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Introduction générale 

 

Le développement de l’industrie microélectronique, jusqu’à récemment basé sur une 

augmentation régulière des performances des composants liée à une réduction toujours plus 

poussée de leurs dimensions (downscaling) atteignant quelques nanomètres, se heurte depuis 

quelques années aux limitations intrinsèques des matériaux sur lesquels elle repose, à savoir 

essentiellement le couple silicium-silice. La diversification de ces matériaux constitue donc 

un enjeu économique majeur, et les recherches visant à intégrer sur silicium (substrat 

incontournable de la microélectronique) de nouveaux matériaux fonctionnels en micro et 

optoélectronique connaissent un regain d’intérêt marqué. 

Dans ce contexte, les oxydes dits fonctionnels forment une famille de matériaux 

particulièrement intéressante: leurs propriétés électriques (ferroélectricité, ferromagnétisme, 

diélectricité), mécaniques (piézoélectricité) et optiques (effet Pockels, rémanence de l’indice 

optique), ainsi que la possibilité de les combiner sous forme d’hétérostructures par épitaxie 

ouvrent la voie à la fabrication de composants innovants et ultraperformants pour des 

applications dans les domaines de la micro et de l’optoélectronique, de la spintronique, des 

micro-ondes et des MEMS. Ces oxydes, et plus spécifiquement ceux appartenant à la famille 

des pérovskites, sont assez couramment épitaxiés par ablation laser (PLD), pulvérisation 

cathodique ou dépôt de vapeur chimique (CVD) sur des substrats de SrTiO3 (STO) inadaptés 

aux applications industrielles du fait de leur taille limitée au cm2, leur qualité structurale 

médiocre et leur coût élevé. Au début des années 2000, il a été montré qu’il était possible de 

fabriquer des couches minces de STO sur silicium par épitaxie par jets moléculaires (EJM). 

Ces études ouvrent la voie à l’intégration d’oxydes fonctionnels sur Si et sont susceptibles 

d’avoir un impact scientifique et applicatif extrêmement fort. 

L’objectif de ce travail est de développer et étudier la croissance cristalline du 

template de base, le STO sur Si, pour l’intégration sur silicium de couches minces et 

d’hétérostructures d’oxydes fonctionnels.  

Le manuscrit se divise en quatre chapitres. Dans le chapitre I, nous discuterons 

l’intérêt technologique des oxydes fonctionnels. Nous présenterons plus particulièrement les 

oxydes ferroélectriques et piézoélectriques et leurs applications ainsi que les avancées 
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scientifiques réalisées dans ce domaine ces dernières années. Nous discuterons l’intérêt et le 

défi de la croissance de ces oxydes sur semiconducteurs par épitaxie par jet moléculaire et 

particulièrement la croissance du STO sur silicium. Enfin, l’historique des travaux sur les 

oxydes réalisés à l’INL et les objectifs de cette thèse seront présentés.  

Cette thèse CIFRE est financée par la société RIBER, leader mondial de l’épitaxie par 

jets moléculaires qui possède une longue expérience dans l’EJM de matériaux 

semiconducteurs, notamment III-V et II-VI. RIBER souhaite élargir son champ d’expertise au 

domaine émergent de l’EJM d’oxydes fonctionnels. L’un des principaux objectifs de ce 

travail est donc le développement technique des réacteurs EJM dédiés aux oxydes 

fonctionnels. Dans le chapitre II, après avoir présenté un tour d’horizon des solutions 

existantes pour l’EJM des oxydes, nous détaillerons les problèmes techniques liés à l’épitaxie 

des titanates (SrTiO3, BaTiO3,…) sur silicium, et les développements que nous avons menés 

afin de fiabiliser l’EJM pour ces systèmes de matériaux.  

Dans le chapitre III nous nous focaliserons sur l’étude de l’épitaxie du STO sur 

silicium. Nous présenterons tout d’abord un état de l’art du domaine. Nous présenterons 

ensuite l’apport de ce travail de thèse à la compréhension des mécanismes de croissance du 

STO sur Si et notamment de l’effet de la stœchiométrie cationique sur les propriétés 

structurales des couches minces ainsi que son lien avec la cristallisation. Nous détaillerons 

également une étude de l’oxydation du STO. Sur la base de ces éléments, nous proposons un 

procédé de croissance optimal des couches minces d’oxyde. Nous montrerons également 

comment nous avons adapté les conditions de croissance du STO à l’utilisation de substrats 

SOI. Enfin, nous montrerons comment nos templates de STO/Si ont été utilisés pour 

l’intégration de différents oxydes fonctionnels sur silicium, et notamment le BaTiO3(BTO) 

ferroélectrique et le Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) piézoélectrique, dans le cadre de divers projets 

auxquels l’INL participe. 

Enfin dans le chapitre IV, nous présenterons les premiers résultats d’une étude visant à 

développer un procédé d’épitaxie de STO sur GaAs par EJM en s’inspirant d’une procédure 

de préparation de la surface de GaAs au Ti proposée par l’équipe de Droopad1 et comparable 

à la procédure de passivation au Sr utilisée pour la croissance de STO sur Si. Nous 

montrerons notamment comment, en collaboration avec l’IEF, nous avons pu intégrer par 

épitaxie des couches minces de PZT ferroélectriques sur des templates de STO/GaAs pour des 

applications en photonique.  
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I.1) La diversification des matériaux et fonctions intégrés sur Si : un 

enjeu de la microélectronique: 

Le premier transistor à base de germanium a vu le jour le 23 décembre 1947 grâce aux 

travaux de William Shockley, John Bardeen et Walter Brattain, chercheurs du laboratoire Bell 

(USA), qui ont révolutionné l’industrie de la microélectronique. Ils reçoivent le prix Nobel en 

1956 pour cette découverte, qui a par la suite eu une importance technologique majeure. 

C’est en 1959 que le premier circuit intégré comprenant six transistors a été proposé, 

une avancée qui a mené à l’invention du premier microprocesseur par Ted Hoff d’Intel. En 

1971, le microprocesseur INTEL 4004, une unité de calcul de 4 bits cadencée à 108 kHz et 

intégrant 2300 transistors, fut commercialisé par INTEL pour son client japonais, le fabricant 

de calculatrices Buriscom. Ensuite, le premier ordinateur portable (pesant 25 kg), l’IBM 5100, 

est apparu en 1975.  

Le 19 avril 1965, Gordon E. Moore, co-fondateur d’INTEL, publie dans « Electronics 

Magazine » sa fameuse loi de Moore (figure I.1). Cette loi stipule que le nombre de 

transistors sur une puce électronique doublera tous les deux ans, une durée qui a été réduite à 

18 mois plus tard. 

 
Figure I.1 : La loi de Moore et sa limite (ITRS 2013). 
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Depuis, la course à la miniaturisation en microélectronique n’a cessé, visant à réduire 

constamment la taille des transistors, à densifier et augmenter les performances de la 

technologie CMOS (Complementary-Metal-Oxide-Semiconductor), ainsi qu’à intégrer de 

nouvelles fonctions, tout en réduisant les coûts des dispositifs.  

Un des éléments de base des dispositifs de la microélectronique est le transistor à effet 

de champs (MOSFET). Il est composé d’un empilement comprenant un semiconducteur 

(silicium), un oxyde de grille (SiO2) et une grille métallique. L’évolution décrite ci-dessus 

implique une réduction régulière de la longueur de la grille métallique, ainsi que de 

l’épaisseur de l’oxyde de grille, qui se heurte depuis quelques années à certaines limites 

physiques. En particulier, d’épaisseur trop faible, l’oxyde présente des courants de fuite par 

effet tunnel importants, ce qui empêche un bon fonctionnement des transistors. Dès lors, un 

défi technologique a été lancé, à la recherche de solutions alternatives pour développer de 

nouveaux matériaux plus performants pour le CMOS, et notamment pour l’oxyde de grille des 

transistors. Une des solutions consiste à remplacer la silice par des oxydes diélectriques dits 

« High κ » à forte permittivité diélectrique. En 2007, Intel a ainsi réalisé son microprocesseur 

Penryn, (nœud 45nm) à base d’un oxyde High k, l’oxyde d’hafnium. Ce matériau est aussi 

utilisé par INTEL en 2010 pour le nœud  technologique 32 nm2,3,4.  

L’ITRS5 a également introduit le concept de diversification fonctionnelle sous 

l’intitulé « More Than More ». Au-delà de la poursuite de la miniaturisation des composants 

( More Moore ), il s’agit d’améliorer les performances des systèmes en incorporant de 

nouvelles fonctionnalités, autres que digitales, comme les communications RF, des systèmes 

de récupération d’énergie, des détecteurs, des actuateurs, des composants passifs, des 

systèmes électromécaniques (MEMS),…afin de créer de nouvelles puces plus performantes 

(figure I.2).  
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Figure I.2 : (a)  Au-delà de la loi de Moore    (b) La puce électronique du futur regroupant diverses 

fonctionnalités.  
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Cette thèse s’inscrit dans ce contexte. Son objectif principal est de développer 

l’épitaxie par jet moléculaire (EJM) pour la croissance d’oxydes fonctionnels sur Si, mais 

également sur GaAs. Comme nous le verrons dans la suite, ces matériaux présentent en effet 

des propriétés physiques variées potentiellement intéressantes pour de nombreuses 

applications en micro-optoélectronique. L’EJM n’est pas une technique mature pour la 

croissance des oxydes fonctionnels, mais c’est à l’heure actuelle la seule à permettre de faire 

croître un certain nombre d’entre eux, et notamment le SrTiO3 (STO), sur silicium. Le STO 

est l’un des substrats les plus utilisés sous forme massive pour la croissance des oxydes 

fonctionnels mais ces substrats sont limités par leur qualité cristalline médiocre et leur petite 

taille commerciale (1 cm²). Ceci rend l’EJM particulièrement intéressante pour l’intégration 

d’oxydes fonctionnels sur Si ou GaAs via des templates de STO/Si ou STO/GaAs. 

Dans ce chapitre nous allons présenter quelques oxydes fonctionnels et leurs propriétés. 

Nous présenterons ensuite le défi lié à l’intégration de ces oxydes sur Si par épitaxie, l’intérêt 

de l’EJM dans ce contexte et l’état de l’art de la croissance des oxydes fonctionnels sur Si. 

Enfin, nous présenterons les objectifs détaillés de la thèse et l’état de l’art à l’INL au début de 

ce travail.  

I.2) Les oxydes fonctionnels:  

Les oxydes dits fonctionnels sont une classe de matériaux aux propriétés physiques et 

structures cristallines variées, dont l’intérêt potentiel pour des applications en micro-

optoélectronique, pour réaliser des MEMS, et pour la récupération d’énergie notamment est 

unanimement reconnu6,7. Parmi les oxydes fonctionnels, ceux appartenant à la famille des 

pérovskites sont particulièrement intéressants car ils présentent des propriétés physiques 

variées8,9 et qu’ils peuvent être combinés entre eux sous forme d’hétérostructures 

fonctionnelles ou multifonctionnelles par épitaxie du fait qu’ils présentent tous la même 

structure cristalline. Dans cette famille d’oxydes, on trouve des matériaux ferroélectriques et 

piézoélectriques10,11, dont les alliages (Ba,Sr)TiO3
12,13 et Pb(Zr,Ti)O3

14,15 ainsi que le 

Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-PbTiO3 (PMN-PT)16,17. La plupart de ces ferroélectriques présentent des 

coefficients piézoélectriques, pyroélectriques ou électro-optiques très élevés.  

Ces oxydes ferroélectriques sont étudiés pour réaliser des mémoires ferroélectriques18, 

des transistors de faible consommation19, des composants RF20,21, des capteurs22 ainsi que des 

MEMS pour la microélectronique23,24. Ils sont également étudiés pour des applications en 

photonique25,26 et pour la fabrication de systèmes de récupération d’énergie thermique 
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exploitant leur caractère pyroélectrique27,28. On trouve également dans cette famille des 

diélectriques de forte permittivité (oxydes high-k) comme le LaAlO3 (LAO), envisagé comme 

une alternative à la silice pour la grille des transistors CMOS29 et le STO.  

Il existe également des oxydes ferromagnétiques comme le (La,Sr)MnO3 (LSMO) 

étudiés pour des applications en spintronique30,31. Certains oxydes, comme le SrRuO3 

(SRO)32, le LaNiO3 (LNO)33 ou encore le LSMO sont conducteurs et peuvent être utilisés 

pour fabriquer des électrodes inférieures dans des hétérostructures d’oxydes épitaxiées. Parmi 

les oxydes supraconducteurs bien connus, l’YBa2Cu3O7 et ses dérivés ont une structure de 

type pérovskite et peuvent être épitaxiés sur STO34. Enfin, certains de ces oxydes dits 

multiferroïques comme le BiFeO3 (BFO) combinent deux propriétés « ferro » (ferroélectricité 

et ferromagnétisme par exemple)35 .  

 

Quelques propriétés de certains de ces matériaux sont résumées dans le tableau I.1: 

 

Structure 
cristallographique Composés 

Paramètre de 
maille (Å) 

(mismatch avec Si 
& rel. épitaxiale) 

Bande 
interdite 

(eV) 

Discontinuité 
de bande 

(eV) avec Si 
BC ~ BV 

Constante 
diélectrique 

Diamant Si 5.431 1.1 / / 

NaCl 

BaO 5.534(+1.8%) 4.4 1.8 - 1.5 34 

SrO 5.14 (-5.3%) 5.3 2.0 - 2.2 15 

(Ba0.72.Sr0.28)O 5.431 (0%) 4.6 1.8 - 1.5 25 

Fluorine 
CeO2 5.411 (-0.36%) 3.3 0.2 - 2.0 17 

ZrO2 5.148 (-5.2%) 5.8 1.4 - 3.3 22 

Pérovskite 

SrTiO3 
3.905 

�√2=5.52 (+1.7%) 
3.3 -0.14 - 2.4 300 

BaTiO3 
4.01 

�√2=5.67 (+4%) 
2 -0.1 - 2.3 2200 

LaAlO3 
3.81 

�√2 =5.39 (-0.7%) 
6.2 1.8 - 3.2 25 

(La,Sr)MnO3 
3.87 

 �√2=5.47 (+0.7%) 
/ / / 

LaNiO3 5.461 (+0.55%) / / / 



Chapitre I: Contexte, motivations et état de l’art 
 

 

9 

 

SrRuO3 

3.94 

�√2=5.572 (+2.5%) 
/ / / 

BiFeO3 
3.965 

�√2=5.607 (+3.2%) 
2.8  30 

SrHfO3 

4.069 

�√2=5.75 (+5.9%) 
6.5 2.3 - 3.1 19 

LaScO3 

4.069 

 �√2=5.84 (+7.5%) 
5.9 1.6 - 3.1 24 

Bixbyite 

Pr2O3 
11.152 

a/2 = 5.57 (+2.7%) 
3.9 1.3 - 2.1 15 

Y2O3 
10.604 

a/2 = 5.302 (-2.4%) 
6 2.3 - 1.6 11 

Gd2O3 
10.813 

a/2 = 5.407 (+0.5%) 
5.3 1.8 - 2.4 24 

Nd2O3 
11.08 

a/2 = 5.54 (+2%) 
5.8 2.2 - 2.5 12 

La2O3 

 

11.32 

a/2 = 5.66 (+4.2%) 
5.5 2.3 - 2.6 25 

 

Spinelle 
γ-Al 2O3 

7.91 

2a/3 = 5.27 (-2.9%) 
8.8 2.8 - 4.9 10 

Tableau 0-1 : Quelques oxydes fonctionnels de la famille des pérovskites. 

Nous détaillons dans la suite les propriétés physiques et les applications potentielles de 

classes d’oxydes: les oxydes high-k, les oxydes ferroélectriques et les oxydes 

ferromagnétiques. 

 

I.2.1) Les oxydes high-K: 

Afin de poursuivre la route tracée par l’ITRS, un des développements nécessaires à 

mener est, comme expliqué à la section I.1, de diminuer le courant de fuite dans l’oxyde de 

grille des CMOS36,37. Pour cela, il faut remplacer le SiO2 par un oxyde d’une plus grande 

permittivité diélectrique, ce qui permet à capacité constante de l’empilement de grille 

d’augmenter l’épaisseur de l’oxyde de grille, et donc de réduire les fuites par effet tunnel à 

travers cet oxyde (Figure I.3). La capacité d’un empilement MOS s’écrit comme suit : 
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�
 

Où : S : est la surface de l’électrode de grille, e : l’épaisseur de l’oxyde de grille, ε0 : la 

permittivité du vide (8.85. 10-3 F/μm), εr  (κ) la permittivité relative de l’oxyde de grille (high-

κ). L’EOT (« equivalent oxide thickness ») d’un empilement de grille comportant un oxyde 

high-κ est l’épaisseur de silice dans un empilement MOS équivalent à base de silice, c’est-à-

dire un empilement MOS ayant la même capacité. L’EOT s’écrit donc :   

����=������  � ���� = ��� =
������������

�������
=

 ." �������

�������
 

 

 

Figure I.3 :  (a) Schéma de la capacité équivalente entre le SiO2 et l’oxyde High- κ (plus épais)  (b) L’oxyde 
High-K étant plus épais, il limite le courant de fuite par effet tunnel (Thèse C. Merckling). 

Un bon oxyde high-κ doit également présenter un gap et un offset de bande avec le Si 

compatibles avec la réalisation d’un transistor MOS38,39. La figure I.4 présente les offsets de 

bande entre le Si et différents oxydes de forte constante diélectrique.  
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Cette figure montre par exemple que le CeO2, le STO40 ou le BTO présente un offset 

de bande de conduction négatif avec le Si et ne peuvent donc pas être utilisés pour fabriquer 
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des transistors MOS. Le LaAlO3(LAO), le Gd2O3, le γ-Al 2O3 et le SrHfO3
41 sont par contre 

intéressants du point de vue des offsets de bande.  

Un autre critère de sélection important d’un oxyde high- κ alternatif à la silice est la stabilité 

thermodynamique de l’interface oxyde/Si, qui ne doit pas réagir et rester stable pendant les 

différentes étapes de fabrication d’un transistor, qui impliquent des recuits à haute 

température42,43. 

Dans ce contexte Le LAO 
44,45,46,47,48,49,50 cristallin ou amorphe a été étudié pour fabriquer des 

empilements MOS, et l’interface cristalline entre STO et LAO a également été très étudiée car 

il s’y forme un gaz 2D d’électrons pouvant être exploité pour réaliser des 

dispositifs51,52,53,54,55,56,57,58,59. Le Gd2O3
60,61,62

 et le SrHfO3
63,64,65ont également été étudiés 

pour des applications au CMOS. 

 

I.2.2) Les oxydes ferroélectriques: 

La figure I.5 schématise les classes des cristaux groupés selon leur symétrie (groupe 

de LAUE). Parmi les 32 classes de symétrie cristalline, 11 possèdent un centre de symétrie 

(centrosymétrique). Les 21 restantes sont non-centrosymétriques. Parmi ces matériaux non-

centrosymétriques, 20 classes sont piézoélectriques (polarisation électrique sous l’action 

d’une contrainte mécanique et réciproquement), dont 10 ont un axe polaire unique ce qui leur 

permet d’avoir une polarisation spontanée. Ces matériaux sont dits pyroélectriques 

(polarisation électrique induite par une variation de la température et réciproquement). Quand 

la polarisation d’un pyroélectrique peut être renversée, le matériau entre dans la sous-classe 

des ferroélectriques. 

 

 
Figure I.5 : Classification des cristaux selon leur symétrie et leurs propriétés. 



Chapitre I: Contexte, motivations et état de l’art 
 

 
 

12 

 

Un matériau ferroélectrique est donc un diélectrique, piézoélectrique et pyroélectrique 

possédant deux états stables distincts de polarisation. Cette dernière peut être renversée de 

manière rémanente et réversible par l’application d’un champ électrique externe. La 

permittivité diélectrique de ces matériaux est fortement non-linéaire: la courbe polarisation-

champ externe suit un cycle d’hystérésis.  

 

Les matériaux ferroélectriques sont caractérisés par: 

� Leur température de Curie Tc : ils sont ferroélectriques pour T < Tc et paraélectriques 

pour T > Tc (Figure I.6). 

