
déformé. Nous pensons que la présence d’une barriere de potentiel due & la jonction métal/semi-
conducteur pourrait étre responsable de ce blocage et que la déflexion est trop faible pour induire
une modification de la structure de bande du GaN. De plus, la qualité du contact électrique
pointe/NF n’est probablement pas parfait dans pour de faibles forces appliquées. Comme nous
pouvons le voir, cette région s’étend jusqu’a une déflexion de 40 nm dans ces conditions de
mesure. Lorsque la déflexion du NF augmente, la contrainte dans le NF devient suffisante pour
induire un potentiel suffisant pour permettre le passage d’un courant a travers la barriere de
potentiel, ou bien devient suffisant pour induire un abaissement de cette derniére grace a la mo-
dification de la structure de bande du GaN. Le potentiel piézoélectrique peut alors étre mesuré
et on constate qu’il varie linéairement avec la déflexion donc avec la déformation du NF comme
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prévu par ’équation 4.29. Cette région dite quasi-linéuire s’étend, dans ’exemple étudié, d’une
déflexion de 40 nm a 55 nm. Enfin, lorsque la déflexion du NF devient trop importante, le poten-
tiel électrique mesuré sature. Cette observation peut s’expliquer par une saturation du champ
électrique induit par la déformation a l'intérieur du NF due a une saturation de la rotation des
dipdles responsable de la polarisation [228]. Cette région de saturation s’étend au deld d’une
déflexion égale a 55 nm dans ’exemple commenté.
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FIGURE 4.28 — Potentiel électrique mesuré en fonction de la déformation d’un NF de GaN de
70 nm de diametre a une distance de 590 nm du pied du NF.

Les valeurs de potentiel mesurées ont été comparées avec les valeurs théoriques calculées
grace a ’équation 4.29 en utilisant les valeurs théoriques des constantes piézoélectriques et
didlectriques du GaN. Pour une déflexion de 55 nm & une distance pied/point de mesure
I = 598nm, la valeur théorique du potentiel piézoélectrique induit est de ¢, = 5.8 x 1073 V.
Cette valeur est environ 20 fois inférieure a la valeur calculée sur le NF de GaN pour la méme
déflexion au méme point de mesure (¢, = 1.1 X 1072 V, cf. figure 4.28).

Bien qu’une étude plus poussée soit nécessaire & ’analyse complete de ce comportement, ces
résultats expérimentaux préliminaires permettent d’avancer, en considérant ’équation 4.29, que
l'augmentation de la fonction A & I’échelle nanométrique pourrait étre une cause de la différence
entre la valeur théorique et pratique du potentiel induit.

La fonction A est proportionnelle aux constantes piézoélectriques e;; ainsi qu’au coeffi-
cient de Poisson, v, et est inversement proportionnelle & la constante diélectrique du GaN & .
L’augmentation significative de la fonction A pourrait étre due a une importante variation des
constantes physiques du matériau GalN a 1’échelle nanométrique. Par exemple, 'augmentation
des constantes piézoélectriques de NF de ZnO et d’AIN par rapport aux valeurs théorique a
déja été observé [1, 229, 230| et est expliquée par 'augmentation du rapport surface/volume
qui induit une influence grandissante des effets de surface par rapport au comportement massif
du matériau.

La compréhension de ces effets de surface nécessite une étude plus fondamentale des matériaux
caractérisé qui dépasse les objectifs de nos travaux. Il serait également enrichissant de pour-
suivre plus avant ’étude du comportement piézoélectrique de ces matériaux ainsi que d’autres
afin de dégager une tendance plus générale de ’évolution des propriétés piézoélectrique en fonc-
tion de la taille des structures. I’étude de la conductivité de nanofils de Si ou des propriétés
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piézorésistives de nanofils dopés sous contraintes est alors envisageable.

Conclusion

Nous avons, dans cette derniére partie, présenté une nouvelle méthode permettant la ca-
ractérisation de NF piézoélectriques as-grown. Cette derniére présente de nombreux avantages
en comparaison des autres méthodes existantes :

— cette méthode permet des mesures reproductibles et fiables du potentiel piézoélectrique

des NF grace au contréle de la force appliquée et de la position de mesure;

— il est possible de localiser, d’observer et de sélectionner le NF qu’il sera pertinent d’analyser
et de vérifier son intégrité aprés mesure grace aux scans en mode tapping réalisés avant
et apres les mesures;;

— la force appliquée et la déformation induite sont contrélées précisément ce qui rend possible
l’analyse du potentiel piézoélectrique en fonction de la contrainte ;

— cette méthode permet de surmonter la barriere de potentiel due au contact Schottky et
de mesurer de potentiel piézoélectrique positif sur la face en tension du NF.

Nous avons ainsi pu constater que la mesure du potentiel induit par la déformation d’un
NF piézoélectrique nécessité une déformation minimum et que ce dernier variait linéairement
avec la déflexion du NF jusqu’a saturer pour de fortes déflexion. Les potentiels mesurés sont
supérieurs aux prévisions théorique ce qui pourrait étre expliquée par une augmentation des
constantes piézoélectriques du matériau a 1’échelle nanométrique.

La méthode développée pourra permettre I’étude des propriétés piézoélectriques des na-
nomatériaux en vue de leur utilisation en tant que nanogénérateurs dans des dispositifs type
NEMS autoalimentés.

4.4 Vers les dispositifs 4 nanofils

Outre leur intérét fondamental pour I’étude des matériaux a 1’échelle nanométrique, les NF
constituent des éléments prometteurs en tant que briques de base pour de nouvelles applications.
Parmi celles-ci, les dispositifs électromécaniques nanométriques (NEMS) pourraient bénéficier
du large rapport longueur/largeur ({/L) ou surface/volume (S/V) de ces structures en les utili-
sant comme éléments transducteur. En effet, des rapports /L ou S/V élevés peuvent permettre
une augmentation de la sensibilité de détection comme nous 'avons vu un peu plus tot dans ce
chapitre dans le cas de la déformation des NF'.

Les membranes ultra-minces suspendues et les applications qui leurs sont associées ont
fait I'objet de plusieurs études. Le comportement mécanique des ces membranes a en effet été
modélisé et étudié en pratique, et différents architectures faisant intervenir ces structures ont été
proposées pour la réalisation des capteurs & partir d’éléments transducteurs divers [3, 231, 232].
Dans un premier temps, la méthode de réalisation de ces membranes développée au laboratoire
IMEP -LAHC sera présentée. L’intérét des NF en tant que transducteur pour des capteurs
NEMS basés sur ces membranes sera ensuite discuté et les premieres étapes de réalisation de
commentées.

4.4.1 Membranes ultra-minces suspendues

Les membranes dont il est question sont des carrés de plusieurs centaines de micrometres de
cOté et d’'une épaisseur inférieure & 1 um. La nature de ces membranes dépend du substrat sur
lequel elles sont réalisées. En face arriere du substrat, des ouvertures, dont la taille correspond
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a celle des membranes désirées, sont réalisées dans un masque dur. La membrane est ensuite
obtenue par gravure ionique réactive profonde (Deep Reuctive Ion Ftching), gravure physique
fortement isotrope qui consiste & bombarder le substrat par les ions d’un plasma. Cette méthode
nécessite la présence dune couche d’arrét constitué d’oxyde de silicium, dont la vitesse de gra-
vure est bien inférieur a celle du Si, ce qui permet une forte sélectivité et un bon contréle de
I’épaisseur de la membrane. Cette derniere peut étre composée de plusieurs couche si un sub-
strat de SOI est utilisé (figure 4.29)

FIGURE 4.29 — Réalisation d’une membrane ultra-mince suspendue par gravure ionique réactive
profonde (bleu = substrat de Si, gris = oxyde de silicium, vert = masque).

Pour leur étude, les membranes peuvent étre déformées en statique, grace a une pompe a
vide placée sous la membrane, ou en dynamique, grace a des céramiques piézoélectriques uti-
lisées comme oscillateurs.

4.4.2 Dispositifs

Plusieurs études ont été menées sur les dispositifs basés sur 1'utilisation des membranes
souples tels que des capteurs de pression [3] ou des dispositifs de caractérisation de matériaux
sous contraintes [232]. La déformation de ces membranes permet en effet d’appliquer une
contrainte proportionnelle & sa déformation, & une structure placée sur celle-ci.

Pour ces dispositifs, le but est de transmettre & la structure présente sur la membrane la
contrainte maximale pour une déformation donnée de la membrane. Xu et coll. [3] et Bercu et
coll. [232] ont étudié la déformation de la membrane et la position optimale de la structure sur
cette membrane afin qu’une contrainte maximale lui soit communiqué lors de la déformation.
Ainsi dans le cas de NF piézorésistifs, Bercu et coll. ont montré que la variation de résistivité
dans une nanostructure placée a 20 nm des bords d’une membrane de 150 um de c6té et de 1.1
um d’épaisseur pouvait atteindre 20% [232]. Xu et coll. ont présenté un capteur de pression basé
sur utilisation d’un NF hétérostructuré sur membrane ultra-mince [3]. Le NF est constitué de
deux sections de Si fortement dopé N séparées par une barriere d’oxyde de 2 nm d’épaisseur.
La déformation de la membrane induit une modification de la largeur de la jonction et du
courant tunnel au travers de celle-ci. Ainsi Xu a montré que la densité de courant varie avec
I’exponentielle de la variation de pression appliquée a la membrane.