� Leur polarisation rémanente Pr, qui est la valeur de la polarisation à champ nul. 

� Leur champ coercitif Ec, qui est la valeur du champ à appliquer pour renverser la 

polarisation. 

� Leur polarisation à saturation Ps.  

 
Figure I.6 :  Courbe caractéristique de la polarisation en fonction du champ appliqué d’un matériau 

ferroélectrique dans sa phase ferroélectrique (T<Tc) et sa phase paraélectrique (T>Tc). 

Il existe de nombreux oxydes ferroélectriques (LiNbO3
66, LiTaO3, YMnO3

67
, KNbO3, 

Pb(Zr,Ti)O3 ...),  mais l’exemple prototype des oxydes ferroélectriques est BaTiO3, qui passe 

de la phase tétragonale polarisée à la phase cubique non polarisée au-delà de sa température 

de curie qui est de 120°C. De plus, il possède une forte polarisation rémanente68 ainsi que de 

forts coefficients électro-optiques69,70.  

Dans le BaTiO3, la ferroélectricité résulte du déplacement des atomes de titane à 

l’intérieur de l’octaèdre formé par leurs premiers voisins oxygène induisant une séparation de 
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charges, et donc un dipôle local résultant en une polarisation axiale, comme illustré sur la 

figure I.7.   

 

 

 
Figure I.7 : (a) La structure cristalline du BTO montrant le caractère ferroélectrique dû au déplacement du 

titane (vers le haut ou le bas)   (b) Les différentes phases du BTO. 

 

Application des oxydes ferroélectriques:  

 

Pour la nanoélectronique : 

Comme mentionné plus haut, les matériaux ferroélectriques sont particulièrement 

intéressants pour la réalisation de mémoires71,72. En 1950, la réalisation de transistors à effet 

de champs ferroélectriques a été proposée. Lorsque le diélectrique du MOSFET est remplacé 

par un oxyde ferroélectrique, sa polarisation rémanente en l’absence de potentiel appliqué 

permet de maintenir le transistor dans un état On ou Off. Plus récemment, l’utilisation d’une 
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grille ferroélectrique a été proposée pour réaliser des MOSFETs à faible tension de seuil 

exploitant la capacitance négative liée à l’hystérésis de la réponse de la grille73,74. Les 

matériaux ferroélectriques sont également très largement étudiés pour la réalisation de 

mémoires non volatiles de type FeRAM75. 

 

Ferroélectriques/piézoélectriques pour la réalisation de MEMS et de capteurs: 

Les matériaux piézoélectriques sont largement étudiés pour la fabrication de systèmes 

micro  électromécanique (MEMS). En particulier, les ferroélectriques à base de plomb tels 

que le PZT et le PMN-PT sont très étudiés du fait de leurs coefficients piézoélectriques 

élevés. Les diverses applications de ces MEMS sont résumées dans le tableau I-2. 

 

Détecteurs Actuateurs MEMS RF Autres 

-Détecteur de masse76 

-Détecteur de 

pression77 

-Hydrophone78 

-Microphone79 

-Accéléromètre80 

-Gyroscope81 

-Détecteur Infrarouge82 

-Transducteur83 

piézoelectriques 

micromachinés 

ultrasoniques 

 (pMUTs)84,85 

-Micro miroir86 

-Micro pompe87 

-Micro valve88 

-Tête 

d’impression89 

-Moteur 

ultrasonique90 

-Appareil photo 

auto focus.91 

-Switches contact92 

- Filtres de signaux93 

-Capacités ajustables94 

-Résonateur 

acoustique95 

 

-Modulateur 

optique96  

-Récupération 

d’énergie 

électronique basse 

consommation)97,98 

Tableau 0-2 : Application des MEMS à base de ferroélectriques (thèse Y.Shi). 

Ces matériaux ont été déposés par différentes méthodes (sol-gel, pulvérisation 

cathodique) sur différents substrats (STO, substrat Pt-Si …)99,100. La démonstration de 

l’intégration de ces oxydes sur Si sous forme monocristalline a été faite récemment101, en 

particulier à l’INL102. Cette intégration nécessite l’utilisation de templates de STO/Si épitaxiés 

par EJM. En 2011, S.H. Baek et al.101 ont montré que des couches de PMN-PT épitaxiées sur 
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templates STO/Si présentait un fort couplage électromécanique intéressant pour diverses 

applications telles que l’imagerie ultrason, la réalisation de détecteurs mécaniques mais aussi 

pour la récupération d’énergie vibratoire.  

 

Les pyroélectriques pour la récupération d’énergie: 

La récupération de l’énergie thermique dissipée par de nombreux appareils, 

composants, pompes à chaleur103 permettrait de réduire fortement leur consommation 

énergétique. Les oxydes pyroélectriques sont, dans ce contexte, particulièrement intéressants 

notamment pour récupérer l’énergie thermique émise par les dispositifs microélectroniques.  

Le challenge est de récupérer l’énergie thermique en la convertissant en énergie électrique. 

Pour ce faire, on peut exploiter l’effet pyroélectrique (Figure I.8) où le courant électrique est 

généré par une variation temporelle de la température : I∝dT/dt. Cet effet peut être comparé à 

l’effet thermoélectrique où le courant électrique est généré par un gradient de température 

(effet Seebek): I∝ ΔT. 

 

 
Figure I.8 :  Schémas de principe de dispositifs de récupération d’énergie thermique exploitant la 

pyroélectricité.  

 

Des oxydes pérovskites tels que BTO ou le PZT monocristallins, intégrés sur Si via un 

template STO/Si, pourraient permettre d’atteindre de bonnes efficacités de conversion. Ces 

aspects sont cependant très exploratoires et font l’objet de recherches, notamment à l’INL.  

 

Les ferroélectriques pour la photonique: 

Les pérovskites ferroélectriques et notamment le BTO possèdent des coefficients 

Pockels extrêmement élevés104,105,106 (1200 pm/V pour le BTO massif, à comparer à 30 pm/V 
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pour le LiNbO3, matériau électro-optique de référence107). Par ailleurs, le BTO présente une 

fréquence de coupure électro-optique très élevée, de l’ordre de la centaine de GHz. Ce 

matériau est donc particulièrement pour réaliser des composants photoniques, et notamment 

des modulateurs électro-optiques ultrarapides et de faible consommation. L’équipe de 

Wessels a été la première à proposer la réalisation de tels dispositifs, sur substrat de MgO 108. 

 Plus récemment, l’INL a proposé une stratégie pour la réalisation de tels dispositifs 

intégrés sur substrat de SOI avec des composants optiques passifs en Si. L’INL développe ces 

stratégies en partenariat avec l’université de Valence, IBM Zürich (qui a récemment réussi 

l’intégration de BTO électro-optique sur Si109 ) et l’université de Louvain notamment dans le 

cadre du projet européen SITOGA. Une équipe de Yale a par ailleurs récemment démontré 

l’intégration sur SOI d’un guide à base de BTO électro-optique sur Si110.  

I.2.3) Les oxydes ferromagnétiques: 

Les matériaux ferromagnétiques sont des matériaux magnétiques (ferrimagnétiques ou 

antiferromagnétiques) présentant une aimantation spontanée en l’absence de champ. 

Notamment stimulées par la découverte de la magnétorésistance géante (GMR) dans des 

multicouches alternant couches ferromagnétiques et non magnétiques, de nombreuses 

recherches visent à utiliser ces matériaux pour des dispositifs de stockage de l’information ou 

dans le domaine de la spintronique111,112,113,114. Dans ce contexte, certains oxydes fonctionnels 

ferromagnétiques ((La,Sr)MnO3, BiMnO3, (La,Bi)MnO3, spinelles telles que CoFe2O4 ou 

NiFe2O4…)115,116,117,118 ont des propriétés particulièrement intéressantes et sont étudiés par de 

nombreux groupes.  

I.3) Défi de l’épitaxie d’oxydes fonctionnels sur silicium:  

La difficulté de la croissance des oxydes fonctionnels sur Si résulte d’une part de la 

forte hétérogénéité entre ces matériaux et le silicium (fort désaccord de maille, forte 

différence entre les coefficients de dilatation thermique), et d’autre part de la forte réactivité 

du Si à l’oxygène (pour former de la silice ou des silicates parasites) qui rend difficile la 

formation d’une interface cohérente. Les premières tentatives de croissance d’oxydes 

cristallins sur silicium datent de la fin des années 80. Différentes techniques incluant la 

pulvérisation magnétron, la PLD, la MOCVD et l’EJM ont été utilisées. Parmi les premiers 

oxydes épitaxiés sur silicium, il y a par exemple le MgAl2O4 (spinelle) par MOCVD (sur Si et 
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SOI), pour la fabrication de templates de MgAl2O4/Si pour la croissance ultérieure de 

supraconducteurs à haute température critique119. Ces études ont généralement débouché sur 

la formation de couches minces d’oxydes polycristallines120. D’autres oxydes ont été épitaxiés 

sur Si(001), comme le MgO par PLD121 et EJM122 , le Y2O3:ZrO2
123,124,125,126,127 , mais 

également le (Lax Y1-x )2O3
128 sur Si(111). L’Al 2O3 peut également être épitaxié sur Si, et 

notamment par EJM sur Si(111)129. Les oxydes binaire de structure bixbytes130 (de type 

(Fe,Mn)2O3) tels que le Gd2O3
131,132,133, l’Y 2O3

134,135, le Pr2O3
136,137,138, le Sc2O3

139
 et le 

La2O3
140,141 , ou  d’autres oxydes comme le CeO2

142
 (structure fluorine), peuvent également 

être épitaxiés sur Si et sont monodomaines sur Si(111).  

 

I.3.1) Épitaxie des titanates SrTiO3 et BaTiO3 sur Si par EJM: 

Comme mentionné plus haut, l’une des difficultés majeures de l’épitaxie d’oxydes sur 

Si est l’oxydation de la surface du Si et la formation de silice amorphe ou de silicates (le plus 

souvent polycristallins), ce qui empêche la croissance cristalline de l’oxyde. Pour contourner 

ce problème, Mc Kee & al. ont proposé pour la première fois la croissance de BTO sur Si via 

une hétérostructure BaO/BaSi2/Si(001)143, où la couche BaSi2 sert à passiver la surface de Si 

et empêcher la formation de la silice.  

En 1998, Mc Kee & al. ont réussi, pour la première fois à épitaxier une couche de STO 

sur Si par EJM en utilisant une passivation au SrSi2 de la surface du Si144,145,146. Ce résultat a 

eu un impact important, notamment car il a ouvert la voie à la fabrication de templates de 

STO/Si pouvant être utilisés pour l’intégration d’oxydes fonctionnels pérovskites sur Si. Le 

STO cristallin a également été considéré pendant quelques années (jusqu’en 2005-2006) 

comme un oxyde de grille intéressant pour les applications CMOS. Suite à ces travaux, au 

début des années 2000, l’équipe de Droopad de Motorola (USA) a développé la croissance de 

STO sur Si. Cette équipe a notamment optimisé le processus de passivation au Sr, et a 

proposé une méthode de désoxydation du Si en déposant du Sr amorphe sur la silice native 

recouvrant le substrat, le Sr agissant comme catalyseur pour la désorption de cette 

silice147,148,149. Cette méthode est devenue une procédure « standard » dans les recettes de 

croissance de STO (voir chapitre III). L’équipe de Motorola, mais aussi l’INL et l’équipe de 

Fompeyrine (IBM Zürich) ont travaillé à l’optimisation du procédé de croissance de STO sur 

Si150,151,152,153. 
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 Ces travaux ont récemment débouché sur un certain nombre de démonstrations 

d’intégration d’oxydes fonctionnels sur des templates de STO/Si, et notamment BTO154,155,156, 

PZT157, PMN-PT101, LSMO158, SRO159. La stratégie généralement employée consiste à 

fabriquer le template de STO/Si par EJM et à utiliser une autre technique de croissance dédiée 

« oxydes » (ablation laser, pulvérisation cathodique, CVD) pour la croissance de l’oxyde 

fonctionnel sur STO/Si. 

En effet, comme nous le verrons dans la suite de ce chapitre et de ce manuscrit, l’EJM, 

bien qu’étant la seule technique à ce jour à permettre la croissance d’oxydes monocristallins 

sur Si et autres semiconducteurs, est peu mature pour la croissance de ces matériaux. C’est 

l’une des raisons pour lesquelles peu de groupes travaillent actuellement sur cette thématique. 

À noter que toutes ces équipes, listées ci-dessous, sont des groupes importants dans les 

domaines de la microélectronique ou des oxydes fonctionnels, ce qui illustre le fort intérêt 

stratégique de la thématique.  

 -IBM Zürich (Fompeyrine & al.) 

-IMEC Belgique (Merckling & al.) 

-Université de Cornell USA (D.Shlom & al.) 

-Université du Texas à Austin (A. Demkov & al.) 

-Ahn Lab de l’university de Yale (http://www.eng.yale.edu/ahnlab/pubs.html) 

-Université de Californie Santa Barbara UCSB (Suzanne Stemmer & al.) 

-INL (G. Saint-Girons & al.) 

 

I.3.2) L’EJM pour la croissance des oxydes: 

Comme nous venons de le signaler, l’EJM est une technique peu mature pour la 

croissance des oxydes, au contraire de la PLD, la MOCVD ou la pulvérisation cathodique, 

notamment. Cependant, l’EJM est à ce jour quasiment la seule technique permettant de faire 

croître des oxydes monocristallins sur Si, excepté le système CeO2/YSZ/Si par PLD qui 

permet également l’intégration de pérovskites sur ces templates160. Ceci est lié au fait que 

l’EJM est la seule technique permettant le contrôle de l’interface et des premiers stades de la 

croissance, notamment les faibles pressions d’oxygène, ce qui est crucial pour le bon 

déroulement de l’épitaxie du STO sur Si (voir chapitre 2). De plus, l’EJM permet de faibles 
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vitesses de croissance de l’ordre de 2MC/min mais également un suivi in situ de la qualité 

cristalline de la surface en temps réel grâce au RHEED. 

Les développements nécessaires à mener pour fiabiliser l’EJM pour les oxydes seront 

détaillés dans le chapitre II. Il s’agit notamment d’adapter les réacteurs à l’injection 

d’oxygène, de développer de nouvelles sources pour l’évaporation des éléments constitutifs 

de ces matériaux, et des moyens de mesure et de contrôle des flux. 

 

I.4) État de l’art à l’INL et motivation de la thèse: 

L’équipe Hétéroépitaxie et Nanostructures (HetN) de l’INL étudie la croissance des 

oxydes cristallins sur Si depuis 2002. Elle a tout d’abord développé ces matériaux (SrTiO3, 

LaAlO3, Gd2O3, Al2O3) pour la réalisation de grilles à forte constante diélectrique pour le 

CMOS. Depuis 2006-2007, elle développe des stratégies d’intégration d’oxydes fonctionnels 

(BTO et PZT ferroélectriques et piézoélectriques) sur des templates de STO/Si et STO/GaAs. 

Elle utilise également ces templates pour l’intégration d’hétérostructures III-V sur 

Si161,162,163,164. Les applications visées sont la photonique intégrée, la récupération d’énergie et 

la nanoélectronique. L’équipe HetN de l’INL mène des recherches allant de l’étude amont des 

interfaces et de la croissance des systèmes hétérogènes combinant semiconducteurs et oxydes 

à la conception et la réalisation de composants démonstrateurs, en collaboration avec les 

équipes concernées de l’INL et dans le cadre d’un réseau dense de collaborations externes. 

Outre l’EJM, l’équipe HetN de l’INL étudie également la croissance d’oxydes fonctionnels 

par pulvérisation cathodique, sol-gel et MOCVD. 

Dans ce contexte, l’équipe a acquis un savoir-faire unique en France et à l’état de l’art 

international de la croissance d’oxydes sur Si. Cependant, la croissance d’oxydes sur Si et 

notamment la croissance de STO/Si, système clé pour les intégrations visées dans l’équipe, 

reste difficile notamment du fait du manque de maturité de l’EJM pour la croissance de ces 

matériaux. Des limitations dans le contrôle des flux, dans les systèmes de mesure de ces flux 

et plus généralement dans le contrôle des procédés de croissance rendent extrêmement 

difficiles les études systématiques nécessaire à la compréhension fine des mécanismes de 

croissance de ce matériau sur Si, et empêchent de contrôler de manière optimale ses 

propriétés. Par ailleurs, ces limitations techniques pénalisent fortement la reproductibilité des 

conditions de croissance. L’idée de base de cette thèse est donc de développer l’EJM pour la 

croissance des oxydes sur semiconducteurs, et plus spécifiquement pour la croissance de STO 
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sur Si et STO/GaAs. Cette thèse résulte d’une collaboration entre l’INL et la société RIBER, 

équipementier pour l’épitaxie. RIBER, dont l’activité est essentiellement portée par le 

développement de réacteurs pour l’EJM des semiconducteurs. RIBER souhaite en effet 

développer son offre pour la croissance des oxydes, afin de pouvoir se positionner sur ce 

secteur prometteur. RIBER et l’INL ont donc monté un laboratoire commun dont l’objectif est 

le développement de l’EJM pour la croissance des oxydes, dans le cadre duquel entre cette 

thèse. 

Ce travail de thèse a comporté trois grands volets, relatés dans les trois chapitres qui 

suivent du présent manuscrit :  

-Développement technique de l’EJM pour la croissance des oxydes (chapitre II). 

-Développement de l’épitaxie de STO sur Si (chapitre III). 

-Développement de l’épitaxie de STO sur GaAs (chapitre IV). 
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II.1) Introduction: 

L’objectif de ce chapitre est de présenter le réacteur utilisé pendant cette thèse, et les 

différents développements qui ont été menés pour le rendre plus fiable et plus reproductible. 

L’épitaxie par jets moléculaires est une technique couramment utilisée pour la croissance des  

semiconducteurs III-V (arséniures, phosphures, nitrures) et II-VI (ZnO, ZnSe, tellures), des 

alliages SiGe et des métaux. Les oxydes fonctionnels sont eux plus classiquement épitaxiés 

par ablation laser, pulvérisation cathodique, et MOCVD. L’EJM est moins mature que ces 

techniques pour la croissance des oxydes fonctionnels, et a été développée pour ces matériaux 

essentiellement depuis le début des années 2000, quand McKee et son équipe ont montré 

qu’elle permettait de faire croitre du STO sur silicium144. En effet, le STO est utilisé sous 

forme de substrat massif (de taille très limitée et de qualité cristalline moyenne, et donc 

inutilisable pour les applications) pour la croissance de bons nombres d’oxydes fonctionnels, 

notamment de la famille des pérovskites, et par exemple les alliages (Ba,Sr)TiO3 

ferroélectriques, les oxydes métalliques comme le SrRuO3 et le LaNiO3, les piézoélectriques 

PZT et PMN-PT, le LaSrMnO3 ferromagnétique, le LAO diélectrique ou le BiFeO3 

multiferroïque. On voit donc l’intérêt de l’EJM, qui permet d’intégrer sur silicium, substrat 

viable pour les applications, ces matériaux via des templates de SrTiO3. Un autre intérêt de 

l’EJM est qu’elle permet de contrôler finement la composition des alliages, la structure des 

surfaces, la croissance d’hétérostructure, et qu’elle est donc une technique de croissance 

idéale pour le contrôle ultime des propriétés des couches minces cristallines.  

 

Les principales difficultés de l’EJM des oxydes sont:  

� L’injection d’oxygène dans un environnement ultravide, le contrôle de la pression 

d’oxygène dans la chambre et la mise en place de conditions de croissance compatibles 

avec une oxydation correcte du matériau en croissance (la plupart des techniques de 

croissance « classiques » des oxydes utilisent des pressions partielles d’oxygène proches 

de la pression atmosphérique, ce qui est impossible dans un environnement EJM). 
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� L’utilisation de sources adaptées à l’évaporation d’éléments réfractaires et très réactifs 

comme le Ti, ou susceptibles d’être sensibles à la présence d’oxygène, comme le Ba et le 

Sr. 

� La définition de moyens et de procédures de mesure et de calibration des flux compatibles 

avec les pressions partielles utilisées pour la croissance des oxydes, souvent très faibles, et 

avec un environnement oxydant.  