4.4.3 Nanofil de SiGe connecté sur membrane

Les résultats obtenus par X. Xu sont tres prometteurs mais la réalisation d’une jonction
d’oxyde de 2 nm dans un NF de Si représente un enjeu technologique considérable. En se ba-
sant sur les travaux existants et sur l'expertise développée a 'IMEP, nous avons envisagé la
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réalisation d’un dispositif a NF connecté sur membrane souple. Cette architecture devra per-
mettre d’étudier la modification de la densité de courant a travers le NF en fonction de la
contrainte qui lui est appliquée et de développer un capteur de pression grace a la relation pres-
sion/déformation de la membrane déja étudiée. Dans un deuxiéme temps, avec la maitrise de la
syntheése de NF hétérostructurés Si/SiGe, il sera possible de réaliser des jonctions Si/SiGe/Si ou
SiGe/Si/SiGe qui pourront & leur tour étre utilisées en tant que transducteur pour des capteurs
de pression basés sur membranes ultra-minces.

FIGURE 4.30 — Photos d’un substrat de Si + SiO9 apres dispersion des NF et réalisation des
contacts métalliques.

Pour réaliser ces dispositifs, il faut commencer par contacter puis caractériser électriquement
les NF sur le substrat. Dans un premier temps, des NF de SiGe a 20% Ge ont été mis en
solution dans de l’isoporanol par sonication, et dispersés aléatoirement sur une plaque de Si de
4” recouverte d’un oxyde de silicium de 200 nm réalisé thermiquement. Apres le dépot d’un
film de résine photosensible par spin coating, le substrat et le masque permettant de définir les
contacts sont insolés par rayonnement UV et les motifs du masque transférés a la résine. Apres
révélation des motifs insolés, un dépot de 100 nm de Ni suivi de 100 nm d’Al permet de réaliser
les contacts (figure 4.30). La dispersion des fils et le positionnement du masque par rapport aux
fils étant aléatoires, une observation au microscope optique est nécessaire pour déterminer la
position des NF contactés (figure 4.31).

La caractérisation des NF connectés se fait grace a une station sous pointe. Nous avons
pu constater que la majorité des NF qui apparaissent contactés au microscope optique sont
effectivement connectés électriquement. Sur la figure 4.32 sont tracés les caractéristiques Ipg
de Vpg a différentes tensions de grille Vg, ainsi que Ipg en fonction de Vg a Vpg = 500 mV
d’un NF de SiGe. Les contacts sont séparés de 2 um et la tension de grille est appliquée via la
face arriere de substrat de Si dopé n.

Les valeurs maximales de courants mesurés varient considérablement d’un NF a l'autre
mais pour tous les NF caractérisés, le courant diminue pour des polarisations positives de la
grille, et augmente lorsque la grille est polarisée négativement. Bien que les NF soient non
intentionnellement dopés, il s’avere que cette dépendance de la conductance avec effet de
champ est le comportement typique d’un semiconducteur dopé p. Ce dopage non intentionnel
peut s’expliquer par une probable contamination du réacteur de croissance.

Une fois que les NF connectés ont été identifiés et caractérisés, la réalisation des membranes
sous les contacts peut avoir lieu grace a un alignement du masque de la face arriere sur des croix
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FIGURE 4.31 — Vue au microscope optique d'un NF contacté (x50).
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FIGURE 4.32 — Caractéristiques Ipg de Vpg pour différentes tensions Vi et Ipg en fonction de
Vo a Vpg = 500 mV pour un NF de SiGe a 20% de Ge.
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présentes sur le layout en face avant. Les essais que nous avons effectués pour la réalisation de
membranes apres dép6t et contact des NF n’ont pas été fructueux. Les dispositifs réalisés en
face avant n’ont pas résisté au processus de réalisation des membranes. Une autre méthodologie
doit alors étre envisagée pour la réalisation des ces dispositifs; la dispersion et le contact des
NF devront probablement étre envisagés apres réalisation des membranes.

Pour conclure, nous avons dans cette derniere partie présenté une architecture possible
de dispositif faisant intervenir les NF de SiGe. Ce dispositif devra permettre de mesurer une
pression grace a la variation de la conductance d’un NF contacté sur un membrane ultra-mince
suspendue. En se basant sur des technologies développées au LTM ainsi qu’a 'IMEP-LAHC,
nous avons mené & bien les premieres étapes de réalisation de ce dispositif. Les NF ont été
dispersés, contactés et caractérisés électriquement. Ces premieres réalisations nous ont permis
de prendre conscience des défis technologiques a relever pour la réalisation de dispositif fiables
et I'obtention de résultats reproductibles. Il faudra en effet optimiser la phase de contact des
NF afin d’uniformiser leurs caractéristiques électroniques et envisager de nouvelles approches
pour la réalisation des membranes suspendues.

Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté différentes méthodes de caractérisation des NF.
Contrairement aux chapitres précédents, ou le propos se limitait a la compréhension des mécanismes
de croissance, 'enjeu des caractérisations présentées dans ce chapitre est de progresser plus
concrétement vers 'intégration de ces nanostructures dans divers dispositifs. Pour cela, les pro-
priétés pertinentes des matériaux qui seront mises en jeu doivent étre caractérisées a l’échelle
du NF. Dans cette optique, ’AFM est un outil parfaitement adapté & la manipulation des
matériaux a cette échelle.

Nous avons pu voir dans un premier temps que le module de Youg est un parameétre pertinent
pour la caractérisation des propriétés mécaniques des NF. Deux méthodes de caractérisation de
NF as grown ont été présentées et comparées. A cette occasion, nous avons pu constater que les
erreurs inhérentes aux processus de manipulation des NF avaient différentes conséquences en
fonction de la méthode appliquée. L’existence d’une distance cachée au niveau du pied du NF
nous a permis de conclure que la méthode Gordon semblait plus adaptée a la caractérisation de
NF.

Cette méthode a ensuite été mise en ceuvre sur des NF de Si, mais aussi GaN et ZnO qui
présentent des propriétés différentes et prometteuses pour la réalisation de nouveau disposi-
tifs. Nous avons dégagé une tendance du module de Young & augmenter lorsque le diametre
des NF caractérisés diminue qui peut s’expliquer par une augmentation des «effets de surfaces
> lorsque le rapport surface/volume augmente, ainsi que par une diminution de la quantité de
défauts et une meilleure régularité de la section des NF lorsque leurs diametres diminuent. Le
comportement mécanique de certains NF nous a également amené & envisager des déplacement
et tilts au niveau des pieds de ces NF. Le modele développé nous a permis de mieux décrire le
comportement de ces NF mais n’a pas conduit a des résultats satisfaisant sur le comportement
mécanique réel du pied des NF'.

Dans un deuxieme temps, nous nous sommes intéressés & la caractérisation des propriétés
piézoélectriques de NF de GaN. Une nouvelle méthode AFM de caractérisation basée sur la
déformation d’un NF as grown et la mesure du potentiel piézoélectrique induit a été développée.
Cette méthode permet de réaliser des mesures reproductibles et fiables et de mieux contréler
la déformation des NF. Nous avons alors pu constater que le potentiel mesuré sur les NF
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de GaN est supérieur aux valeurs théoriques pour une méme déformation. Cette observation
pourrait s’expliquer par une augmentation des constantes piézoélectriques du GaN a I’échelle
nanométrique.

Enfin, la technologie des membranes ultra-mince suspendues a été présentée. Ces dernieres,
combinées aux différentes propriétés des NF, s’averent tres prometteuses pour la réalisation de
dispositifs tels que des capteurs de pression. Les premieres étapes de réalisation d’un capteur a
NF de SiGe sur membrane ont été présentées. La réalisation de contacts sur des NF de SiGe a
permis une premiere caractérisation électrique qui a montré un comportement de type p de ces
NF. Les méthodes de réalisation de la membrane suspendues devront étre adaptées a la présence
de NF connectés en face avant pour réaliser un capteur basé sur la variation de conductance
des NF en fonction de la contrainte.
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Conclusion générale

Les objectifs de ce travail étaient ’étude de la croissance et la caractérisation de nanofils
par microscopie & force atomique. Nous nous sommes focalisés sur 'alliage SiGe qui est, de loin,
le matériau le moins étudié dans la zoologie des nanofils IV-IV. La croissance de nanofils de
Ge pur a température réduite et d’hétérostructures ont également été démontrées. Enfin, une
technique de caractérisation par sonde locale des contraintes dans les nanofils a été décrite.

Les moyens de fabrication et les applications génériques des nanofils sont tout d’abord
présentées, avant d’aborder plus particulierement lalliage SiGe.