Après un bref tour d’horizon des solutions commerciales existantes pour l’EJM des 

oxydes, nous présentons dans ce chapitre le système EJM RIBER utilisé et développé pendant 

cette thèse. Nous décrirons ensuite la source d’oxygène que nous avons développée, ainsi que 

les études menées sur les cellules à effusion pour le Sr et le Ba. Nous détaillerons enfin nos 

études de la problématique de l’évaporation du titane, et quelques perspectives à ce travail.   

 

II.2) Réacteurs EJM pour les oxydes: état des lieux des solutions 

commerciales existantes:  

Il existe trois fabricants de réacteurs d’épitaxie EJM pour les oxydes dans le monde : la 

société DCA (Finlande), la société VEECO (USA) et la société RIBER (France). En 1992, 

DCA a proposé le premier réacteur EJM pour les oxydes, le MP600 (Figure II.1). Ce modèle 

conçu pour des substrats de taille allant jusqu’à 4 pouces peut recevoir jusqu’à 8 cellules à 

effusion et 4 canon à électrons, ainsi que des outils de mesures tel que les jauges, balances à 

quartz, spectromètre de masse, éllipsomètre... Il est également équipé d’une cellule d’oxygène 

atomique/moléculaire et/ou d’un générateur d’ozone. L’évaporation du titane, qui constitue 

l’une des difficultés majeures de l’épitaxie des titanates (SrTiO3, BaTiO3,…), se fait à l’aide 

d’un canon à électrons. Très récemment, DCA a commencé à commercialiser une nouvelle 

cellule à effusion pour le Ti dont la conception n’est pas connue du public. 
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Figure II.1 : Bâti DCA MP600. 

 

En 2011, VEECO a conçu en étroite collaboration avec l’équipe de Darrell G. Scholm 

de l’université de Cornell aux USA un réacteur EJM pour les oxydes, le GEN 10TM (figure 

II.2). Il dispose d’un emplacement pour un canon à électrons et 9 cellules à effusion, qui ont 

la particularité de pouvoir être rechargées sans remise à l’air du réacteur car elles sont isolées 

par des vannes individuelles. Elles peuvent également être équipées de systèmes de pompage 

différentiel ce qui limite leur exposition à l’oxygène pendant la croissance (cf. section II.3.4).  

 

VEECO a également développé des cellules à effusion spécifiques pour l’évaporation 

du titane et du Sr. Pour le Ti, VEECO a tout d’abord proposé un système de titan-ball (cf. 

section II.3.6.b). Récemment (système présenté à la conférence EuroMBE 2013), VEECO a 

mis au point une cellule en graphite pyrolytique modifié. VEECO a aussi développé Le Veeco 

Oxygen Pressure Control System pour un contrôle précis de pression d’oxygène, automatisé 

grâce à une boucle de rétroaction (PID) qui ouvre/ferme une vanne piézoélectrique. 
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Figure II.2 : VEECO GEN1. 

RIBER dispose d’un parc de 14 machines dédiées à la croissance des oxydes dans le 

monde et spécialement des supraconducteurs. En particulier, RIBER a installé un réacteur 

oxyde de type RIBER 49 (200mm compatible 300mm) à l’IMEC. Ce réacteur comporte un 

canon à électron piloté par un spectromètre de masse pour l’évaporation du Ti et des autres 

matériaux réfractaires, et d’une cellule plasma pour l’oxygène. Il présente également un 

compartiment bas isolé par une jupe métallique et équipé d’un pompage différentiel, dans 

lequel sont installés le canon à électrons et les cellules à effusion. Ce système permet de 

limiter l’exposition des sources à l’oxygène pendant la croissance. 

 

II.3) Présentation du système RIBER utilisé et développé pendant 

cette thèse: 

II.3.1) L’ancien réacteur oxydes de l’INL et ses limitations: 

L’INL a récupéré et adapté à la croissance des oxydes un réacteur RIBER 2300 en 2002 

(Fig. II.3). Ce réacteur n’est plus utilisé actuellement, car il a été remplacé par le réacteur 

Compact 21 développé dans le cadre de cette thèse. L’INL a mené de nombreux travaux sur 

ce réacteur, et a notamment étudié la croissance de LaAlO3, Gd2O3, de γ-Al 2O3 de SrO, de 

SrTiO3, et de BaTiO3 sur Si (thèses de S. Gaillard, G. Delhaye, C. Merckling et N.Gang).   

Le bâti était équipé de 6 cellules à effusion (Al, Ba, Sr, La, Ti, Ge) et d’un canon à 

électrons à quatre creusets: LaAlO3, Gd2O3, Al2O3, Si. Il était aussi équipé d’une jauge 

Bayard-Alpert, d’une balance à quartz et d’un spectromètre de masse quadripolaire 

également, ainsi que d’un système rudimentaire pour l’injection d’oxygène.  
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Figure II.3 : Ancien réacteur d'oxyde de l’INL, le RIBER 2300. 

 

Les principales limitations de ce réacteur étaient les suivantes:  

 

Les systèmes de mesure des flux (balance à quartz, spectromètre de masse) étaient placés 

de manières non optimales pour la mesure des flux, sur des piquages cellules ou des 

hublots de visée. 

 

� Le système d’injection d’oxygène (vanne pointeau manuelle) ne permettait pas un 

contrôle fin de la pression d’oxygène injectée dans la chambre, ce qui conduisait à 

l’observation d’overshoots importants au début de la croissance, extrêmement pénalisant 

pour la croissance d’oxydes sur semiconducteurs (voir chap. III). Ce système était équipé 

d’un générateur plasma RF permettant de produire des espèces oxygène excitées. 

Cependant, l’allumage du plasma, qui nécessite une pression d’oxygène assez élevée à 

proximité de l’antenne RF, ne pouvait se faire sans une montée importante de la pression 

d’oxygène dans la chambre de croissance incompatible avec la reprise de croissance des 

oxydes sur Si (voir chap. III). 
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� Le canon à électron n’était équipé d’aucun système de rétroaction pour le contrôle des 

flux, ce qui rendait son utilisation difficile étant donnée l’instabilité qui caractérise ce 

système d’évaporation. 

 

� La cellule à effusion pour le Ti était équipée de creusets en Tantale qui réagissaient avec 

le Ti dans les conditions d’utilisation (cf. section II.4.3), ce qui rendait le flux de Ti 

instable et nécessitait de fréquentes maintenances. 

 

� Les cellules utilisées pour le Sr et le Ba étaient des cellules standard à simple zone de 

chauffage, posant des problèmes importants de dégazage et d’oxydation des charges (cf. 

section II.4.2). 

Pour pallier ces difficultés, RIBER et l’INL se sont associés pour développer un nouveau 

système d’épitaxie par jets moléculaires pour la croissance des oxydes. Un laboratoire 

commun a été monté pour étudier ces aspects. RIBER et l’INL ont tout d’abord conçu un 

nouveau réacteur, décrit dans la section suivante, qui a été utilisé dans le cadre de cette thèse. 

Différents composants de ce réacteur (sources, systèmes de mesures de flux, systèmes de 

rétroaction) et des procédures fiables pour leur utilisation ont également été développés.  

 

II.3.2) Le réacteur RIBER Compact21 dédié aux oxydes: structure 

générale: 

Le nouveau réacteur oxydes de l’INL est un prototype basé sur le modèle Compact21 de 

la société RIBER. Les figures II.4, II.5 et II.6 montrent des vues de la chambre de croissance 

dans sa configuration actuelle.  
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Figure II.4 : Vue latérale du Compact 21 Oxyde. 

 

 
Figure II.5 : Vue intérieure du Compact 21 Oxyde. 
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Figure II.6 : Vue du dessus du Compact 21 Oxyde. 

 

La chambre est surbaissée pour accueillir en partie basse un canon à électrons à quatre 

creusets à translation automatisée (société Télémark), pour l’évaporation des éléments 

réfractaires. Les creusets contiennent actuellement des charges de Si, Hf, Gd2O3 et LaNiO3. 

En visée de ce canon, deux ports symétriques situés de part et d’autre de la chambre 

permettent d’accueillir respectivement une balance à quartz et un spectromètre de masse, 

utilisés pour mesurer les flux émanant du canon à électron et les contrôler via des boucles de 

rétroaction (Fig.II.7). 
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Figure II.7 :        Schéma du système de mesure des flux : le spectromètre de masse (quad) et la balance à quartz 
dédiés à la mesure des flux émanant du canon sont positionnés de façon à recevoir latéralement et en 
permanence le flux provenant du canon. Une balance à quartz rétractable peut être positionnée en dessous du 
substrat pour mesurer les flux provenant des cellules ou du canon. 

 

La partie basse est séparée de la partie haute par une « araignée » comportant des 

traversées pour les cellules à effusion. Le système peut recevoir 8 cellules à effusion, et l’un 

des ports est utilisé pour la cellule d’oxygène (Fig.II.4 et 5). Les 7 autres cellules contiennent 

actuellement des charges de Sr, Ba, Ti, Ge, La, Ni et Al. Chaque cellule est équipée d’un 

cache individuel escamotable, et le four peut également être masqué par un cache dit « cache 

général ». Les flux des cellules convergent vers le four de 2 pouces monté sur un 

manipulateur de type ARM, compatible avec l’ensemble de la ligne sous vide à modutracks 

sur laquelle est installé le réacteur (Fig. II-8). Ce manipulateur comporte une jauge Bayard-

Alpert pouvant être mise en face des cellules pour les mesures de flux. Une autre jauge 

Bayard-Alpert, située dans le puits de pompage, permet de mesurer le vide de base. En partie 

haute, une balance rétractable pouvant être placée en position « échantillon » permet 

également de procéder à des mesures de flux (Fig.II.7). 

 

Le réacteur est entièrement automatisé et piloté avec le logiciel Crystal. Ce logiciel 

gère la régulation des températures des cellules et du four, l’ouverture et la fermeture des 
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caches et les boucles de rétroaction avec la balance à quartz en partie basse ou le spectromètre 

de masse pour la régulation des flux émanant du canon à électron. Il gère également 

l’ouverture et la fermeture de la vanne oxygène, la régulation de la pression d’oxygène dans la 

chambre de croissance via une vanne papillon (boucle de rétroaction avec la jauge flux), et la 

régulation de la pression dans la préchambre oxygène (cf. section II.4.1). Il gère enfin la 

régulation de la puissance plasma et la boîte d’accord automatique de ce plasma.  

 

Toutes les boucles de régulation peuvent être pilotées en mode « manuel » (choix 

d’une puissance pour le four, les cellules et le canon à électron, d’un pourcentage d’ouverture 

pour la vanne d’oxygène) ou en mode automatique (régulation des températures des cellules, 

de la pression d’oxygène dans la chambre, de la vitesse de croissance mesurée à la balance ou 

de la pression mesurée au spectromètre de masse pour le canon à électrons). Enfin, les 

mesures issues des deux jauges Bayard-Alpert, de la balance à quartz haute et de la jauge 

Baratron située dans la préchambre oxygène sont reportées sur un PC de contrôle et 

visualisable via une interface Labview.   

 

Le réacteur est installé sur une chaîne ultravide et connecté à un réacteur EJM III-V de 

type RIBER 32 et à un système d’analyse XPS (Fig.II.8). Cet ensemble permet de contrôler la 

croissance d’hétérostructures combinant III-V, Si ou Ge et oxydes cristallins, et de réaliser des 

analyses chimiques des surfaces et interfaces. Le transfert des échantillons se fait via un 

système de chariot coulissant sur un rail et de cannes de transfert permettant d’accéder aux 

différents modules. 
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Figure II.8 : Chaine de réacteurs III-V, Oxyde et XPS 

  

II.3.3) Description des principaux composants du réacteur: 

Les systèmes de pompages de la chambre de croissance:  

Un vide de base de quelques 10-10 Torr est atteint dans la chambre grâce aux systèmes de 

pompage suivant:  

 

Une pompe turbo-moléculaire (débit 1000 l/s): située dans la partie puits. Elle est utilisée en 

croissance sous oxygène car la pompe ionique ne tolère pas de fortes pressions.  

 

Un pompage ionique (débit 400 l/s): situé également dans le puits, il est utilisé en stand-by 

afin d’éviter les remontés d’huile de la pompe primaire en amont de la pompe turbo, en cas 

d’arrêt ou de pannes (nuit, Week-end, vacances…). 
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Figure II.9 : Les différentes pompes du système de pompage du Compact 21 oxydes (a) Pompe primaire à 

palette (b) Pompe turbomoléculaire (c) Pompe ionique. 

Un pompage cryogénique: Il s’agit d’un panneau cryogénique entourant la chambre de 

croissance dans lequel circule l’azote liquide à 77K. Ce panneau refroidi est un piège à froid 

qui permet l’adsorption des particules résiduelles sur les parois pour atteindre un vide de 

quelques 10-10 Torr dans la chambre d’épitaxie. 

 

Un sublimateur de titane: Permettant encore d’améliorer le vide de base. 

 

Le manipulateur (ARM):  

Il est composé: 

-D’un PSCT (porte-substrat chauffant tournant): adapté pour des échantillons allant jusqu’à 2 

pouces, est composé de filaments en tantale protégés entre deux plaques de PBN (Pyrolitic 

Boron Nitride ) (figure II-10(b)), chauffés par passage de courant et résistant aux atmosphères 

oxydantes. Sa température est mesurée à l’aide d’un thermocouple situé à l’arrière du four. Il 

peut atteindre une température maximale de 900°C sur la surface de l’échantillon. Il reçoit des 

porte-échantillons en molybdène sur lesquels les échantillons sont montés grâce à des 

cavaliers en tungstène, ou fixés par une bague vissée pour les échantillons de 2 pouces (figure 

II.10(a)). 
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Figure II.10 : (a) Les portes échantillons utilisés.    (b) le PSCT. 

    

-D’une jauge Bayard-Alpert (« Jauge Flux »): placée à 180° de l’échantillon, et pouvant 

être placée en face des flux à la place de l’échantillon grâce à un système de rotation.  

 

Le pyromètre infrarouge: situé dans la partie basse du bâti (figure II.11), il permet la 

mesure des températures supérieures à 400°C.  

La mesure pyrométrique de la température est complémentaire à la mesure au thermocouple 

du four, car elle est indépendante du porte substrat. Elle dépend cependant de la nature du 

substrat et de son dopage. 

 
Figure II.11 : Vue du dessous du Compact 21 Oxyde avec l’emplacement du pyromètre. 
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Le système RHEED: 

Le RHEED (Reflection High Electron Energy Diffraction) est un moyen de caractérisation de 

la surface en croissance en temps réel par diffraction d’électrons très énergétiques arrivant en 

incidence rasante (voir annexe). Le canon émettant les électrons est équipé d’un pompage 

différentiel turbo-moléculaire, évitant l’oxydation de son filament lors des croissances 

effectuées sous pression d’oxygène. Le diagramme de diffraction est matérialisé sur un écran 

phosphorescent et récupéré pour analyse sur un PC via une caméra CCD. 

 

Le canon à électrons:  

Le canon à électrons (Fig.II.12) permet d’évaporer les éléments et matériaux très réfractaires 

pour lesquels une cellule à effusion ne peut être utilisée. Les flux émanant du canon sont 

cependant très instables, notamment car ils dépendent de la forme des charges qui évolue en 

fonction de la puissance utilisée. Cette difficulté peut être gérée dans une certaine mesure 

quand il est possible de faire fondre le matériau dans son creuset pour former une « flaque » 

régulière, ce qui n’est pas le cas pour les matériaux que nous évaporons. Il est donc nécessaire 

de mettre en place des systèmes de rétroaction pour contrôler le flux émanant du canon 

(section II.4.3.c).   

 

 

 

Figure II.12 : Schéma du canon à électron. 
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II.4) Développements techniques menés dans le cadre de la thèse: 

II.4.1) Développement d’une source d’oxygène à pré-chambre: 

II.4.1.a) Problématique du contrôle du flux d’oxygène:  

L’injection d’oxygène dans un réacteur EJM est rendue complexe par le fait que les 

pressions utilisées pendant la croissance des oxydes sont très faibles (de 5.10-8 Torr à 10-5 

Torr pour la croissance des titanates par exemple), et que ces flux doivent être contrôlés avec 

une grande précision. Ceci est d’autant plus vrai dans le cas de la croissance d’oxydes sur 

semiconducteurs (voir chap.III) : aux tous premiers stades de la croissance, un contrôle 

extrêmement précis de la pression d’oxygène dans le réacteur est nécessaire pour éviter les 

réactions du semiconducteur avec l’oxygène, ce qui conduit à la formation de composés 

amorphes ou polycristallins empêchant  l’épitaxie de l’oxyde. 

 

Dans l’ancien réacteur oxydes de l’INL, comme expliqué à la section II.3.1, le système 

de vanne pointeau manuelle rendait extrêmement difficile le contrôle de la pression 

d’oxygène dans la chambre de croissance, et conduisait à d’importants overshoots lors de 

l’ouverture de la vanne. Avant le changement de réacteur, un système de vanne 

piézoélectrique avait également été testé. Il a amélioré la situation sans pour autant la rendre 

satisfaisante. Nous avons donc développé une nouvelle cellule pour l’oxygène, décrite dans 

cette section. 

II.4.1.b) Principe de fonctionnement et description de la cellule à pré-

chambre: 

Le principal problème des systèmes d’injection d’oxygène installés dans l’ancien 

réacteur oxyde était lié au fort différentiel entre la pression d’oxygène dans la ligne et les très 

faibles pressions à contrôler dans la chambre de croissance (quelques 10-8 Torr). L’idée de 

base sous-tendant la conception de notre nouvelle cellule d’oxygène consiste donc à ajouter, 

entre la ligne et la chambre d’épitaxie, une chambre intermédiaire dans laquelle la pression, 

de quelques mTorr, est plus faible que dans la ligne. Le schéma de principe et une photo de 

cette cellule sont présentés sur la Fig.II.13. 
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Figure II.13 :  (a) Schéma détaillé de la chambre d'oxygène reliée à la chambre de croissance. (b) Photo de la 
cellule d’oxygène. 

 

Cette cellule comprend donc une préchambre équipée d’un pompage différentiel et 

d’une jauge Baratron. Cette préchambre est alimentée par la ligne d’oxygène (O2 d’une pureté 

5N) via une vanne pointeau manuelle. Elle est connectée au réacteur par une vanne 

coulissante (tiroir) tout ou rien (équivalente au cache des cellules à effusion) et par une vanne 

papillon permettant de contrôler la pression d’oxygène envoyée dans le réacteur. La pression 

dans la préchambre est complètement indépendante de celle du réacteur : elle est contrôlée via 

une boucle de rétroaction asservie via la jauge Baratron par un débitmètre massique situé en 

amont de la vanne pointeau. Le pompage différentiel de la préchambre permet de maintenir 

une pression (ajustable grâce au débitmètre) de quelques mTorr dans cette zone, et la pression 

dans le réacteur dépend de l’ouverture de la vanne papillon. Cette dernière est pilotée via une 

boucle de régulation asservie sur la jauge flux montée sur le manipulateur. Le « palier de 

décompression », constitué par cette préchambre, permet de contrôler très finement des 

pressions d’oxygène très faibles (de quelques 10-9 Torr) dans la chambre de croissance et 

limite fortement, voire supprime les overshoots lors de l’ouverture de la vanne coulissante. 

 

L’autre avantage de cette géométrie est qu’elle permet l’insertion d’une antenne RF 

permettant de créer un plasma d’oxygène dans la préchambre. La pression dans la 

préchambre, de l’ordre de quelques centaines de mTorr à quelques Torr, permet un allumage 

confortable du plasma tout en maintenant dans le réacteur une pression d’oxygène contrôlée et 
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éventuellement faible ou nulle (vanne coulissante fermée). Comme signalé dans la section 

II.3.2, notre réacteur dispose d’une telle source plasma, à boîte d’accord automatique, 

entièrement pilotée via le logiciel Crystal. La nature du plasma dépend de la pression 

d’oxygène dans la préchambre, et de la puissance du plasma. La Fig. II.14 indique le domaine 

de fonctionnement du plasma d’oxygène 

 
Figure II.14 :  Domaine de fonctionnement et couleur du plasma d’oxygène dans la préchambre en fonction de 

la pression d’oxygène et de la puissance RF. 