La croissance assistée par or de nanofils de SiGe a été étudiée. Les parametres importants
qui gouvernent la morphologie et la composition des nanofils ont été déterminés. 11 s’agit essen-
tiellement de la température, la composition de la phase gazeuse, ainsi que la pression dans le
réacteur. L’étude en température a montré une fenétre de procédés étroite entre 350 et 400°C
conduisant a l’obtention de nanofils de bonne qualité structurale. La variation du ratio de flux
SiH4/GeHy nous a permis de faire varier la fraction de Ge des nanofils entre 20 et 50%. Nous
avons pu constater que les vitesses de croissance axiale des nanofils augmentent avec le flux de
silane. Nous avons montré pour la premiere fois que 'introduction de HCI gazeux lors de la
croissance de nanofils SiGe a plusieurs influences majeures : 1) amélioration de la morphologie
des nanofils, ii) diminution de la croissance non catalysée, et iii) augmentation de la fraction
de Ge dans les nanofils. Les mécanismes d’actions du HCI ont alors été étudiés et ont permis
la description d’un modele phénoménologique d’action du HCI. Ce modele est principalement
basé sur la passivation des surfaces par atomes de chlore qui permet de réduire le dépét non
catalysé et la création de nouvelles espéces en phase gazeuse (chlorosilanes et chlorogermanes).
Cette passivation accrue par rapport a la passivation hydrogene permet également de favori-
ser I'incorporation du Ge dans le catalyseur. En effet, la réduction des sites libres a la surface
du catalyseur induit une augmentation de I’adsoprtion/décomposition des précurseurs les plus
réactif par rapport aux précurseur sles moins réactif. Les précurseurs du germanium étant plus
réactifs que ceux du silicium, l'incorporation de Ge est favorisée.

Nous nous sommes ensuite intéressés a la croissance de nanofils compatibles avec les procédés
de la microélectronique, c’est-a-dire en utilisant dans un premier temps des catalyseurs compa-
tibles avec les procédés frontend CMOS, puis des températures réduites compatibles avec les
procédés back-end. Nous avons ainsi étudié la croissance de nanofils de SiGe catalysés par des
siliciures de Pt, Ni et Pd. Nous avons pu constater que 'obtention de nanofils n’était possible
qu’en présence de HCI sans lequel aucune croissance catalysée n’est observable. De plus, la co-
nicité des nanofils diminue avec le flux de HCI. Typiquement, la croissance catalysée par PdSi,
PtSi, et NiSi, est observable pour des températures comprises entre 650 et 700°C. La variation
du ratio SiH,/GeH, nous a également permis de faire varier la fraction de Ge entre 10 et 60%.

La croissance de nanofils de Ge a température réduite a été étudiée selon trois approches
différentes : (i) & pression réduite, (ii) aprés dépot d’une couche de Ge sur le substrat, (iii) et
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a pression élevée en présence de HCIl. Cette derniere approche a permis d’obtenir des vitesses
de croissance axiales importantes tout en minimisant le dép6t non catalysé responsable de la
conicité des nanofils. Pour toutes ces croissances, les résultats ont pu étre interprétés grace au
modele phénoménologique d’action du HCL.

Les études menées sur la croissance de nanofils SiGe nous ont ensuite permis de démarrer un
travail sur ’élaboration d’hétérojonctions Si/SiGe et de structures coeur/coquille en utilisant
différents catalyseurs.

Enfin, nous avons étudié les propriétés mécaniques par sonde locale de nanofils IV-IV, mais
aussi, de nanofils & base de semiconducteurs III-V. Nous avons pu voir que le module de Young
est un parametre pertinent pour I’étude des propriétés mécaniques des nanofils pour progresser
vers leur intégration dans des dispositifs types NEMS. Les modules de Young de différents types
de nanofils ont été mesurés grace a la déformation de nanofils unique par AFM. Nous avons
ainsi pu observer que le module de Young des nanofils augmente lorsque le diametre des nanofils
diminue. La technique de déformation de nanofils a ensuite été adaptée a la mesure de potentiel
piézoélectrique de nanofils de GaN. Ainsi les potentiels mesurés s’avérent étre supérieurs aux
potentiels théoriques calculés pour des déformations identiques. L’augmentation des coefficients
piézoélectrique du matériau & 1’échelle nanométrique pourrait expliquer ces observations. Les
premieres étapes d’intégration de nanofils de SiGe sur membrane souple ont été présentées. La
caractérisation électrique a montré un comportement de type p de ces nanofils.

Nous pouvons envisager plusieurs perspectives a ces travaux. D’une part, I’étude de la crois-
sance des nanofils SiGe pourra étre poursuivie dans différentes directions. Tout d’abord, il
sera intéressant d’étudier le dopage p et n des nanofils en utilisant les différents catalyseurs
et conditions de croissance qui leurs sont associées. Les dopants classiques du silicium tels
que le phosphore ou le bore sont naturellement des candidats logiques pour débuter cette étude.
L’élaboration d’hétérostructures associant hétérojonctions et homojonctions pourra ensuite étre
envisagée pour la réalisation de fonctions électroniques basées sur des nanofils de SiGe.

D’autre part, la réalisation de capteurs basés sur des nanofils connectés sur membranes
souples semble également étre une piste a poursuivre. En effet, il pourrait étre pertinent d’uti-
liser les contraintes appliquées par la déformation des membranes au nanofils pour faire varier
des largeurs de jonctions dans des diodes tunnels a nanofils. La modulation de courant par la
contrainte pourrait alors permettre la réalisation de nanocapteurs haute sensibilité. Ces tech-
nologies pourront ensuite adaptées aux nanofils piézoélectrique afin de réaliser des capteurs par
génération de potentiels piézoélectrique grace a la contrainte.
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Annexe A

Détermination de la fraction de Ge
par spectroscopie Raman

Aspect théorique

La spectroscopie Raman est une technique basée sur la diffusion, par une molécule ou un
réseau, d’un rayonnement monochromatique classiquement généré par une source laser. Lors-
qu’un milieu matériel est soumis a un rayonnement monochromatique, une certaine fraction des
photons de ce rayonnement est absorbée et diffuse dans I’échantillon. Une infime partie de ces
photons diffusés subit une diffusion inélastique qui induit une variation de la fréquence de ces
photons par rapport a celle du rayonnement incident. Il s’agit de l’effet Raman. Les photons
diffusés sont ré-émis et collectés, et leur décalage en fréquence analysé afin de récolter des in-
formations sur les modes vibratoires, et donc la nature de I’échantillon.

L’exposition d’un réseau cristallin & un rayonnement laser induit une excitation de ce réseau,
et dans le cas de la diffusion inélastique des photons, un échange d’énergie par création ou an-
nihilation d’un phonon. La longueur d’onde du rayonnement émis par 1’échantillon peut alors
étre supérieure (décalage Stokes) ou inférieure (anti-Stokes) & la longueur d’onde incidente.
Généralement, les raies Stokes sont plus intenses que les raies anti-Stokes.

Le décalage de longueur d’onde est directement lié & la nature chimique de I’échantillon.
L’étude du spectre Raman d’un échantillon peut ainsi permettre d’en déterminer la composition.
La spectroscopie Raman offre ’avantage d’étre non destructive et de pouvoir étre utilisée sur
des échantillons de tres petites dimensions.

Aspect pratique

Un équipement Raman est constitué de quatre partie principales

— une source excitatrice (laser),

— des optiques pour ’éclairement et la collecte du rayonnement émis,

— un systeme de filtres permettant de sélectionner la longueur d’onde désirée,
un détecteur (photodiode, CCD, etc.)

Dans notre cas, les spectres sont réalisés sur échantillons de nanofils directement apres crois-
sance. Les nanofils sont donc as-grown, sur leur substrat de croissance. L’échantillon est éclairé
par un laser rouge (633 nm) dont le spot représente une surface d’environ 1um?. Des filtres
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peuvent étre appliqués afin de réduire la puissance incidente qui pourrait conduire & un échauffement
de D’échantillon et a un décalage des raies. Des tests réalisés sur plusieurs échantillons de na-
nofils ont montré que l'utilisation d’un filtre 1/10 n’induisait pas de décalage notoire. Dans ces
conditions, la durée typique d’acquisition est de 30 secondes.

Exploitation du spectre Raman d’un échantillon de SiGe

Le spectre Raman d’un échantillon de Sij_,Ge, comporte trois raies principales corres-
pondant & la diffusion des phonons optiques faisant intervenir les vibrations de type Ge-Ge
(~ 300cm™1), Si-Ge (~ 400cm™1), et Si-Si (~ 500cm™1).

Alonso et coll. [112] remarquent que, dans le cas d’un alliage Si;_,Ge, relaxé, le pic Si-Si
varie linéairement avec la fraction de Ge, z, selon la relation suivante :

Wi si = wgi_Si — 70z (A1)

ou wg;_g; est la fréquence du pic Si-Si mesuré sur I’échantillon de Si;_,Ge, et ng—sw la
fréquence du pic de Si-Si mesuré sur un échantillon de Si pur, et x représente la fraction de Ge.

De la méme facon, Chen et coll. [233] propose une relation pour le décalage du pic de Ge :
wé‘e—Ge = wg‘e—Ge + 16 (A2)

oll W§,_ ¢, est la fréquence du pic Ge-Ge mesuré sur ’échantillon de Si;_,Ge, et w%efGe, la
fréquence du pic de Ge-Ge mesuré sur un échantillon de Ge pur, et x représente la fraction de Ge.