 

II.4.1.c) Mesure et régulation du flux d’oxygène: 

A ouverture constante de la vanne papillon, la pression d’oxygène dans le réacteur 

dépend de la pression dans la préchambre. Il est par ailleurs possible de choisir la pression 

dans la préchambre en fonction de la pression souhaitée dans le réacteur, pour optimiser par 

exemple le temps d’établissement de cette dernière, ou limiter/supprimer les overshoots. 

 

La Figure II.15 montre comment la pression dans le réacteur évolue en fonction du 

pourcentage d’ouverture de la vanne papillon (boucle de rétroaction désactivée) pour une 

pression dans la préchambre de 1 Torr. 
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Figure II.15 :  Pression d’O2 mesurée à la jauge flux pour différentes ouvertures de la vanne papillon (en %). 

 

Cette pression de préchambre permet de couvrir toute la gamme utile de pression dans 

le réacteur pour la croissance des oxydes.  

La Figure II.16 montre le comportement de la source oxygène lorsque la régulation via la 

jauge flux est utilisée. La valeur de consigne est atteinte en moins de 2 min. même pour les 

faibles valeurs de pression d’oxygène, et l’overshoot n’excède pas 15% de la valeur de 

consigne.  
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Figure II.16 : Régulation de la pression d'oxygène dans le réacteur à différentes valeurs avec une pression dans 

la préchambre de 6m Torr.  
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II.4.2) Les cellules Sr et Ba: 

Le Sr et le Ba sont des éléments s’évaporant à relativement basse température. Les flux 

de quelques 10-8 Torr utilisés pour la croissance des oxydes sont atteints dans notre réacteur 

pour des températures de cellule d’environ 400°C pour le Sr, et d’environ 540°C pour le Ba. 

Ces éléments s’oxydent par ailleurs facilement (à l’air et à température ambiante), et 

présentent deux degrés d’oxydation. Quelques données physiques sur ces éléments et leurs 

oxydes sont résumées dans le tableau II-1:  

 

Composé Point de fusion 

(°C) 

Point d’ébullition 

(°C) 

Masse 

atomique/masse de 

formule 

Sr 777 1655 87.62 

SrO 2530 3000 103.62 

SrO2 Se décompose en SrO + O2 à 215°C 119.62 

Ba 727 1570 137.33 

BaO 1973 2000 153.33 

BaO2 Se décompose en BaO + O2 à 450°C 169.33 

Tableau 0-1 : Quelques propriétés physiques du Sr, du Ba et de leurs oxydes. 

Par ailleurs, si le Ba et le Sr ne forment pas d’alliages binaires stables avec le Bore, 

élément entrant dans la composition des creusets « standard » en PBN (nitrure de Bore 

Pyrolytique) pour les cellules à effusion, des alliages ternaires stables entre le Ba, B et O 

(borate de baryum BaB2O4) ou Sr, B et O (borate de strontium SrB2O4) peuvent se former.  

L’utilisation de creuset en PBN pour le Sr n’a jamais causé de problème. Par contre, des 

réactions chimiques entre le Ba et les creusets de PBN ont été observées, et nous utilisons 

donc pour cet élément des creusets en tantale. 

II.4.2.a) Cellules à effusion « standard »: problématique de l’oxydation des 

charges:  

Nous avons tout d’abord testé l’utilisation de cellules à effusion standard pour 

l’évaporation du Sr et du Ba. L’utilisation de ce type de cellule conduit à l’observation 

d’importants phénomènes de dégazage, notamment pour le baryum mais aussi pour le 
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strontium. Ces phénomènes se traduisent par une dégradation marquée du vide de base (qui 

peut atteindre plusieurs 1.10-8 Torr) et par un comportement typique observé lors des mesures 

de flux (Fig.II.17). 
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Figure II.17 :  Courbe de pression dans le puit et la chambre de croissance montrant le dégazage  de la cellule 

Ba. 

Sur la figure II.17, relevée lors d’une procédure de mesure du flux de baryum 

(température de la cellule : 540°C), on voit tout d’abord que le vide de base est dégradé avant 

l’ouverture du cache cellule (4.10-9 Torr à la jauge flux). On voit également que l’ouverture de 

du cache conduit à une forte augmentation de la pression mesurée à la jauge flux, alors que le 

cache général est fermé et que cette dernière n’est donc pas exposée à un flux de baryum. 

Ceci indique que la cellule de baryum dégaze. Enfin, les transitoires mesurés à la jauge puits 

et à la jauge flux lors de l’ouverture et de la fermeture du cache général sont également une 

indication d’un dégazage marqué de la cellule.  
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Nous avons fait l’hypothèse que ce phénomène était lié à l’oxydation de la charge de 

baryum dans la cellule. Pour vérifier cette hypothèse, nous avons mesuré l’évolution de la 

vitesse de croissance du baryum à la balance à quartz en fonction de la pression d’oxygène. 

Les résultats sont présentés sur la Fig.II.18. 
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Figure II.18 : Mesures de la vitesse de dépôt du Ba (en  unité arbitraire) à la balance à quartz sous différentes 

pressions d’oxygène en fonction du temps.  

 

Sur cette figure sont présentés en fonction du temps : 

-L’évolution de la pression d’oxygène mesurée à la jauge flux (Fig.II.18.b),  

-L’évolution de la vitesse mesurée à la balance à quartz qui est donnée en unité arbitraires 

(Fig.II.18.c) car les paramètres de la balance ont été optimisés pour maximiser la sensibilité et 

ne correspondent pas au Ba (voir annexe). 
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 -L’évolution de la vitesse divisée par la masse des molécules se déposant sur la balance, 

normalisée à la vitesse initiale (Fig.II.18.a). Le graphe donne donc les variations relatives du 

rapport vitesse/masse). Rappelons ici que la balance à quartz mesure une variation de masse, 

et que cette variation de masse est convertie en vitesse de croissance connaissant la densité du 

matériau déposé (voir annexe). 

 

 Lors de la mesure de la courbe de la figure II.18.c, le Ba est susceptible de réagir avec 

l’oxygène présent dans la chambre lors de l’expérience pour former du BaO et du BaO2. Si de 

telles réactions se produisent dans la chambre ou au niveau de la surface de la balance à 

quartz, le signal mesuré par la balance va augmenter à vitesse de dépôt constante en 

proportion de l’augmentation de la masse formulaire du composé formé. C’est ce qu’on 

observe sur la figure II.18.c : à t=900s, alors que la pression d’oxygène dans la chambre passe 

de 0 à 10-8 Torr, la vitesse de croissance de Ba augmente brutalement. Cette augmentation, 

d’un facteur 1.12, ne correspond pas à une augmentation réelle de la vitesse mais à la 

formation de molécules de BaO : le rapport des masses de BaO et de Ba, mBaO/mBa est en 

effet égal à 1.12. Le même phénomène se produit vers 1200s, lorsque la pression dans le 

réacteur passe de 1.10-8 à 5.10-8 Torr : la vitesse de croissance apparente augmente d’un 

rapport proche (mais cependant légèrement inférieur) au rapport mBaO2/mBaO, indiquant que 

le baryum tend, sous cette pression d’oxygène, a former du BaO2. 

Ces analyses sont intéressantes car elles permettent de connaître l’état d’oxydation du 

Ba en fonction de la pression d’oxygène, ce qui peut avoir un impact sur le procédé de 

croissance. La Fig.II.18.c montre également que la vitesse de croissance de Ba décroit 

globalement quand la pression d’oxygène augmente. Cette tendance est mieux visible sur la 

Fig.II.18.a sur laquelle la vitesse de croissance est divisée par la masse des éléments se 

déposant sur la balance (v/mBa jusqu’à 900s, v/mBaO de 900 à 1200s, et v/mBaO2 à partir de 

1200s), et normalisée à la vitesse de croissance de départ. On voit ainsi que la vitesse de 

croissance de Ba baisse d’environ 5% quand la pression d’O2 vaut 5.10-8 Torr, de près de 10% 

à partir de 1.10-7 Torr et de plus de 20% à partir de 5.10-6 Torr. Ces variations sont 

considérables et ont un impact sur le procédé de croissance. Elles sont liées à l’oxydation de 

la charge à l’intérieur de la cellule, qui conduit à une réduction de l’efficacité d’évaporation 

car les oxydes de Ba ont un point d’ébullition plus élevé que le Ba (voir Tab.II-1). Ce sont ces 
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mêmes phénomènes d’oxydation qui conduisent aux dégazages importants décrits plus haut. Il 

est donc nécessaire de revoir le design des cellules pour éviter l’oxydation des charges.  

Une étude similaire a été réalisée pour le Sr et sont représentées sur la figure II.19 

l’évolution en fonction du temps de la vitesse de dépôt du Sr (Fig.II.19.a) sous différentes 

pressions d’oxygène ( Fig.II.19.b). On voit que la vitesse du Sr est également sensible à 

l’oxygène. 
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Figure II.19 : Mesures de la vitesse de dépôt du Sr (en  unité arbitraire) par la balance à quartz (a) sous 

différentes pressions d’oxygène. 
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II.4.2.b) Utilisation de cellules DZMM à insert: 

L’oxydation des charges dans les cellules peut être évitée en utilisant des designs 

spécifiques. Les études d’Y.S.Kim & al.165 ont ainsi démontré que l’utilisation de capuchons 

percés, insérés dans le creuset, permettait de considérablement réduire l’oxydation du Sr 

évaporé sous pression partielle d’oxygène, et donc de réduire la sensibilité de la vitesse de 

croissance du Sr à la pression d’oxygène. 

La figure II.20 montre l'effet du positionnement des inserts en tantale et en alumine AlO 

avec différents diamètres. On voit que plus l’insert est proche de la charge, plus le flux est 

sensible à la pression partielle d’oxygène. La meilleure résistance à l’oxydation (faible 

variation du flux normalisé même sous forte pression d’oxygène) est obtenue lorsque l’insert 

est placé à l’extrémité du creuset.  

 
Figure II.20 :  Étude de l’effet des inserts (en Ta et AlO) avec différents diamètres de l’orifice ainsi que leur 

positionnement en profondeur
165. 

 

RIBER a par ailleurs développé avec succès des cellules adaptées à l’évaporation du 

Zn dans un environnement oxydant, pour équiper des réacteurs EJM pour la fabrication de 

ZnO166. Ce modèle de cellule, dite DZMM, est schématisé sur la figure II.21.   
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Figure II.21 :  Schéma d’une cellule double zone et photo de la cellule RIBER DZMM avec insert.  

 

Cette cellule est équipée d’un capuchon percé fermant la cellule et limitant l’oxydation 

de la charge dans le creuset ainsi que de deux zones de chauffe : la première, en bas de la 

cellule près de la charge, permet d’évaporer le matériau présent dans le creuset. La deuxième, 

proche du haut du creuset, est maintenue à une température supérieure à la température basse 

et permet d’éviter le redépôt de matière et le bouchage des capuchons. La différence de 

température entre les deux zones de chauffe, DT =  Thaut – Tbas, doit être aussi grande que 

possible pour éviter toute condensation au niveau de l’orifice, du capuchon, et du haut de la 

cellule. Pour définir DT, on chauffe uniquement la partie supérieure de la cellule. Ce 

chauffage induit un échauffement de la cellule au niveau de la partie basse même si le 

filament bas n’est pas alimenté. La différence entre les deux températures mesurées dans ces 

conditions est le DT optimal. . 

 

Nous avons testé ces cellules pour l’évaporation de Sr et Ba. Nous avons pour ce faire 

utilisé un creuset en PBN pour le Sr, et un creuset en tantale pour le Ba. Le DT optimal pour 

les deux matériaux a été déterminé selon la méthode décrite ci-dessus. Il vaut 100°C pour le 

Sr, et 110°C pour le Ba. Le diamètre des orifices percés dans les capuchons étaient pour ces 

essais de 3 mm pour le Sr, et 2 mm pour le Ba. La figure II.22 montre l’évolution du flux 

issus de ces deux cellules en fonction de la température en partie basse.   
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Figure II.22 :  Évolution des flux de Ba (a) et Sr (b) en fonction de la température en partie basse de la cellule. 

Les mesures sont faites par la jauge flux.  

 

Ces deux courbes présentent des comportements anormaux. Ainsi, pour le Ba, même 

pour une température en partie basse de 800°C (limite haute pour la cellule), il n’est pas 

possible d’obtenir le flux de Ba nécessaire pour la croissance de BTO (de l’ordre de 5.10-8 

Torr). Pour le Sr, il faut chauffer la partie basse de la cellule jusqu’à 540°C pour obtenir le 

flux requis de 2.10-8 Torr, contre environ 300°C pour une cellule à simple zone de chauffe. 

Par ailleurs, nous avons constaté pour les deux cellules la nécessité d’augmenter la 

température fortement au fil des jours pour maintenir le même flux.  

 

Nous avons démonté les cellules, et observé pour le Sr et le Ba que les capuchons 

avaient été bouchés par le matériau évaporé (Fig.II.23).  
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Figure II.23 :  (haut) Condensation du baryum sur l'arrière de l'insert induisant l’obstruction de l’orifice.  
  (bas) État du de l'insert de la cellule Sr et son emplacement dans la chambre de croissance après quelques 
semaines d’utilisation. 

 

Par ailleurs, pour les deux cellules, nous avons également observé un phénomène de 

condensation après l’orifice sur les parois du capuchon. Ces phénomènes de condensation ne 

sont pas compatibles avec un bon fonctionnement des cellules. Leur origine est double :  

 

� Le DT (de 100°C pour Sr et de 110°C pour Ba) n’est pas suffisant pour garantir que le 

matériau ne se dépose pas sur les capuchons. 

� Le contact thermique entre le corps de la cellule et le capuchon n’est pas assez bon, et la 

température des capuchons est trop basse pour éviter la condensation. 

Nous avons essayé d’agrandir les orifices percés dans les capuchons, à 5 mm pour le Sr 

et à 7 mm pour le Ba, ce qui n’a pas amélioré la situation. RIBER est actuellement en train 

d’étudier un nouveau modèle de cellule à thermique améliorée, devant permettre d’augmenter 

le DT et la conduction de la chaleur vers les capuchons. La difficulté est tout à la fois de 
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découpler au maximum le chauffage du bas (réservoir) et du haut (insert) et de surchauffer le 

haut pour éviter d’avoir du dépôt sur l’insert qui conduit inévitablement à un bouchage. Le 

principe est de jouer sur le design des deux filaments (en assurant une zone intermédiaire non 

chauffée) et sur le design des écrantages. Ce dernier point est optimisé en écrantant au 

maximum la cellule au niveau des deux filaments et en favorisant le rayonnement et les pertes 

thermiques dans la zone intermédiaire non chauffée. 

En attendant de pouvoir tester ces nouvelles cellules, nous avons poursuivi nos études 

avec les cellules DZMM sans capuchon.  

II.4.2.c) Utilisation de cellules DZMM sans insert: 

Dans cette section, nous décrivons les essais faits avec des cellules DZMM sans insert 

(capuchon) pour le Sr et le Ba. La Fig.II.24 montre pour la cellule Sr l’évolution du flux 

mesuré lors d’une séquence de fermeture/ouverture du cache général, cache cellule fermé. Ces 

mesures ont été faites pour une température de cellule de 400°C en partie basse, et 500°C en 

partie haute.  
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Figure II.24 : Mesure du flux de Sr pendant une séquence de fermetures/ouvertures du cache général. 

 

On voit sur cette figure que le vide de base, 2.10-9 Torr, est meilleur que lorsque des 

cellules standard simple zone de chauffe sont utilisées (plus de 10-8 Torr sur la Fig II.17). Par 

ailleurs, les transitoires d’ouverture et de fermeture sont beaucoup plus courts que dans le cas 

de la cellule à simple zone de chauffe, et l’établissement du flux lors de l’ouverture du cache 



Chapitre II: Développement technique de l’EJM pour la 
croissance des oxydes 
 

51 

 

général beaucoup plus rapide. Ces éléments indiquent que le dégazage est beaucoup plus 

faible pour les cellules DZMM, même non pourvues de leur capuchon, que pour des cellules à 

simple zone de chauffage. Il est probable que le chauffage en partie haute évite ou au moins 

limite la condensation du Sr en haut du creuset, et donc la formation d’oxydes de Sr, car c’est 

le haut du creuset qui est le plus exposé à l’oxygène. Des observations similaires ont été faites 

pour la cellule de Ba. 

Nous avons également évalué la stabilité et la reproductibilité à long terme des 

DZMM Sr et Ba. Pour ce faire, nous avons relevé pendant plus de deux mois l’évolution des 

flux des deux cellules en fonction de leur température (les températures indiquées dans la 

suite sont les températures de la partie basse des cellules). Ces mesures ont été 

systématiquement réalisées le matin avant introduction d’oxygène dans le réacteur. Les 

résultats pour les deux cellules sont présentés sur la figure II.25. 
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Figure II.25 : Étude de la stabilité des cellules Sr (a) et Ba (b) : le flux en fonction des jours pour TSr=398°C et 
TBa=541°C. Étude de la stabilité du flux du Sr (c) et du Ba (d) en fonction de la température sur une période de 
relevés. 
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Pour la cellule Sr, les figures II.25 (a) et (c) montrent d’assez fortes dispersions. En 

particulier, sur 60 jours, l’écart au flux moyen de Sr mesuré à température constante est de 

près de +/- 5%. La cellule Ba présente un meilleur comportement : la variation du flux avec la 

température est très linéaire (Fig.II.25.d), et l’écart au flux moyen de Ba mesuré à température 

constante est à peine supérieur à +/- 1% sur 25 jours (Fig.II.25.b).  

La figure II.26 montre l’écart à la moyenne des flux pour chacune des cellules. On voit 

que le Sr présente une plus grande dispersion (>5%) que le Ba (<5%), ce qui montre que la 

cellule Sr est moins stable à cause de la forte oxydation et réactivité de la charge.  

 
 

Figure II.26 : Écarts type aux flux ciblés pour chacune des cellules Sr et Ba en fonction des jours. 

 
Ces résultats indiquent globalement que les cellules DZMM, même sans capuchon, ont 

un meilleur comportement que les cellules à simple zone de chauffe pour le Sr et le Ba. Des 

instabilités de flux persistent cependant, notamment pour le Sr. Elles sont certainement liées à 

une oxydation progressive de la charge au cours du temps.  
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II.4.2.d) Conclusion sur les cellules DZMM pour le Sr et le Ba: 

D’après les résultats précédents, la stabilité des flux de la cellule DZMM du Ba sans 

insert s’avère être convaincante et permet la reproductibilité des mesures sur de longues 

périodes, contrairement à la cellule DZMM du Sr qui présente une instabilité et dispersion 

non négligeables. Comme expliqué dans la section II.4.2.b le design des cellules et des inserts 

est en cours d’optimisation par RIBER afin d’éviter la condensation des matériaux sur l’insert 

et son obstruction, et d’augmenter le DT. Les nouvelles cellules DZMM devraient limiter 

encore les phénomènes d’oxydation décrits ci-dessus. 

 

II.4.3) Développement d’une source pour l’évaporation du titane  

II.4.3.a) Problématique de l’évaporation du Ti:  

Le Ti est un métal réfractaire (point de fusion 1668°C, point d’ébullition 3287°C) 

extrêmement réactif, notamment avec l’oxygène mais aussi avec d’autres éléments. Ces 

propriétés rendent difficile l’utilisation de cellules à effusion pour le titane dans un réacteur 

d’EJM. Au début de cette thèse, le titane était évaporé dans une cellule de Knudsen haute 

température (cellule MHT) équipée d’un creuset en tantale (point de fusion est de 3017°C). 

Pour atteindre le flux de Ti de travail (autour de 3.10-9 Torr), il fallait chauffer la cellule au-

delà de 1500°C, ce qui est proche de la température limite de fonctionnement de la cellule 

(1600°C). Une courbe de calibration de cette cellule est présentée sur la figure II.27. 
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Figure II.27 : Variation du flux de titane en fonction de la température (creuset en tantale). 
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Le problème récurrent lié à l’utilisation de creusets est illustré sur la figure II.28: 

 

 

 

Figure II.28 : Illustration de la métallisation et du percement du creuset de tantale. 

 

Après quelques semaines d’utilisation d’un creuset neuf, des réactions chimiques ont 

lieu entre le Ta et le Ti conduisant au percement du creuset, et à la métallisation du 

thermocouple de la cellule. Cette situation conduit à d’importants problèmes de régulation de 

la température de la cellule, ce qui la rend inutilisable pour la croissance des oxydes. Nous 

avons donc testé, dans le cadre de cette thèse et en étroite collaboration avec RIBER, des 

solutions alternatives pour l’évaporation du Ti. Ces études sont relatées dans cette section.  

II.4.3.b)  Source « Ti-Ball »: 

Nous avons tout d’abord testé une solution proposée dans certaines machines VEECO, à 

savoir la Ti-Ball. Ce système est schématisé sur la figure II.29 : 
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Figure II.29 :  Schéma de la Ti-Ball. 

Il s’agit d’une boule de titane reliée à des filaments d’amenée de courant. Le passage 

de courant dans la boule conduit à l’évaporation du Ti, et le flux peut être contrôlé en faisant 

varier le courant injecté. L’intérêt est que le Ti n’est pas en contact avec un creuset comme 

dans le cas des cellules à effusion, ce qui évite les réactions chimiques parasites. 

 Typiquement, pour le système que nous avons testé, une quantité de Ti de 0.25g/h est 

évaporée pour un courant de 50 A et une tension de 7.6 V. Schlom & al ont167 testé ce 

système en collaboration avec VEECO. Ils ont rapporté une dérive de 2% du flux sur une 

période de 4h30 pour une vitesse de croissance de 0.85Å/s. Ils ont également montré que la 

durée de vie de la boule de Ti était relativement courte, et qu’elle dépendait fortement du 

courant injecté (Fig.II.30). 

 

 

Figure II.30 : Durée de vie en heures de la titane ball en fonction du courant appliqué. 
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La figure II.31 montre une courbe de calibration de la Ti-ball.  

 

 
 

Figure II.31 : Évolution de la vitesse de croissance mesurée à la balance à quartz (en unité arbitraire) ainsi que 
le flux en fonction du courant de la Ti-Ball.  

Cette figure montre une forte dérive du flux. En particulier, à courant constant, le flux 

issu de la Ti-Ball a fortement augmenté après 5 jours d’utilisation. Ce même phénomène est 

représenté sur la figure II.32 où l’on voit qu’à courant constant (46.6A), le flux a fortement 

augmenté après quelques heures d’utilisation.  
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Figure II.32 : Mesures de la vitesse par balance à quartz de dépôt (en unité arbitraire) en fonction du temps 

d’utilisation pour un courant de I=46.6A.  

 

Ceci est lié à l’évolution de la forme de la boule (Fig.II.33.a). A ce courant 

d’utilisation, la durée de vie de la Ti-Ball est d’environ 90h, soit 12 jours de fonctionnement. 

Cette durée est bien trop courte pour que ce système soit utilisable dans un réacteur EJM dans 

lequel les ouvertures représentent des maintenances lourdes. La figure II.33.a montre l’état du 

Ti-ball après les 90 h d’utilisation.  

 

 
Figure II.33 : (a) État du titane Ball après 90h d’utilisation (b) Dépôt de titane sur les parois de l'emplacement 

de la Ti-Ball. 

 

La « boule » n’est plus sphérique, et la quantité de Ti a fortement diminué ce qui est la 

cause de l’augmentation du flux à courant constant : la même puissance est dissipée dans un 

(a) (b) 
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volume de Ti plus petit. Par ailleurs, la figure II.33.b montre aussi que l’évaporation du Ti 

n’est pas directionnelle, ce qui engendre la formation de dépôt de titane sur les parois du 

piquage de la cellule et donc une perte importante de matière. 

 Cette étude montre que la courte durée de vie de la Ti-Ball et l’instabilité de son flux 

en fonction du temps rendent son utilisation impossible pour notre application. Nous avons 

donc étudié d’autres moyens d’évaporation du Ti.  

II.4.3.c) Évaporation du titane au canon à électrons: 

 Comme expliqué à la section II.3.3, le canon à électron présente l’avantage de 

permettre l’évaporation de matériaux très réfractaires : le bombardement électronique permet 

de transférer une grande quantité d’énergie à la charge et de l’évaporer même si elle est très 

réfractaire. Les charges sont placées dans des creusets en cuivre refroidis à l’eau glacée, ce 

qui empêche toute réaction entre le matériau à évaporer et le creuset. Par contre, le flux 

émanant du canon est particulièrement sensible à la forme de la charge. Ceci est 

particulièrement vrai dans le cas des matériaux qui ne peuvent pas être complètement fondus, 

comme c’est le cas du Ti, car il n’est alors pas possible de former au fond du creuset un 

ménisque régulier permettant de stabiliser le flux et limiter les dérives. La figure II.34 illustre 

de point.  
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Figure II.34 : Évolution de la vitesse de Ti mesurée à la balance à quartz (a)  et de la pression partielle de Ti 

mesurée au spectromètre de masse (b)  en fonction du temps pour une évaporation au canon à électrons. 

 

Sur cette figure, l’évolution de la vitesse relative mesurée à la balance à quartz haute 

(en position échantillon) et de la pression partielle de Ti mesurée au spectromètre de masse en 

fonction du temps à puissance appliquée sur le canon à électrons constante est présentée. On 
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voit que le flux émanant du canon à électrons diminue sensiblement avec le temps à puissance 

constante. Ceci illustre la nécessité de mettre en œuvre une boucle de rétroaction sur la 

puissance appliquée au canon à électrons, en utilisant comme signal de mesure soit la balance 

à quartz située en partie basse soit le spectromètre de masse situé lui aussi en partie basse 

(voir Fig.II.7). Le réacteur avait d’ailleurs été conçu pour que l’un ou l’autre de ces moyens 

de mesure puisse être utilisé pour une boucle de rétroaction sur le canon à électrons.  

Régulation à la balance à quartz: 

 Le principe de fonctionnement d’une balance à quartz est rappelé en annexe. L’une 

des difficultés de l’utilisation d’une balance à quartz pour la mesure du flux de Ti est que cet 

outil de mesure est extrêmement sensible aux variations de température, et que le canon à 

électrons est une source de chaleur importante. La balance à quartz, située en visée du canon à 

une trentaine de cm de la charge de Ti, est donc sensible aux variations de puissance 

appliquée sur le canon, même faibles. Par ailleurs, le flux de Ti nécessaire pour la croissance 

des titanates est faible (3.10-9 Torr environ) car ces matériaux doivent être épitaxiés à faible 

vitesse. Il faut donc ajuster les paramètres de la balance à quartz pour mesurer un flux de 

manière satisfaisante (voir annexe). La vitesse instantanée est effectuée par un logiciel 

d’acquisition programmé en Labview qui relève les valeurs mesurées par la balance à quartz 

moyenné sur un temps d’intégration. Quant aux mesures des vitesses pour lesquelles l’unité 

est « Å/30s », elles sont réalisées en mesurant manuellement les épaisseurs déposées sur le 

quartz toutes les 30s pendant une durée donnée. Cette méthode permet de moyenner les 

variations rapides du signal mesuré par la balance.  

 

 La figure II.35 montre l’évolution de la vitesse de Ti mesurée simultanément avec les 

deux balances (haute et basse). 
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Figure II.35 :  Mesure du flux de titane par les deux balances à quartz : la balance basse (Télémark)  et haute 
(Inficon) en fonction du temps. 

 La mesure à la balance basse Telemark (balance de régulation) est stable, mais la 

mesure à la balance haute (en position croissance) présente des oscillations périodiques. Ces 

oscillations sont synchronisées avec la période d’allumage du compresseur du groupe froid 

servant à abaisser la température de l’eau de refroidissement de la balance. Quand le 

compresseur s’allume, la température de l’eau de refroidissement chute d’environ 0.8°C puis 

remonte progressivement jusqu’au prochaine allumage, créant des instabilités périodiques 

dans la mesure de la vitesse de croissance du Ti. Ceci montre que dans nos conditions 

expérimentales, la température de l’eau doit être régulée à mieux que quelques dixièmes de 

°C (ce qui est le cas dans la nouvelle salle blanche de l’INL où a été installé le réacteur après 

que les mesures de la Fig. II.35 aient été faites) pour garantir une mesure fiable.  

 

 La figure II.36 montre l’évolution de la vitesse instantanée de dépôt de Ti mesurée par 

la balance basse de régulation quand la puissance appliquée sur le canon à électrons diminue. 
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Figure II.36 :  (a) Évolution de la vitesse de dépôt mesurée à la balance basse (de régulation) lors d’une série de 
paliers descendant appliqués à la puissance du canon à électrons (évolution de la puissance représentée sur (b). 

La vitesse diminue globalement quand la puissance diminue ; on distingue des paliers 

(de 5 min environ) sur la courbe de vitesse instantanée de la balance correspondant aux paliers 

de puissance (Fig.II.36). Cependant, ces paliers sur la mesure de la vitesse instantanée sont 

fortement « déformés ». Ces déformations sont dues à des transitoires importants 

correspondant au temps nécessaire pour que la balance à quartz se thermalise en fonction de la 

puissance appliquée au canon à électrons.  

 On comprend que cette extrême sensibilité de la balance aux effets thermiques dans 

nos conditions de mesure constitue une difficulté supplémentaire pour la mise en place d’une 

régulation du flux de Ti émis par le canon. Nous avons tout de même mis en place une boucle 

de rétroaction. Le schéma de principe de cette boucle est illustré sur la figure II.37.  

Son principe est le suivant: la balance à quartz mesure le flux provenant du canon. Ces 

mesures sont traitées par son boitier d’acquisition et fournies au régulateur sous forme d’un 

signal de tension 0-10 V correspondant à une plage de vitesses adéquates pour la croissance.  
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Le régulateur est lui-même relié à la supervision (ordinateur) qui applique la consigne 

de vitesse sous forme de valeur numérique (en unité arbitraire) correspondant à l’image d’une 

vitesse de croissance ciblée. Le régulateur contrôle l’alimentation du canon à électrons sous 

forme de signal 0-10 V proportionnellement à sa puissance. 

 

 
Figure II.37 : Schéma de la boucle de rétroaction canon à électrons/balance à quartz. 

 

La figure II.38 montre la réponse obtenue (vitesse de Ti et puissance du canon à électron en 

fonction du temps) lorsqu’une consigne est donnée à la boucle de rétroaction, avant 

optimisation des paramètres PID (Proportionnel, Intégral, Dérivé). 



Chapitre II: Développement technique de l’EJM pour la 
croissance des oxydes 
 

63 

 

0 10 20

75.0

76.5

78.0

79.5

11.2

16.8

22.4

28.0

2.10

2.31

2.52

2.73
0 10 20

 

P
ui

ss
an

ce
 (

%
)

Temps (min)

 

Q
C

M
 In

fic
on

 (
Å

/3
0s

)

 

 

Q
C

M
 T

el
em

ar
k 

( Å
/s

) 

 Consigne = 2.3

 
Figure II.38 : Régulation du canon à électrons à l’aide de la balance Télémark (balance basse de régulation) 
avec une consigne de 2.3 A/s (paramètres PID non optimisés). Le suivi de la variation de la puissance du canon 
ainsi que des mesures avec la balance à quartz Inficon (balance haute en position échantillon) sont représentés. 

 

 La réponse globale de cette régulation est satisfaisante: la puissance du canon 

augmente avec le temps pour compenser la dérive à la baisse évoquée plus haut. Par contre la 

vitesse de croissance de Ti présente des creux périodiques liée aux effets thermiques évoqués 

plus haut. 

 Nous avons donc travaillé sur l’optimisation des paramètres d’acquisition de la boucle 

en faisant des moyennes glissantes sur un temps d’intégration ajustable, pour limiter les effets 

du bruit liés au faible flux de Ti. De plus, les paramètres propres de la balance à quartz 

associées aux différents matériaux (tooling factor, Z ratio, densité) ont été modifiés et ajustés, 

bien que ne correspondant pas au titane, afin d’optimiser le rapport signal/bruit de la mesure 

de vitesse de dépôt  
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 La figure II.39 montre un essai de régulation de la vitesse de Ti avec les paramètres 

PID optimisés. 
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Figure II.39 : Régulation du canon à électrons avec la balance Télémark (balance basse de régulation) en 
utilisant les paramètres PID optimisés. Le suivi de la variation de la puissance du canon ainsi que des mesures 
de vitesse effectuées avec la balance Inficon (balance haute de mesure) sont également représentés. 

 

 En comparant cette régulation avec les paramètres PID optimisés à celle non optimisé 

(Fig. II.38 & II.39), on voit que cette régulation fonctionne mieux: la puissance du canon 

augmente progressivement pour compenser la dérive à la baisse de la vitesse de Ti liée au 

changement de forme de la charge, et la déviation standard de la vitesse de croissance de Ti à 

la valeur consigne est de moins de 5%, ce qui correspond au bruit de mesure de la balance. 

Cette boucle permet donc de tenir constante des consignes sur la vitesse de croissance. Elle ne 

permet cependant pas de gérer des sauts de grande amplitude dans les consignes de vitesse : la 
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gestion de tels sauts par la boucle de rétroaction conduit à des variations de la puissance du 

canon à électrons conduisant eux-mêmes à des variations dans la réponse de la balance qui 

déstabilisent la régulation.  

Sur la base de ces résultats encourageant, nous avons étudié la réponse des balances à 

quartz en présence d’un flux de Ti dans une ambiance d’oxygène. Lors de la croissance des 

oxydes, le flux de Ti doit en effet être régulé en présence d’oxygène.  

La figure II.40 montre l’évolution de la réponse de la balance basse (Télémark) de régulation 

exposée à un flux de Ti en fonction de la pression d’oxygène mesurée dans la chambre, au 

spectromètre de masse et à la jauge flux. 
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Figure II.40 : Mesures de la vitesse de dépôt de Ti à la balance à quartz Télémark (a) lors d’une rampe en 
pression d’oxygène. Cette dernière étant mesurée à la jauge flux(b) et au spectromètre de masse(c).  

 Aux faibles pressions d’oxygène, la vitesse mesurée par la balance augmente 

brutalement, et cette augmentation correspond au rapport des masses formulaires mTiO2/mTi. 
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Elle est liée à la réaction du Ti avec l’oxygène, sur la surface de la balance ou dans la 

chambre, pour former du TiO2 (voir section II.4.2, similaire au cas du Ba et Sr). La vitesse de 

Ti reste ensuite stable puis commence à diminuer sensiblement quand la pression d’oxygène 

augmente dans la chambre. Cette diminution est liée à l’oxydation de la charge de Ti, et elle 

est similaire à celle observée pour la cellule de Ba. 

 Cette sensibilité de la vitesse de croissance de Ti à la pression d’oxygène constitue une 

difficulté pour la régulation, d’autant que dans le procédé de croissance des oxydes, il est 

nécessaire de faire varier la pression d’oxygène. La régulation est possible à faible pression 

d’oxygène, comme le montre la figure II.41. 
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Figure II.41 : Régulation du canon à électrons avec la balance à quartz Télémark sous une pression d’O2 de 

7.10-8Torr.  
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 Cependant, la régulation ne fonctionne pas à plus forte pression d’oxygène, comme le 

montre la figure II.42. 
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Figure II.42 : Régulation du canon à électrons avec la balance à quartz Télémark sous pression O2 de 6.10-7 

Torr. 

 

 Cette figure montre que l’évolution de la charge de Ti sous « forte » pression 

d’oxygène déstabilise la régulation. La régulation à la balance à quartz n’est donc pas 

suffisamment stable pour notre procédé. Ce problème pourrait être partiellement résolu en 

mettant en place un système de pompage différentiel au niveau de la balance à quartz pour 

l’isoler au maximum des fortes pressions d’oxygène et permettre cette régulation, ce qui ne 



Chapitre II: Développement technique de l’EJM pour la 
croissance des oxydes 

 
 

68 

 

résoudrait la forte sensibilité de la balance aux variations thermiques liées à l’utilisation du 

canon. 

Régulation au spectromètre de masse: 

 Le spectromètre de masse, dont le principe de fonctionnement est expliqué en annexe, 

est un outil extrêmement sensible permettant de faire des mesures de pression d’une grande 

précision. Étant donné qu’il est exposé en permanence aux flux provenant du canon, même 

cache fermé, une plaque à trous (Fig.II.43) est mise en place pour protéger les différents 

composants de la tête de détection, laissant passer qu’une proportion suffisante des flux, qui a 

été optimisé pour notre utilisation.  

 
Figure II.43 :  Tête détectrice du canon à électrons. 

 

Nous avons mis au point une boucle de rétroaction sur la puissance du canon à 

électron en utilisant le spectromètre de masse. Le schéma fonctionnel de cette boucle de 

rétroaction est donné sur la figure II.44. Son principe, similaire à celui de la balance à quartz 

décrit dans la section II.4.3.c, est le suivant : Le spectromètre de mesure le flux provenant du 

canon et traite ces mesures par son boitier d’acquisition qui est commandé par le PC1, sur 

lequel est installé le logiciel de programmation du spectromètre. Ce dernier sert à choisir le 

mode de détection (SEM ou Faraday), paramétrer le spectromètre ainsi qu’à afficher les 

mesures. Le signal du spectromètre est transformé en un signal 0-10 V proportionnel à une 

pression partielle d’éléments, qui est transmis au régulateur, lui-même relié à la supervision 

(PC2). Les flux souhaités sont préalablement calibrés et associés à la valeur numérique de 

consigne (en unité arbitraire). Cette consigne est envoyée au régulateur qui contrôle 

l’alimentation du canon à électrons grâce à un signal 0-10 V et qui ajustera sa puissance de 

sortie jusqu’à atteindre la consigne en fonction des PID. 
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Figure II.44 :  Boucle de rétroaction de la régulation du canon à électrons par le spectromètre de masse. 

 

Avec cette boucle, la régulation du flux de Ti (sur le pic de la masse 48 correspondant 

au Ti atomique) fonctionne parfaitement bien, comme le montre la figure II.45. 
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Figure II.45 : Régulation du flux de titane au spectromètre de masse (M=48) avec deux consignes différentes 

montrant un temps de réponse court et des transitoires peu marqués. 

 La régulation permet d’atteindre rapidement des consignes cibles même éloignées de 

la pression de Ti initiale. Les transitoires sont très courts et peu marqués, et la régulation est 



Chapitre II: Développement technique de l’EJM pour la 
croissance des oxydes 

 
 

70 

 

stable dans le temps. Il est donc possible de réguler le flux de Ti sous ultravide en utilisant le 

spectromètre de masse. 

Comme dans le cas de la balance à quarte, la situation devient plus compliquée 

lorsqu’il s’agit de réguler le flux de Ti sous pression partielle d’oxygène. En effet, tout 

d’abord, nous utilisons la masse 48 pour la mesure de la pression de Ti. Or cette masse 

correspond également à celle de l’ozone, et la figure II.46 montre que de l’ozone est formée 

dans la cage de détection du spectromètre lorsque celui-ci est exposé à de l’oxygène dans le 

réacteur. 
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Figure II.46 :  Réponse du spectromètre sous O2 sans titane. On voit la même tendance sur la masse 48 (celle du 

Ti) et sur la masse 32 correspondant à O2. 

 

On voit que la réponse à la masse 48 suit exactement la réponse de l’oxygène à la 

masse 32 alors même qu’il n’y a pas de Ti dans la chambre. La masse 48 n’est donc pas 

utilisable pour mesurer le Ti sous oxygène.  
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 Pour savoir quelle masse utiliser pour la mesure du Ti sous oxygène, nous avons 

mesuré différentes masses auxquelles le Ti est susceptible de répondre en exposant le 

spectromètre de masse à différentes pressions partielles d’oxygène. Les résultats de ces 

mesures sont présentés sur la figure II.47.  

 
Figure II.47 : Suivi des différentes masses en fonction de la pression d’oxygène (sans évaporation du titane).  

 

 Cette figure indique que la masse 24, correspondant à des ions Ti2+, ne répond pas 

lorsque le spectromètre est exposé à une pression partielle d’oxygène, même forte. Cette 

masse est donc a priori utilisable pour la régulation du Ti à l’aide du spectromètre de masse. 