La figure A.1 représente le spectre typique d’un échantillon de SiGe. Les deux pics Si-Si
visible correspondent aux nanofils de SiGe (w%; g;), et au substrat de silicium (w¥; ;).

La présence du pic Si-Si correspondant au silicium pur, et imputable au substrat de Si(111),
facilite la détermination de la fraction de Ge grace au décalage du pic Si-Si. Ces deux pics
étant généralement bien mieux définis que les pics Ge-Ge. Sauf indication contraire, la fraction
x de Ge de nos nanofils Sij_,Ge, est déterminé a partir des valeurs w¢,, ., et w%e_Ge et de
I’équation A.1.
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FI1GURE A.1 — Spectre Raman d’un échantillon de nanofils SiGe. On apergoit clairement les pics
Ge-Ge, Si-Ge, et les pics Si-Si correpsndant aux nanofils SiGe et au substrat Si(111). (conditions
de croissance : R = 0.09, T = 400°C, P = 4/5 Torr, t = 40 minutes, et x=0.5)
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Annexe B

Détermination de la fraction de Ge
par diffraction des rayons X

Aspect théorique

La diffraction des rayons X est une technique de non destructive de caractérisation structu-
rale des matériaux cristallins. Elle permet de déterminer les phases cristallines, les contraintes,
ou encore les structures cristallines, et d’en déduire la composition dans certains cas.

Les rayons X sont des rayonnements électromagnétiques dont la longueur d’onde est proche
des distances interatomiques. Ainsi, un faisceau de rayons X envoyé sur un réseau cristallin
diffracte dans des directions particulieres, dépendantes de la structure du réseau.

Dans un cristal, ’arrangement périodique tridimensionnel des éléments constituant le réseau
cristallin implique 'existence de directions particulieres et de plans associés & ces directions.
La distance entre ces plans est appelée distance interréticulaire. Elle dépend de la structure
cristalline et de la nature des atomes constituant le cristal. La loi de Bragg décrit les conditions
de diffraction d’une famille de plans en fonction de la distance interréticulaire, d, la longueur
d’onde du rayon incident, A, et ’angle d’incidence du rayon par rapport a la famille de plans,
0 :

2dsin(0) = n.\ (B.1)

(n est l'ordre de diffraction)
Ainsi, pour un angle de diffraction donné, il est possible de déduire la distance interréticulaire
de la famille de plan diffractant.

Enfin, d’apres ’approximation de la loi de Vegard, le parametre de maille d’un alliage solide
de deux éléments A et B varie linéairement entre le parametre de maille de I’élément A et celui
de I’élément B en fonction de la composition. Pour 'alliage Si1_.Ge, , ’approximation linéaire
de la lot de Vegard est exprimée comme suit :

ASiy_,Gey — agi(l — JI) + agex (B.Q)

ou a; est la parametre de maille du matériau .

Il est important de noter que des corrections ont été apportées a cette approximation linéaire
de I’évolution du parametre de maille avec la fraction de Ge dans alliage SiGe. Dismukes [234],
a notamment démontré que la variation du parametre de maille n’était pas parfaitement linéaire
mais présentait une légere courbure. Ainsi, I'utilisation de I'approximation linéaire de Vegard
conduit & une surestimation de la fraction de Ge pouvant atteindre 7% a x=0.5.
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Nous avons utilisé cette approximation, jugeant que cette erreur n’était pas majoritaire dans
la chaine d’analyse de la composition. Néanmoins, 'utilisation de la loi de Dismukes aurait
permis d’obtenir des résultats plus roche de la réalité.

Le Si, Ge et SiGe cristallisant dans le systeme cubique, la relation entre le parametre de
maille et les distances interréticulaires est donnée par la relation suivante :

a

T — B.3
Y/ ey ey (B3)

Aspect pratique

Pour T'analyse par diffraction des rayons X, I’échantillon de nanofils as-grown et monté
sur un porte-échantillon de sorte qu’il soit parfaitement aligné avec ce dernier. Il est ensuite
placé dans le diffractometre qui comporte un source de rayons X (cuivre, kay = 1.54A), et un
goniometre permettant une mesure 6/260. La mesure consiste & bombarder I’échantillon d’un
faisceau de rayonx X et a mesurer l'intensité diffractée en fonction de ’angle de déviation 26,
0 étant l'angle d’incidence du faisceau. Les différents éléments (tube source, échantillon, et
détecteur) sont montés sur un goniométre permettant la variation de l'angle d’incidence et de
mesure (figure B.1).

détecteur

détecteur

tube fixe

montage théta-2théta

FIGURE B.1 — Montage de mesure 6/20 et goniometre de la marque Bruker.