Nous avons procédé à des mesures en présence de Ti et d’oxygène, sous différentes pressions 

d’oxygène. Les résultats sont présentés sur la figure II.48. 
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Figure II.48 : Suivi au spectromètre des pressions de différentes masses relatives aux sous-espèces de Ti (Ti+, 

Ti4+, Ti2+, Ti3+) en variant la pression d’oxygène (M=16 et 48). 

 

 Cette figure indique qu’à flux de Ti constant, la pression mesurée sur la masse 24 

dépend fortement de la pression d’oxygène. Cette dépendance est liée au fait que les ions Ti2+ 

interagissent avec l’oxygène pour former d’autres ions Ti, dans la cage du détecteur. Ces 

interactions sont illustrées par les transitoires pointés sur la figure II.49. Ainsi par exemple, à 

forte pression d’oxygène, la formation d’ions Ti3+ et Ti4+ au détriment des ions Ti2+ est un 

signe que le degré d’oxydation du Ti augmente, c’est-à-dire que le Ti s’oxyde :  
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Figure II.49 : Suivi des différentes sous-espèces du Ti (Ti+, Ti2+, Ti3+, Ti4+) lors de l’application d’un 

« créneau » de pression d’oxygène. 

 

Dans la cage du détecteur, la présence d’ions Ti2+ résulte de la dissociation d’espèces 

TiO. Quand la quantité d’oxygène augmente, des espèces plus oxydées comme TiO2 (Ti4+), 

Ti2O3 (Ti3+) peuvent se former dans le détecteur, être craquées et donner lieu à la détection de 

différents ions. Ces effets rendent impossible la mise en place d’une régulation sur le flux de 

Ti avec le spectromètre de masse sous oxygène, car la réponse de l’instrument de mesure 

dépend de la pression d’oxygène. La Fig. II.50 montre comment la régulation est perturbée 

lors de l’injection d’oxygène dans la chambre. 
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Figure II.50 : Régulation du titane (Ti2+) sans oxygène au spectromètre de masse, puis modification du flux 

après l'injection d'oxygène. 

 Nous avons essayé de modifier les paramètres du spectromètre de masse pour limiter 

ces effets d’interactions sous oxygène entre les différentes sous-espèces de Ti, en augmentant 

la tension multiplicatrice de 900V à 1600V (la limite étant de 2000V) afin d’améliorer la 

sensibilité du détecteurs pour mesurer les masses des différentes sous espèces du titane à l’état 

de traces, mais sans succès. Il n’est donc pas possible dans l’état actuel de notre réacteur de 

réguler le flux de Ti émanant du canon en utilisant le spectromètre de masse.  

 

II.4.3.d) Perspectives:  

Afin de parvenir à réguler à l’aide du spectromètre les faibles flux du titane évaporé par le 

canon, qui sont sensibles à l’oxygène, plusieurs solutions peuvent être testées: 

� Isoler le spectromètre de l’oxygène en mettant un pompage différentiel au niveau de la 

tête détectrice pour s’affranchir des effets de l’oxygène discuté précédemment. 

� Augmenter le flux mesuré pour améliorer la sensibilité de la détection du spectromètre 

en optant pour des creusets de plus grande capacité. Pour adapter de tels flux à nos 

faibles vitesses de croissance, on peut concevoir une plaque trouée qui réduira le flux 

sur l’échantillon. 

De telles solutions sont intéressantes à développer de toutes façons pour les éléments très 

réfractaires que nous souhaitons évaporer au canon (Hf, Al2O3, Gd2O3,…). Cependant, pour le 

Ti, dont la température d’effusion permet théoriquement d’envisager l’utilisation de cellules 
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de Knudsen, il est intéressant de chercher des creusets non réactifs. C’est l’objet de la section 

suivante.  

II.4.3.e) Recherche d’un creuset inerte pour la cellule Ti: 

La cellule à effusion est le système d’évaporation idéal dans un environnement EJM, 

notamment car elle procure un flux extrêmement stable au cours du temps si elle est bien 

conçue. Sur la base de ce constat, nous avons testé différents types de creusets et de liner 

(système contenant la charge qui s’insère dans le creuset pour le matériau à évaporer n’entre 

pas en contact avec ce dernier) pour l’évaporation du Ti. Ces essais sont relatés dans cette 

section. 

Test de liner en alumine: 

L’alumine est un matériau très stable jusqu’à au moins 2000°C, et a donc été testé 

pour l’évaporation du Ti. Dans nos tests, un liner a été inséré dans un creuset en tantale, et les 

flux de titane ont été calibrés. L’évolution du flux en fonction de la température est 

représentée sur la figure II.51. 
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Figure II.51 : Étude du flux de titane en fonction de la température (titane évaporé avec un liner en 
alumine). 

La réponse de la cellule est à priori étonnante: des flux de Ti de 3.10-9 Torr sont 

obtenus dès 1230°C, alors qu’il faut monter au-delà de 1400°C dans un creuset en Ta pour 

obtenir le même flux. Des essais de croissance de STO menés avec cette cellule ont abouti à 

des échantillons complètement amorphes. Nous avons procédé à des analyses XPS d’une 
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couche mince de 30 nm de Ti déposées sur substrat de Si avec cette cellule, afin de 

comprendre l’origine de ces problèmes. Les résultats de ces analyses sont présentés sur la 

Fig.II.52.  
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Figure II.52 : Analyse XPS menée sur une couche de 30nm de Ti évaporé avec un liner en alumine, déposée sur 
substrat STO. On voit les pics relatifs à l’Al montrant une évaporation significative du liner. 

Les résultats montrent qu’il n’y pas de Ti dans la couche mince, mais une signature 

marquée de la présence d’Al. On a donc évaporé essentiellement de l’aluminium, et 

quasiment pas de titane, ce qui montre que ce dernier a réagi avec le liner. A noter que les flux 

obtenus avec le liner, beaucoup plus forts que ceux obtenus à température équivalente sans le 

liner, soulevait déjà un doute quant à de possibles réactions Ti-liner. Les potentiels d’oxydo-

réduction de quelques métaux sont donnés dans le Tableau II-2. 
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Ion Oxyde Potentiel redox 

Ti+ TiO -0.9 V 

Ti3+ Ti2O3 -1.37 V 

Ti2+ TiO2 -1.63 V 

Al 3+ Al2O3 -1.662 V 

Mg2+ MgO2 -2.372 V 

Mg+ MgO -2.7 V 

Tableau 0-2 : Les potentiels de redox des différents ions. 

On voit en particulier que l’oxyde de titane TiO2 est plus stable que l’oxyde 

d’aluminium, ce qui peut expliquer pourquoi il a réagi avec le creuset en Al2O3, pour former 

un oxyde de Ti. Cette étude montre qu’un liner en alumine ne peut être une solution à 

l’évaporation du titane. 

Creuset en TaC: 

Le TaC est un matériau extrêmement dur (utilisé pour des applications au sciage) et 

réfractaire (température d’évaporation 3880°C). C’est donc un matériau potentiellement 

intéressant pour l’évaporation du Ti. Nous avons donc testé des creusets en graphite 

pyrolytique recouvert par un revêtement de quelques centaines de µm en TaC.  

 Les tests d’évaporation de titane avec un creuset en TaC ont été effectués dans une 

chambre test chez RIBER (Fig.II.53) par David Esteve. La cellule est calibrée et les flux sont 

mesurés à l’aide d’une balance à quartz. 
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Figure II.53 : (a) Bâti test chez RIBER (à gauche)             (b) Intérieur de la chambre (à droite). 

 

Avant les tests, le creuset en TaC était d’une couleur dorée et d’une masse de 138g. 

15.4g de titane ont été placés dans le creuset. La cellule a été montée à 1550-1600°C (Fig. 

II.54). 

 
Figure II.54 : (a) Extérieur du Creuset TaC.  (b) Intérieur du creuset TaC+ charge Ti.    (c) Creuset TaC 

chauffé. 

Le Ti a été évaporé pendant 3 jours dans ces conditions, puis le creuset a été sorti pour 

vérification. Nous avons alors constaté qu’il avait changé de couleur, tant à l’intérieur que sur 

sa surface externe. L’insert qui servait à fixer le creuset à la cellule a également changé de 

couleur comme on peut le voir sur la figure II.55. 
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Figure II.55 :  État du creuset après 3 jours d'évaporation. 

 

Le changement de couleur du creuset a été attribué à une dégradation du revêtement en TaC, 

et cette solution a donc été abandonnée. 

Creuset en Tungstène:  

  Le tungstène (température d’évaporation 3422°C) est également un matériau pouvant 

être utilisé pour la fabrication de creusets pour cellule à effusion. Des creusets en W ont 

d’ailleurs été utilisés par une équipe du CEA Saclay168 pour équiper des cellules de Knudsen 

pour le Ti pour fabriquer des couches minces de BTO/STO. Nous avons contacté cette équipe 

(A. Barbier), qui nous a indiqué qu’elle utilisait une température d’évaporation de 1270°C 

pour le Ti et des vitesses de croissance très lente. Cette température est nettement inférieure à 

celle nécessaire dans nos conditions de croissance (>1400°C), mais nous avons décidé de 

tester les creusets en tungstène. RIBER nous a donc fourni des creusets en Tungstène de 12cc 

pour test dans notre cellule haute température.  

La cellule s’est avérée très stable à long terme, et nous a permis de fabriquer des 

couches minces de titanates de bonne qualité exemptes de toute contamination au W. Nous 

avons relevé sur une période de 2 mois les variations du flux de Ti avec la température de la 

cellule. Les résultats sont présentés sur la figure II.56.  
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Figure II.56 : Variation du flux de Ti en fonction de la température sur 60 jours. 

 
Cette dépendance est très linéaire, ce qui est un signe du bon comportement de la 

cellule. L’évolution du flux de Ti en fonction des jours à température constante (1430°C) est 

tracée sur la figure II.57. 

0 10 20 30 40
2.4

2.6

2.8

3.0

3.2

3.4

 
 

F
lu

x 
T

i 
(x

10
-9

 T
or

r)

Nombre de jours 

Température = 1430°C

Flux = 2.93.10 -9 +/- 4.10-11 Torr

 
Figure II.57 :  Étude de la stabilité du flux de titane sur une période de 40jours. 

Sur la figure II.58, on voit que l’écart type à la valeur moyenne des flux est très faible 

pour le titane (<5%), ce qui témoigne d’une cellule très stable sur plus de 40 jours et des 

températures reproductibles. 
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Figure II.58 : Écarts type aux flux ciblé (3.10-9Torr) pour la cellule Ti. 

 

La figure II.59 représente la variation de la vitesse du titane mesurée à la balance à 

quartz (Inficon) en fonction de la pression d’oxygène. On voit que le titane évaporé par la 

cellule à effusion n’est pas sensible à l’oxygène car il ne varie pas en fonction de la pression, 

contrairement à celui évaporé par le canon à électrons mais aussi par rapport au baryum et au 

strontium. Cela pourrait provenir du fait que le titane est mieux protégé de l’oxydation dans 

une cellule à effusion et moins réactif avec l’oxygène que quand il est évaporé au canon.  
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Figure II.59 :  Mesures de la vitesse du Ti à la balance à quartz (inficon) sous différentes pressions d’oxygène. 

 

En conclusion, l’utilisation d’une cellule à effusion haute température équipée d’un 

creuset en Tungstène donne d’excellents résultats pour l’évaporation du Ti : le creuset est 

inerte vis à vis du matériau à évaporer et ne se dégrade pas au cours du temps. Le flux de Ti 

est extrêmement stable sur plusieurs mois et est insensible à la pression d’oxygène. Notre 

étude montre que cette solution est parfaitement adaptée à l’évaporation du Ti dans un 

environnement EJM.  
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II.5) Conclusions et Perspectives: 

Nous avons montré dans ce chapitre la conception du nouveau bâti RIBER COMPACT 

21 oxyde. Nous avons testé plusieurs solutions pour résoudre les problématiques de la 

croissance des oxydes, et spécialement des titanates, qui sont : l’évaporation du titane, des 

éléments métalliques (Sr et Ba) ainsi que le contrôle de la pression d’oxygène dans la 

chambre de croissance. 

 

Nous avons mis au point une cellule d’oxygène permettant de contrôler finement et sans 

overshoot la pression d’oxygène injectée dans le réacteur. 

 En ce qui concerne l’évaporation du Ba et du Sr, nous avons vu que les charges s’oxydent en 

présence d’oxygène. Le strontium est particulièrement sensible et présente une plus grande 

instabilité. Pour remédier à ces problèmes, l’utilisation de cellules de type DZMM est 

particulièrement efficace. RIBER travaille actuellement sur l’amélioration du design de ces 

cellules pour augmenter le DT et isoler au mieux, grâce à des inserts adaptés, la charge de 

l’oxygène dans la chambre. 

 

Diverses techniques d’évaporation du titane ont été testées. L’évaporation à l’aide de la 

Ti-Ball n’a pas abouti à cause de sa forte dérive et la faible durée de vie de la charge. Il n’a 

pas été possible de mettre en place des systèmes de régulation efficace sous oxygène du flux 

émanant du canon à électron.  

 

Enfin, nous avons testé l’évaporation du titane à l’aide d’une cellule à effusion. 

L’utilisation de liners en Al2O3 est inadaptée, mais nous avons montré qu’une cellule haute 

température équipée d’un creuset en Tungstène donnait d’excellents résultats. Nous 

envisageons dans un futur proche d’améliorer encore notre contrôle de la stœchiométrie des 

oxydes en adaptant à notre réacteur un système de mesure des flux par absorption atomique à 

l’aide d’un spectromètre. Les études de M.E.Klaudsmeier-Brown &al.169 et de Hideki 

Yamamoto & al.170 ont montré l’efficacité de cette technique pour la calibration des flux pour 

la fabrication d’un alliage complexe tel que BiSrCaCuO. Le principe de fonctionnement de 

cette technique est expliqué en annexe. Un tel système devrait permettre de contrôler à l’aide 

d’une boucle de rétroaction insensible à la pression d’oxygène les flux émanant du canon à 

électron et des cellules à effusion. Par ailleurs, ces systèmes sont multicanaux et permettent 
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donc de contrôler simultanément les flux émanant de plusieurs sources. Nous envisageons 

leur utilisation « en direct » pendant la croissance pour contrôler au mieux la stœchiométrie 

des alliages et éviter les dérives liées à l’instabilité des sources et à la sensibilité des charges à 

l’oxygène. 
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III.1)  Introduction: 

Dans ce chapitre nous allons détailler la croissance par épitaxie par jet moléculaire 

(EJM) de STO sur Si(100) et sur SOI (silicium sur Isolant). Comme expliqué au chapitre I, le 

STO revêt une importance particulière car il est utilisé sous forme massive comme substrat 

pour la croissance d’un grand nombre d’oxydes fonctionnels (ferroélectriques, 

ferromagnétiques,...). La fabrication de templates de STO/Si permet d’envisager l’intégration 

de ces oxydes sur silicium. La croissance de STO sur Si nécessite une étape de préparation et 

de passivation de la surface du silicium ainsi que des conditions de début de croissance très 

spécifiques, qu’on détaillera dans ce chapitre, afin d’éviter ou de limiter les réactions 

chimiques à l’interface oxyde/Si.  

Après avoir présenté les conditions d’homoépitaxie de STO sur STO par EJM, nous 

décrirons la préparation et la passivation de la surface Si, primordiale pour démarrer la 

croissance de STO/Si. Ensuite nous présenterons le procédé de croissance préalablement 

établi à l’INL, qui a été réadapté et optimisé dans le cadre de cette thèse, suite notamment aux 

améliorations techniques que nous avons apportées au réacteur. Nous avons également étudié 

l’influence de différents paramètres de croissance (stœchiométrie Sr/Ti, conditions 

d’oxydation utilisées,…) sur la qualité structurale du STO. Ces résultats sont présentés dans 

ce chapitre. Enfin, dans le cadre de différents projets, nous avons optimisé la croissance de 

STO sur des substrats de SOI visant à fabriquer des composants photoniques intégrés et des 

micro-leviers pour la récupération d'énergie vibratoire à base d’oxydes ferroélectriques et 

piézoélectriques. Ces études sont présentées ici.  

III.2)  Homoépitaxie de STO sur STO: 

L’étude du système STO/STO est importante et utile pour la croissance de STO/Si car elle 

permet:  

-de déterminer les conditions optimales de croissance de l’oxyde sans la difficulté 

supplémentaire liée aux réactions d’interface entre STO et Si. 

-de déterminer le rapport de flux Sr/Ti stœchiométrique (en étudiant les 

reconstructions de surface de l’oxyde et les paramètres de maille notamment).  
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III.2.1) Préparation de la surface: 

Un traitement chimique des substrats de STO orientés (001) avec une solution 

tamponnée NH4F/HF solution (BHF) de pH 4.5 permet d’obtenir une surface terminée TiO2 à 

95%, alors que les substrats commerciaux présentent un mélange des deux 

terminaisons171,172,173,174. À l’INL, nous utilisons une solution commerciale (Honeywell) AF 

7:1 modified BOE (15% NH4F and 5.2% HF). Suivant la méthode présentée par Koster et 

al.174, le substrat STO est d'abord trempé dans l'eau désionisée (DI) dans un bain d’ultrasons 

afin d'accroître la sélectivité du traitement BOE grâce à la formation de groupes hydroxydes 

et carbonates sur les zones du substrat terminées SrO (Sr(OH)2 et SrCO3), ce qui facilite leur 

dissolution dans l’acide. Le substrat STO est ensuite plongé ∼20s dans cette solution puis 

rincé à l’eau DI. Suite à ce traitement chimique, le substrat est introduit dans la chambre de 

croissance et recuit à 600°C sous PO2 = 5.10-6 Torr environ pour éliminer les impuretés 

carbonées résiduelles et améliorer l’état de la surface (formation de marches macroscopiques 

par diffusion de surface). Nous observons au RHEED des lignes fines et nettes avec un très 

bon contraste ainsi que des lignes de Kikushi témoignant d’une surface plate et d’une bonne 

qualité cristalline. Sur les azimuts [100] et [010], nous observons des reconstructions de demi 

ordre relatives aux domaines (2x1)+(1x2) caractéristique d’une surface STO terminée TiO2 ou 

TiOx et à une organisation des lacunes d’oxygènes de surface formées lors du 

recuit175,176,177,178. Ces reconstructions de surface caractéristiques sont discernées par RHEED 

(voir Fig.III.1). Les deux terminaisons de surface peuvent aussi être distinguées par AFM à 

l'aide d'images de phases (en mode tapping)179 ou de frictions (en mode contact), et leur 

morphologie de bord de marche par AFM180. La morphologie de surface d’un substrat de STO 

soumis à ce traitement est présentée sur la figure III.2. 
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Figure III.1 : Diagrammes RHEED du substrat STO après traitement chimique et recuit sous oxygène in situ. 

Les flèches indiquent la reconstruction x2 le long des azimuts [100] et [010] (These G.Niu).  

 
Figure III.2 : (a) Image AFM d’une surface de substrat de STO 1μm ×1μm avec terraces  (b) Profil 

correspondant à la ligne montrant des marches de hauteur ∼ 0.4nm correspondant à une maille atomique de 

STO (c).  

À noter que si la terminaison TiO2 de la surface de STO est maintenue lors de recuit 

sous vide ou sous atmosphère faiblement oxydante (de 0 à quelques 10-5 Torr, gamme 

caractéristique des pressions d’oxygène utilisées lors de l’EJM d’oxydes), des recuits sous 

atmosphère plus fortement oxydante tendent à conduire à des mécanismes de ségrégation de 

surface de Sr menant à la formation de SrO en surface 172,174,181,182. De tels recuits ont 

d’ailleurs été utilisés pour contrôler la terminaison de surface des substrats de STO179. 

III.2.2) Détermination de la stœchiométrie cationique du STO: 

III.2.2.a) Méthode de reconstruction de surface par RHEED: 

Le STO orienté (001) peut être épitaxié par EJM selon deux méthodes : en co-déposition 

en envoyant tous les éléments Sr, Ti et O en même temps ou bien en déposant couche par 
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couche alternant plans SrO et TiO2. L’un des intérêts du dépôt couche par couche est qu’il 

permet de mesurer le temps qu’il faut pour le dépôt de chaque plan (SrO et TiO2) en se basant 

sur l’observation des reconstructions RHEED. En effet, la surface terminée TiO2 du 

STO(001) présente une reconstruction x2 sur l’azimut [100], alors que la surface terminée 

SrO présente une reconstruction x2 sur l’azimut [110] 183,184. Pour déterminer les flux de Sr et 

de Ti correspondant à un alliage STO stœchiométrique, on ajuste ces flux en déposant 

alternativement du SrO et du TiO2, jusqu’à ce que les temps d’apparition des reconstructions 

sur les azimuts correspondant soient égaux (voir Fig.III.3). Dans notre réacteur, les conditions 

de stœchiométrie cationique sont obtenues pour un rapport de vitesse de croissance 

Sr/Ti=1.35 pour des vitesses mesurées à la balance à quartz lorsque le canon à électron est 

utilisé pour le Ti (Chapitre II): ce rapport ne correspond pas à une valeur absolue de la 

stœchiométrie mais à une valeur mesurée en utilisant un paramétrage de la balance à quartz 

permettant d’optimiser sa sensibilité), et à un rapport de flux nets mesurés à la jauge BA Sr/Ti 

= 2.9 (flux de PSr= 8.7 10-9 Torr et PTi= 3 10-9 Torr) lorsqu’une cellule à effusion est utilisée 

pour l’évaporation du Ti. 

 
Figure III.3 :  Apparition d’une reconstruction x2 : (a) Sur l’azimut [100] du STO (riche Ti) (b) Sur l’azimut 

[110] du STO (riche Sr). (c) et (d) : le STO stœchiométrique ne montre pas de reconstructions sur les deux 

azimuts [100] et [110].  
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III.2.2.b) Méthode des oscillations d’intensité RHEED: 

Une autre méthode de calibration consiste à suivre l'évolution de l'intensité RHEED, qui 

est relative au taux de recouvrement, lors de la croissance couche par couche de chaque plan 

(TiO2 et SrO). On peut ainsi adapter les vitesses de croissances de chaque espèce sur la 

surface et les ajuster pour qu'elles soient identiques et ainsi avoir un rapport cationique 

stœchiométrique, comme le montre Brooks et al.185 (cf. Fig. III.4.a.). Des oscillations 

d'intensité RHEED de grandes amplitudes et  persistantes peuvent ainsi être obtenues après 

calibration (cf. Fig.III.4.b). 

 
Figure III.4 :  (a) Oscillations d'intensité RHEED lors d'un dépôt alterné de TiO2 et SrO dans des conditions 
stœchiométriques et non stœchiométriques. (d’après Brooks & al. 185) (b) Oscillations d'intensité RHEED 
persistantes lors d'une croissance STO/STO après calibration des flux.  

III.2.2.c) Analyse de la structure:  

Tout écart à la stœchiométrie a pour effet d'augmenter le paramètre de maille du STO186,185, 

du fait du caractère fortement ionique des liaisons de l’alliage. Une analyse structurale par 

diffraction des rayons X permet donc aussi d’estimer l’écart à la stœchiométrie d’une couche 

mince épitaxiée. Une telle analyse nécessite cependant de prendre des précautions, car 

d’autres effets comme la contrainte épitaxiale ou la contrainte liée au différentiel de dilatation 

thermique entre le STO et le Si modifie également le paramètre de maille du matériau.  

III.2.3) Conditions de croissance de STO sur STO:  

Les conditions d’homoépitaxie de STO ont été optimisées à l’INL lors des thèses de G. 

Delhaye et G. Niu avec l’ancien réacteur oxyde :  

 

X=0

X=+0.1

X=-0.1

Stoechiometric

Sr-excess

Sr-deficient

(a)

0 50 100 150 200 250 300
140

150

160

170

180

 

 

In
te

ns
ité

 R
H

E
E

D
 (

u.
a)

Temps (s)

(b) 



Chapitre III: Développement de la croissance de SrTiO
3
 

sur silicium 

 

92 

 

Température de croissance: Une température de croissance du STO sur STO de 500°C permet 

d’avoir une croissance 2D couche par couche de qualité. Les oscillations 

RHEED persistantes, ainsi que des raies fines et un excellent contraste sur le diagramme 

RHEED permettent de juger de la qualité de la croissance. (cf. Fig.III.5). La qualité cristalline 

de ces couches mince est confirmée par rayons X.  

 

Pression d’oxygène: il n’y a pas, au contraire du cas de l’épitaxie sur Si, de contrainte liée aux 

réactions du substrat avec l’oxygène lors de l’homoépitaxie de STO sur STO. Pour éviter les 

lacunes d’oxygène et oxyder au maximum le Sr et le Ti, la pression d’oxygène de croissance 

utilisée est le maximum toléré dans le réacteur, de 5.10-6 à 1.10-5 Torr. 

 

Vitesse de croissance: La vitesse de croissance varie entre 1 et 3 MC/min pour la plage de 

flux utilisés dans nos travaux.  (1MC de STO = 3.905Å, une maille entière)). 

 

Nous avons étudié l’effet de l’écart à la stœchiométrie Sr/Ti sur les propriétés 

structurales de couches minces de STO/STO, et ce afin notamment de mieux interpréter nos 

résultats sur la croissance de STO/Si (voir section III.3). Nous avons pour cela épitaxié une 

série d’échantillons de STO/STO, dans les conditions de croissance utilisées lors des premiers 

stades de la croissance de STO/Si (section III.3), en faisant varier le rapport Sr/Ti. Ces 3 

échantillons d’une épaisseur de 10 nm ont été épitaxiés à 500°C sous PO2 = 5.10-8 Torr. Nous 

avons utilisé la cellule à effusion équipée d’un creuset en Tungstène pour l’évaporation du Ti. 

Les rapports des flux Sr/Ti mesurés à la jauges BA sont respectivement 2.7, 2.9 (rapport 

stœchiométrique d’après la calibration des flux selon la méthode des reconstructions de 

surface, voir la section III.2.2.1) et 3.3 pour les échantillons cox436, cox435 et cox434. 

Les diagrammes RHEED de ces 3 échantillons sont présentés sur la figure III.5. Ces 

diagrammes montent que tous les échantillons sont cristallins et ce quel que soit le rapport 

Sr/Ti  utilisé, ce qui diffère des observations faites lors de la croissance de STO/Si (section 

III.3).  
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Figure III.5 :  Diagrammes RHEED des échantillons de STO/STO épitaxiés en utilisant différents rapports Sr/Ti.   

Ces échantillons ont été analysés par diffraction des rayons X (mesures hors plan et 

dans le plan). Les scans des réflexions (002) (hors plan) et (200) (dans le plan) du STO sont 

présentés sur la figure III.6:  
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Figure III.6 : Spectres de diffraction des rayons X relevés sur les échantillons de la série homoépitaxie de 
STO/STO. 

 L’évolution des paramètres de maille dans le plan (noté a) et hors plan (noté c) en fonction du 

rapport Sr/Ti, extraite de ces spectres, est présentée sur la figure III.7 :  
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Figure III.7 : Évolution des paramètres de maille dans le plan (noté a) et hors plan (noté c) des échantillons de 

la série homoépitaxie de STO/STO.  

La figure III.7 indique tout d’abord que tous les échantillons de la série sont 

contraints : dans tous les cas, le paramètre de maille dans le plan de la couche mince est égal à 

celui du substrat (3.905 Å). Par contre, le paramètre de maille hors plan dépend du rapport 

Sr/Ti. Cette variation, à épaisseur de couche mince constante, est liée à une variation de la 

composition des couches minces de STO. Dans notre série, l’échantillon présentant le 

paramètre de maille hors plan le plus proche de la valeur attendue pour le STO massif 

stœchiométrique est l’échantillon épitaxié avec un rapport Sr/Ti de 2.95 permettant d’obtenir 

un matériau stœchiométrique en Sr et Ti en accord avec la méthode des reconstructions de 

surface. Les deux autres échantillons présentent un paramètre de maille hors plan supérieur 

car ils ne sont pas stœchiométriques. Ceci confirme que la méthode de détermination par 

RHEED du rapport Sr/Ti stœchiométrique est fiable. On peut cependant noter une légère 

expansion du paramètre de maille même pour l’échantillon stœchiométrique en termes de 

rapport Sr/Ti. Cet échantillon présente en effet une valeur de c de 3.913 Å. Cette expansion 

est vraisemblablement associée à la présence de lacunes d’oxygène liée à la faible pression 

partielle d’oxygène utilisée pour la fabrication de ces échantillons (PO2 = 5.10-8 Torr).  
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III.3)  Présentation du système épitaxial STO/Si: 

Le système STO/Si se caractérise par une grande inhomogénéité structurale et chimique, qui 

rend sa croissance épitaxiale particulièrement délicate. 

 

� Désaccord structural: 

Le SrTiO3 cristallise dans une structure pérovskite de type ABO3 (pm3m) cubique avec 

un paramètre de maille aSTO=3.905 Å. Quant au silicium, il cristalline dans une structure 

diamant avec un paramètre de maille aSi=5.431 Å. L’épitaxie de STO sur Si(001) se fait par 

rotation de la maille du STO de 45° autour de l’axe [001] de croissance. Le STO aligne sa 

direction [100] du plan de croissance avec la direction [110] du Si, et la relation d’épitaxie est 

donnée par: [100] STO(001) // [110] Si(001) (Fig.III.8). 

 
Figure III.8 : Relation d'épitaxie entre STO et Si. 

Dans cette configuration, le désaccord de maille effectif entre le STO et le Si est de 1.69% en 

compression. Le paramètre de maille hors plan d’une couche mince complètement contrainte 

de STO/Si est ainsi théoriquement de 3.946 Å. 

 

� Désaccord thermique: 

La conductivité thermique du Si (αSi = 2.5×10-6 K-1) est plus de 3.5 fois plus petite que 

celle du STO (αSTO = 9×10-6 K-1)187. Il résulte de cela que les couches minces de STO 

épitaxiées sur Si subissent, lorsqu’elles sont relaxées plastiquement, une mise en tension 

apparaissant lors de la descente en température qui suit l’épitaxie de l’oxyde. Lors de cette 

descente, le paramètre de maille dans le plan de l’oxyde « suit » celui du substrat et dépend 

donc du coefficient de dilatation thermique du Si. Il est possible, connaissant les constantes 
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élastiques du STO188 , de calculer les paramètres de maille dans le plan (noté a) et hors plan 

(noté c) d’une couche mince de STO déposée sur Si et relaxée plastiquement à la température 

de croissance : a = 3.913 Å et c = 3.899 Å.  

La contrainte en tension résultant de ce phénomène est susceptible d’introduire des défauts 

dans les couches minces d’oxyde lorsqu’elle relaxe plastiquement. Cependant, nous n’avons 

jamais observé de tels défauts expérimentalement, du fait de l’épaisseur limitée (au plus 

quelques dizaines de nm) des films que nous étudions.  

 

� Désaccord chimique: 

La croissance de STO nécessite l’injection d’oxygène dans le réacteur. Or le Si est 

extrêmement réactif à l’oxygène et de la SiO2 amorphe se forme lorsque ce matériau est 

exposé à de l’oxygène. Cette couche de silice empêche la croissance cristalline de l’oxyde sur 

le semiconducteur. Il est donc nécessaire, comme nous le verrons dans la suite, de mettre en 

œuvre des stratégies de passivation de la surface de Si pour éviter la formation de cette 

couche de SiO2 dans les conditions de reprise de croissance de STO/Si. 

Par ailleurs, le Sr, le Ti et l’oxygène sont susceptibles de réagir avec le Si du substrat 

pour former des silicates. Ces silicates sont polycristallins et empêchent également la 

croissance cohérente de STO/Si. Il est également nécessaire d’adapter les conditions de 

croissance pour éviter la formation de ces composés parasites d’interface. 

La forte réactivité chimique de l’interface STO/Si impose ainsi l’utilisation d’une fenêtre 

de croissance très restreinte, que nous décrivons dans la suite, et qui constitue l’une des 

difficultés de la croissance de STO/Si. 

III.4)  État de l’art de la croissance de STO/Si et état des lieux à l’INL 

au début de la thèse: 

La stratégie permettant d’épitaxier du STO/Si a été proposée par McKee et son 

équipe143,144 puis développée notamment par Motorola189 et quelques équipes dans le monde 

dont l’INL. Elle est présentée dans cette section. Nous résumons également ici l’état des 

connaissances à l’INL au début de cette thèse.  
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III.4.1) Préparation de la surface du Si : 

Dans cette partie nous allons détailler la procédure de préparation de la surface du silicium 

utilisée pour la croissance de STO.  

III.4.1.a) Traitement chimique : 

La procédure de traitement chimique des substrats de Si a été mise au point à l’INL 

avant le début de cette thèse. Elle comporte les étapes suivantes :  

 

1-Traitement du substrat à l’ozone : Le substrat est insolé dans un ozoneur pendant au moins 

20 mn. Ceci permet d’épaissir la couche de silice présente à sa surface et « d’enterrer » dans 

la silice les pollutions carbonées initialement présentes à l’interface SiO2/Si.  

 

2-Traitement au BOE pendant 30s : une fois que le substrat est ozoné, il est plongé dans un 

bain de BOE (Buffered Oxide Etch) afin de retirer la couche de SiO2. Pour tous nos 

traitements, nous utilisons la solution commerciale (Honeywell) AF 7:1 modified BOE (15% 

NH4F and 5.2%HF) diluée dans l’eau (1volume de BOE pour 4 volumes d’eau DI). Ce 

traitement grave sélectivement la couche de SiO2 formée lors de l’ozonation et permet en 

particulier de retirer les impuretés carbonées initialement présentes à l’interface SiO2/Si. 

 

3-Rinçage à l’eau DI pendant 90s puis séchage sous flux d’azote. 

 

4-Formation d’une couche propre de SiO2 : l’échantillon est ensuite replacé dans l’ozoneur 

pendant 2min pour reformer une couche de protection de SiO2 d’environ 1nm qui sera 

désorbée in situ dans le réacteur (voir la section suivante). 

 

Cette procédure permet d’avoir une surface plane, et permet d’éviter la formation de 

SiC lors du recuit sous vide à haute température grâce au retrait des impuretés carbonées 

avant chauffage (Fig.III.9). 
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Figure III.9 : Images RHEED du Si[100] et AFM 1x1um²  (a) d’une surface de Si pour laquelle l’oxyde natif a 
été retiré par simple traitement BOE, et ayant été chauffée à 800°C sous UHV et (b) d’une surface de Si ayant 
subit le même recuit sous vide mais ayant été traitée en utilisant la procédure décrite dans le texte. Dans la 
figure (a), les surintensités sur le diagramme RHEED et les îlots détectés en AFM sont liées à la formation de 
SiC à la surface du substrat, par réaction entre le Si et les impuretés carbonées résiduelles. Le traitement 
« ozone + BOE » permet de fortement limiter la formation de SiC (thèse de G.Niu). 

III.4.1.b) Passivation de la surface Si(001) au strontium: 

Après le traitement chimique décrit précédemment, l’échantillon protégé avec une 

couche de 1 nm de SiO2 est transféré dans la chambre de croissance dans laquelle cette 

couche est retirée par l’une ou l’autre des deux méthodes décrites ci-dessous: 

 

1- Retrait de la couche de SiO2 par chauffage à haute température: l’échantillon est 

chauffé jusqu’à 950°C sous UHV pendant 30mn jusqu’à apparition d’une surface reconstruite 

2x1 du Si(001) (Fig.III.10).  

Comme cette méthode implique une montée à haute température, elle nécessite que la 

chambre et l’environnement soit très propre (dégazage journalier du four) sinon le carbone 

résiduel de la chambre réagit avec la surface du Si pour former du SiC. Pour éviter ce 

problème il est possible de catalyser la désorption de la silice en exposant la surface à du Sr. 
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Figure III.10 : Diagrammes RHEED relevés sur l’azimut [110] du Si (a) Avant désorption de la silice, et (b) 
après désorption de la silice. Le diagramme de la figure 10(b) présente des raies fines et contrastées ainsi 
qu’une reconstruction x2 indiquant que la surface de Si est propre et que la silice a bien été désorbée. 

2-Désoxydation et passivation au strontium: Cette méthode a été proposée en 2002 par 

Motorola189. Elle conduit à l’obtention d’une surface de Si couverte d’une ½ monocouche de 

Sr jouant le rôle de passivation de la surface pour la croissance de STO. Les différentes étapes 

sont illustrées sur la Fig.III.11, et les diagrammes RHEED correspondant sont présentés sur la 

figure III.12. 

 

a- Dépôt d’une couche de Sr à 500°C pendant 2 min, d’une épaisseur équivalente à 

environ 4 MC (de SrO dans une structure STO), sur la surface de Si encore couverte 

de SiO2 (fig.III.12.b). 

b- Chauffage de l’échantillon jusqu’à 700°C environ avec une rampe de 20°C/min 

pendant 15min. Ce recuit conduit à la désorption complète de la couche de SiO2 grâce 

à la présence de Sr en surface (qui catalyse la désorption : sans Sr, la silice ne désorbe 

pas en dessous de 850 à 900°C). On observe après cette étape une reconstruction 2x1 

de la surface du silicium recouverte de Sr (Fig.III.12.c). 

c- Diminution de la température du substrat jusqu’à 500°C. On observe à cette 

température une reconstruction mixte x3/x6 du Sr sur l’azimut [110] du Si 

(Fig.III.12.d), ce qui correspond à un taux de couverte en Sr de 1/3 de monocouche. 

d- Dépôt de Sr à 500°C jusqu’à disparition de la reconstruction x3/x6 (qui évolue vers 

une reconstruction x2), ce qui correspond à un taux de couverture de la surface de Si 

d’1/2 MC de Sr (Fig.III.12.e)). 
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La surface de Si ainsi passivée au Sr peut être exposée à une pression d’oxygène de 

quelques 10-8 Torr jusqu’à environ 400°C sans que le Si ne réagisse avec l’oxygène pour 

former de la silice. Dans ces conditions, le STO peut être épitaxié.  

 

 

 
Figure III.11 :  Méthode de désoxydation du SiO2 au strontium. 
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Figure III.12 :  Passivation de la surface du Si(001) au Sr vue au RHEED : (a) Surface après traitement 
chimique  (b) Dépôt de Sr amorphe à 500°C  (c) Désorption du SiO2 à 700°C  (d) Apparition de la 
reconstruction x3/x6 du Sr sur Si lors de la descente de 700°C à 500°C  (e) Complément au Sr à 500°C jusqu’à 
l’apparition de la reconstruction x2 correspondant à 1/2 MC de Sr  (f) état de la surface passivée au Sr après 
une exposition d’1 min à à une pression partielle d’oxygène de  5.10-8 Torr  à la température de croissance du 
STO (environ 400°C). 

A noter que dans le cas où la silice de surface est désorbée sans Sr par recuit à 950°C, il 

est également possible de passiver au Sr la surface du Si en exposant cette dernière après 

désorption de la silice à un flux de Sr à 500°C. On observe alors la succession de 

reconstructions décrite sur la figure III.12, et il est en particulier possible de déposer ½ MC de 

Sr.  

III.4.2) La fenêtre de croissance: 

Sans la passivation de surface du Si au Sr décrit dans la section précédente, il est 

impossible d’épitaxier du STO sur Si : on obtient, en fonction de la température de croissance 

et de la pression d’oxygène appliquées, soit du STO amorphe, soit un silicate polycristallin. 

La passivation au Sr décrite ci-dessus ouvre une fenêtre pour la croissance de STO épitaxié 

sur Si, comme illustré sur la figure III.13 ci-dessous extraite de la thèse de Gang Niu190, 191 .  
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Figure III.13 : Fenêtre de croissance du STO/Si (thèse G.Niu). 

Comme l’indique cette figure, cette fenêtre de croissance correspond à une 

température comprise entre 350 et 400°C, et à une pression d’oxygène de quelques 10-8 Torr. 