La diffraction du faisceau de rayon X dans des directions particulieres génere des pics d’in-
tensités en fonction de I'angle mesuré. Une fois la structure et la nature du matériaux, et la
famille de plans diffractant déterminés, L’analyse de la position des pics permet de déduire la
fraction de Ge, z, dans l'alliage Si;_,Ge, .

Le diffractogramme typique d’un échantillon de nanofils SiGe criis dans la direction < 111 >
sur un substrat Si(111) montrant I'intensité diffracté en fonction de l’angle 20 est présenté sur
la figure B.2.

Dans le cas de la diffraction de la famille de plans (111) d’un cristal de SiGe cubique, la
relation entre la position du pic SiGe (Og;ce) et la fraction de Ge, xge, est déduite des relations

9.1,2.2, et 2.3 :
Osi — Osige " Oce
Osice Osi — Oce

TGe = (B4)

ol fg; et Oge sont les positions 260 des pics correspondants aux directions < 111 > du Si et du
Ge, calculées théoriquement.
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FIGURE B.2 - Diffractogramme d’un échantillon de nanofils de SiGe criis sur substrat de Si(111).
Les deux pics correspondant aux nanofils et au substrat se distinguent parfaitement. La mesure
de la position du pic correspondant aux nanofils de SiGe permet le calcul de la fraction de Ge.
La mesure du pic correspondant au pic Si du substrat et la comparaison a sa valeur théorique
permet de vérifier le bon alignement de 1’échantillon avec ’ensemble du dispositif de mesure.
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Les deux pics correspondant aux nanofils et au substrat se distinguent parfaite-
ment. La mesure de la position du pic correspondant aux nanofils de SiGe permet
le calcul de la fraction de Ge. La mesure du pic correspondant au pic Si du sub-
strat et la comparaison a sa valeur théorique permet de vérifier le bon alignement
de I’échantillon avec ’ensemble du dispositif de mesure. . . . . . . . ... .. ..
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Résumé

FEtude de la croissance de nanofils de SiGe par dépot chimique en phase vapeur et ca-
ractérisation par microscopie a force atomique.

Les nanofils semi-conducteurs constituent des briques de bases au potentiel prometteur pour
l’amélioration des dispositifs du futur. D’autre part, ’alliage SiGe permet de contréler les pro-
priétés électroniques de la matiere telles que les mobilités des porteurs et la largeur de bande.
Dans le cadre de ce travail de these, nous étudions les mécanismes de croissance catalysée de
nanofils de SiGe et développons des méthodes de caractérisation de nanofils par AFM.

Dans un premier temps, la croissance par CVD de nanofils de SiGe est étudiée en utilisant
I’or comme catalyseur. Nous étudions 'influence du HCI en phase gazeuse qui permet un contréle
de la croissance de nanofils de SiGe et modélisons son action.

Dans un deuxieme temps, nous étudions la croissance de nanofils SiGe catalysée par siliciures
compatibles CMOS, et la croissance de nanofils de Ge pur a basse température. Nous nous
intéressons également & 1’élaboration d’hétérostructures.

Enfin, nous étudions le module de Young de NF unique de Si, GaN et ZnO par AFM et une
nouvelle méthode de génération de potentiel piézoélectrique sur NF de GalN a été développée.

Mots-clefs : microélectronique ; nanotechnologies; nanofils; silicium ; germanium; CVD ;
catalyseurs alternatifs ; caractérisation ; AFM ; nanomanipulation ; I1I-V

Abstract

Study of SiGe nanowires growth by chemical vapour deposition and characterization by ato-
mic force microscopy.

The use of semiconductor nanowires as building block for futur devices is a promising way of
improving their performances. Moreover, Si;_,Ge, alloy is valuable for today’s microelectronics.
In the present work, the catalyzed growth mechanisms of SiGe nanowires are studied and new
methods for nanowire caracterisation using AFM are developped.

First, gold catalyzed SiGe nanowire growth by CVD is studied. A better control of SiGe
nanwires morphology and composition is then achieved by introducing HCI in the gas phase. A
qualitative model based on our observations is proposed to explain the role of HCI.

Second, we study the growth of SiGe nanowires using CMOS compatibles silicides, and pure
Ge nanowires growth at low temperature. We also present the elaboration of heterostructured
nanowire using different catalysts.

Finally, single nanowire Young modulus is measured thanks to different AFM methods and
a new approach for piezoelctric nanowire caracterisation using AFM is described.

Keywords : microelectronics ; nanotechnology ; nanowire ; silicon ; germanium ; CVD; al-
ternative catalysts; characterization ; AFM ; nanomanipulation ; III-V
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