A plus basse température, le STO est amorphe, et à plus haute température et/ou pression 

d’oxygène, la formation de silice, d’un silicate ou d’un siliciure d’interface empêche 

l’épitaxie de STO192,193. Les analyses TEM et XPS présentées sur la Fig.III.14 et III.15, 

extraites également de la thèse de G. Niu, montrent comment les propriétés structurales de 

couches minces de STO/Si sont impactées par la pression d’oxygène et la température de 

croissance.  

 

 
Figure III.14 : Images TEM en coupe transverse de couches minces de STO/Si épitaxiées sous une pression 

partielle d’oxygène de 5.10-8 Torr à (a) 360°C et (b) 450°C (Thèse G.Niu). 
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Figure III.15 :  Spectres XPS(fait au labo) des niveaux de cœur Si 2p de couches minces de STO/Si(001) 
épitaxiées à 360°C sous différentes pressions partielles d’oxygène : (a) 2×10-8Torr, (b) 5×10-8Torr (c) 8×10-

8Torr et (c) Spectre de référence relevé sur un substrat Si recouvert de son oxyde native SiO2 en surface (thèse 
G.Niu). 

Sous une pression d’oxygène de 5.10-8 Torr, une interface abrupte est obtenue entre 

STO et Si pour une température de croissance de 360°C, alors qu’un silicate amorphe 

d’interface est formé à 450°C (images TEM de la figure III.14). Ce silicate induit une forte 

dégradation de la qualité structurale de la couche mince de STO, voire une perte complète de 

la cohérence épitaxiale entre la couche mince et le substrat. Les analyses XPS présentées sur 

la figure II.15 ont été menées sur des échantillons de STO/Si préparés à 360°C, sous des 

pressions partielles d’oxygène de 2.10-8, 5.10-8  et 8.10-8 Torr. L’échantillon épitaxié sous 

5.10-8 Torr d’oxygène présente une interface abrupte avec le Si, comme par ailleurs montré 

par l’image TEM de la figure III.14. Le spectre de l’échantillon épitaxié à PO2=8.10-8 Torr 

présente un pic caractéristique de la formation de silice à l’interface, et l’échantillon épitaxié à 

PO2=2.10-8 Torr présente un silicate d’interface190, 194. La réactivité de l’interface STO/Si a été 

étudiée par plusieurs auteurs, et notamment par Norga et al.192, 195. 

Ces analyses démontrent la sensibilité de l’interface STO/Si à la pression d’oxygène 

utilisée lors de la reprise de croissance. Elles montrent en particulier qu’un contrôle très fin de 
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la pression d’oxygène lors des premiers stades de la croissance de STO est important pour la 

maîtrise des propriétés structurales des couches minces, ce qui justifie les efforts mis en 

œuvre pour développer une source d’oxygène fiable et contrôlée (section II.4.1).  

Il est également important de noter que la réactivité chimique de l’interface STO/Si 

impose l’utilisation de conditions de reprise de croissance de STO/Si (T~360°C, PO2~5.10-8 

Torr) éloignées des conditions optimales de croissance de STO sur substrat de STO 

(T~550°C, PO2 = 10-6 à 10-5 Torr). Pour optimiser la qualité structurale de couches minces de 

STO/Si, il est donc nécessaire de mettre en œuvre des stratégies « en deux étapes », la 

première utilisant des conditions de croissance adaptées à la réactivité chimique de l’interface 

STO/Si, et la deuxième étape mettant en œuvre des conditions de croissance aussi proches que 

possible des conditions optimales pour l’homoépitaxie. Ces stratégies, mises en place à l’INL 

avant le début de cette thèse, sont brièvement décrites dans la section suivante. 

III.4.3) Méthodes de croissance de STO/Si: 

Il existe deux méthodes de croissance de STO/Si(001) : par croissance directe en deux 

étapes (méthode optimisée à l’INL196) et par la méthode dite « KCSD » (Kinetically 

Controlled Sequential Deposition197,198), développée par Motorola. 

III.4.3.a) Croissance directe: 

Cette méthode, schématisée sur la figure III.16, consiste à déposer le STO en deux étapes :  

Étape 1:  

Quelques monocouches de STO (épaisseur optimale : 10MC) sont déposées sur Si dans la 

fenêtre de croissance discutée dans la section précédente (entre 360 et 400°C, 390°C mesurés 

au thermocouple dans notre compact 21, pression d’oxygène de 5 10-8  Torr). Cette couche 

« tampon » présente une interface abrupte avec le silicium et est partiellement amorphe (voir 

la section suivante). Elle est ensuite recuite sous vide à environ 440°C (mesurés au 

thermocouple), ce qui conduit à sa recristallisation. 

Étape 2:  

Sur le template formé lors de l’étape 1, on dépose ensuite l’épaisseur souhaitée de STO dans 

les conditions optimales d’homoépitaxie, à savoir T = 550°C et PO2 = 5. 10-6  Torr. À noter 
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que lors de cette étape, l’oxygène diffuse à travers la couche tampon et réagit avec le silicium 

à l’interface pour former 1 à 2 nm de silice. 

 
Figure III.16 :  Croissance directe du STO sur Si(001) en deux étapes. 

III.4.3.b) Croissance par KCSD: 

Cette méthode proposée en 2003 par H.Li & al.198 , schématisée sur la figure III.17, 

consiste à déposer 2MC de STO à basse température (<200°C) sous une faible pression 

d’oxygène de 5.10-8Torr, puis à recuire cette fine couche sous ultravide entre 500 et 600°C 

pour obtenir sa recristallisation. Ce procédé est ensuite répété jusqu’à obtention de l’épaisseur 

de STO désirée. Cette méthode, très fastidieuse car nécessitant de nombreuses étapes de 

recuits longs, est cependant plus simple à mettre en œuvre que la méthode de croissance 

directe, peu tolérante aux erreurs sur la température de croissance choisie pour l’étape 1. Il est 

possible d’utiliser un procédé mixte dans lequel un tampon de 10MC est fabriqué par KCSD, 

et dans lequel le reste de la couche est épitaxié dans les conditions optimales 

d’homoépitaxie196. 
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.  

Figure III.17 : Croissance de STO par KCSD (extraite de la thèse G.Niu). 

III.4.4) Défauts caractéristiques dans les couches minces de STO/Si:  

Des études menées dans le cadre de la thèse de G. Niu à l’INL ont démontré 

l’existence de deux phases dans des couches minces de STO épitaxiées sur silicium199. La 

figure III.18 montre une image TEM d’une couche de 10MC de STO/Si ainsi qu’un spectre de 

rayons X relevé sur une couche de STO/Si de 42 MC : 

 

 
Figure III.18 :  Image TEM à haute résolution d’une coupe verticale de 10MC de STO sur Si. Les zones 1 et 2 
représentent respectivement la phase cubique contrainte et tétragonale du STO (thèse de G. Niu). TEM réalisé 
par J.L. Maurice (LPICM) 

 L’image TEM de la figure III.18 présente des zones claires (zone 1) dans lesquelles le 

cristal de STO est bien ordonné et des zones sombres (zone 2) dans lequel le cristal est plus 

désordonné. Une analyse des transformées de Fourier locales relevées sur cette image199 

indique que le paramètre de maille du STO n’est pas le même dans ces deux zones : dans les 

zones claires, le STO présente un paramètre de maille proche de celui attendu pour du STO 

conventionnel, alors de dans les zones sombres, le STO présente un paramètre de maille plus 

(c)

5 nm

Zone 1 Zone 2



Chapitre III: Développement de la croissance de SrTiO
3
 

sur silicium 

 

108 

 

grand que celui attendu pour du STO. Les deux « phases » de STO coexistent et donnent lieu 

à une structure colonnaire de la couche mince (alternance de zones claires et de zones 

sombres). Le diagramme de diffraction présenté sur la figure III.19, relevé sur une couche de 

42 MC confirme la présence de ces deux phases. Le pic présente deux composantes 

correspondant à deux paramètres de maille hors plan distincts : c = 3.91 Å et c = 3.97 Å. La 

valeur de 3.91 Å est proche de celle attendue pour du STO stœchiométrique relaxé. Elle est 

cependant légèrement supérieure, puisque du STO stœchiométrique relaxé aurait un paramètre 

de maille hors plan de 3.89 Å à cause de la contrainte en tension générée par la différence de 

coefficient de dilatation thermique entre STO et Si. La valeur de 3.97 Å est nettement 

supérieure à celle attendue pour du STO stœchiométrique.  
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Figure III.19 :  Analyse XRD hors plan d’une couche de 42MC de STO/Si, présentant deux phases. Les 
paramètres de mailles correspondant à ces deux phases sont supérieurs au STO stœchiométrique relaxe 
(c=3.84Å). 

Il est connu que dans les réseaux de type pérovskite, les écarts à la stœchiométrie 

conduisent à une augmentation du paramètre de maille du matériau (cf. section III.2.3). Dans 

le cadre de la thèse de G. Niu, la présence de STO à grand paramètre de maille avait été 

attribuée à la présence de lacunes d’oxygène, liées aux conditions peu oxydantes utilisées 

pour la croissance des couches minces199. Nous verrons dans la suite que cette hypothèse est 

fausse.  
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Il avait été également montré que le STO est initialement amorphe lorsqu’il est déposé 

sur silicium, et croît initialement sous forme de cristallites incluses dans une matrice amorphe 

(Fig.III.20). 

 

 
Figure III.20 :  Image TEM (vue plane et coupe) d’une couche mince de STO/Si épitaxiée à 250°C sous une 
pression partielle de .10-8 Torr. Le matériau se présente sous forme de cristallites incluses dans une matrice 
amorphe (Image TEM réalisée par Jean-Luc Maurice (laboratoire LPICM). 

Le STO amorphe cristallise complètement lors des recuits sous vide menés pendant la 

croissance, en prenant probablement appui sur les cristallites formés en début de croissance.  

La présence de deux phases conduit donc à une morphologie colonnaire, avec des 

colonnes dont l’extension latérale est de l’ordre de la dizaine de nanomètres (Fig.III.20). A la 

jonction de deux colonnes, des défauts cristallins sont inévitablement formés puisque les 

« grains », même s’ils sont orientés de la même manière, ne présentent pas le même paramètre 

de maille. Par ailleurs, les problèmes de stœchiométrie évoqués plus haut, dont nous verrons 

dans la suite qu’ils résultent d’une part de lacunes d’oxygène, et d’autre part d’un excès de Sr 
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dans les couches minces, sont également la cause de la formation de défauts dans les films 

minces. Les études menées dans le cadre de cette thèse et présentées dans la suite montrent 

comment les développements techniques présentés au chapitre II nous ont permis de 

comprendre l’origine de ces défauts et de limiter leur formation, grâce notamment à la cellule 

plasma oxygène et à la stabilité de la nouvelle cellule Ti. 

III.5)  Contrôle et effet de la stœchiométrie lors de la croissance de 

STO/Si: 

III.5.1) Effet de la stœchiométrie cationique:  

III.5.1.a) Stœchiométrie cationique, composition et cristallisation du STO: 

La figure III.21 compare les diagrammes RHEED de deux couches minces de STO 

épitaxiées sur Si (en utilisant la cellule Ti), avec un procédé en deux étapes : 10 MC déposées 

à 360°C sous une pression partielle de 5.10-8 Torr, suivi d’un recuit à 420°C, puis 20 MC 

déposées à 420°C sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-6 Torr. L’échantillon Cox503 

a été déposé en utilisant un rapport de flux Sr/Ti=2.9, correspondant au rapport 

stœchiométrique calibré par la méthode des reconstructions RHEED (section III.2.2.a). 

L’échantillon Cox512 a quant à lui été déposé en utilisant un rapport de flux Sr/Ti=3.15, 

légèrement enrichi en Sr (correspondant à une composition Sr1.09Ti1O3).  

 

 
Figure III.21 : Images RHEED de deux échantillons de STO/Si épitaxiés dans les mêmes conditions mais en 
utilisant des rapports Sr/Ti différents : le Cox503 avec un rapport Sr/Ti de2.9 (rapport stœchiométrique mesuré 
à la balance à quartz d’après la méthode de calibration des reconstructions RHEED) et le Cox512 avec un 
rapport Sr/Ti de 3.15.  

Ces expériences indiquent que dans les conditions expérimentales utilisées, le STO 

stœchiométrique (Cox503) est amorphe. Différents recuits ont été faits sur cet échantillon, et 
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il reste amorphe quelle que soit la température de recuit, jusqu’à la température de formation 

de silicates. L’échantillon enrichi en Sr (Cox512) est quant à lui cristallin. La diffraction des 

rayons X (Fig.III.22) indique que l’échantillon Cox503 n’est pas complètement amorphe, 

mais qu’il comporte une petite proportion de matériau cristallin dont le paramètre de maille 

hors plan est proche de la valeur attendue pour du STO stœchiométrique. Le paramètre de 

maille hors plan du Cox512 est supérieur à la valeur attendue pour du STO stœchiométrique, 

ce qui est cohérent avec le fait qu’il a été épitaxié avec un excès de Sr. Le spectre de 

diffraction de cet échantillon comporte par ailleurs deux composantes. Ce point sera 

commenté dans la suite. 
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Figure III.22 :  Spectres XRD (réflexion (002) hors plan du STO) des échantillons Cox512 (Sr/Ti=3.15) et 

Cox503 (Sr/Ti=2.9) de STO/Si.  

Un excès de Sr semble donc nécessaire pour obtenir la cristallisation du STO sur Si 

dans les conditions de croissance spécifiques imposées par la réactivité chimique de 
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l’interface STO/Si. Pour comprendre cet effet, nous avons étudié une série d’échantillons de 

STO/Si d’une épaisseur d’environ 30 MC, épitaxiés à 365°C sous une pression partielle 

d’oxygène PO2=5.10-8Torr.  

 

Ces échantillons ont été épitaxiés en utilisant le canon à électrons pour l’évaporation 

du Ti, et en faisant varier le rapport Sr/Ti autour de la stœchiométrie. Le rapport Sr/Ti a été 

mesuré à l'aide de la balance à quartz (BQ) et la composition chimique de trois échantillons a 

été mesurée par RBS (Rutherford Backscatering Spectroscopy) par Bruno Canut de l’INL 

pour une calibration. Les résultats de ces mesures sont donnés dans le tableau III.1. A noter 

que pour les mesures à la balance à quartz, nous avons utilisé des conditions permettant de 

maximiser la sensibilité de l’appareil, à savoir :  

-Tooling factor = 0.1  

-Masse = masse du Ti pour le Ti, mais aussi pour le Sr (tous les éléments sont mesurés 

avec les mêmes réglages)  

 

N° de 

l’échantillon 

Sr/Ti 

BQ 

%Sr 

RBS 

%Ti 

RBS 

Sr/Ti 

RBS 

Cox81 0.9 0.4 0.6 0.67 

Cox82 1.2 0.47 0.53 0.89 

Cox83 1.5 0.53 0.47 1.13 

 

Tableau 0-1 : Rapports Sr/Ti (mesurés à la balance à quartz) utilisés pour la croissance des échantillons de la 
série, et composition de ces échantillons mesurée par RBS.. 

L’évolution du rapport Sr/Ti mesuré par RBS en fonction du rapport Sr/Ti mesuré à la 

balance à quartz est présentée sur la figure III.23: 
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Figure III.23 :  Évolution du rapport Sr/Ti mesuré par RBS en fonction du rapport Sr/Ti mesuré à la balance à 

quartz.  

Les mesures sont cohérentes (variation linéaire du rapport Sr/Ti RBS avec le rapport 

Sr/Ti BQ). Grâce à ces mesures de calibration, nous avons pu faire un quatrième échantillon 

(Cox86) avec un rapport Sr/Ti stœchiométrique (rapport 1.33 mesuré par BQ).  

 

Les échantillons Cox81 et Cox82 sont largement sous-stœchiométriques en Sr, et 

l’échantillon Cox83 est au contraire riche en Sr. L’échantillon Cox86 est proche de la 

stœchiométrie. Dans la suite, le rapport Sr/Ti donné sera le rapport atomique issu des mesures 

RBS. Les diagrammes RHEED et les images AFM de ces échantillons sont présentés dans le 

tableau III-2 ci-dessous: 
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Tableau 0-2 : Diagrammes RHEED relevés en fin de croissance sur l’azimut STO [110] et images AFM des 
échantillons de la série de STO/Si (Tableau III-1).  

L’échantillon Cox81, riche en Ti, est quasiment totalement amorphe. L’échantillon 

Cox82, également riche en Ti, est partiellement cristallin et les échantillons Cox86 et Cox83 

sont complètement cristallins. Ceci confirme le lien décrit au début de section entre 

cristallisation et quantité de Sr dans les échantillons. À noter que le fait que l’échantillon 

Cox82, riche en Ti, soit partiellement cristallin est contradictoire avec l’observation que 

l’échantillon Cox503, stœchiométrique, est amorphe. Ceci est probablement lié à la dérive et 

les fluctuations du flux de Ti caractéristique du canon à électrons (voir chapitre II).  Les 

images AFM montrent que des îlots sont formés à la surface des échantillons les plus riches 

en Sr (Cox 86 et Cox83), dont la taille et la densité augmentent quand la quantité de Sr 

augmente. Des surintensités sur les raies de diffraction RHEED pour l’échantillon Cox86, et 

des tâches de diffraction sur le cliché RHEED de l’échantillon Cox83 constituent également 

une signature de la présence de ces îlots. Il s’agit d’îlots de SrO à la surface de l’échantillon, 

résultant d’un phénomène de ségrégation de Sr200,201,202 qui sera commenté à la section III.5.3.   
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Les échantillons de la série ont été étudiés par diffraction des rayons X dans les 

mêmes conditions de mesures. Les spectres relevés autour des réflexions (002) (hors plan) du 

STO, l’évolution du paramètre de maille c (hors plan) et l'évolution de l'intensité intégrée du 

pic (002) en fonction du rapport Sr/Ti sont présentés sur la figure III.24. Globalement, le 

paramètre de maille hors plan des échantillons est d’autant plus proche de sa valeur attendue 

pour un alliage stœchiométrique que l’écart à la stœchiométrie est faible.  On peut aussi 

remarquer que l'échantillon le plus riche en Sr est celui qui diffracte le plus, c'est à dire qui est 

le plus cristallisé et le plus riche en Ti ne diffracte pas.  

 

  
Figure III.24 :  (a) Analyse XRD (réflexion STO (002) hors plan) des échantillons de la série STO/Si du tableau 
III-1 (le pic à 0.49Å-1 pointé par une flèche correspond au porte échantillon), (b) évolution du paramètre de 
maille hors plan et (c) évolution de l'intensité intégrée en fonction du rapport Sr/Ti.  

Les échantillons de cette série ont été étudiés par spectroscopie de photoélectrons 

(XPS) au synchrotron SOLEIL, sur la ligne TEMPO (coll. M. Silly et F. Sirotti). Cette ligne 
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comporte une chambre d’analyse équipée d’un analyseur rapide Scienta 2002 doté d’un 

détecteur 2D à ligne à retard permettant de faire des mesures résolues en temps. La chambre 

d’analyse, dans laquelle l’échantillon peut être chauffé par effet Joule, est connectée sous vide 

à une chambre de préparation permettant d’effectuer des recuits sous différentes atmosphères 

et de réaliser des dépôts (piquages pour le montage de cellules à effusion). 

 

Les niveaux de cœur Sr3d, Ti2p et O1s ont été mesurés pour tous les échantillons de la 

série, en utilisant une énergie de photons de 800 eV. Les écarts en énergie entre les différents 

niveaux de cœur ont été comparés à ceux observés pour un échantillon étalon : substrat de 

STO monocristallin non dopé mesuré sur notre système de laboratoire à une énergie 

d’excitation de 1486 eV (les déplacements chimiques dans un alliage sont indépendants de 

l’énergie d’excitation mais la résolution et la profondeur analysée en dépendent). Les spectres 

des niveaux de cœurs Sr3d, Ti2p et O1s de ce substrat sont présentés sur la figure II.25 (après 

soustraction du fond Shirley). 
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Figure III.25 : Spectres XPS de référence mesurés au laboratoire sur un de substrat STO. 

Les spectres expérimentaux ont été ajustés avec des fonctions pseudo-voigt. Les paramètres 

de ces fonctions sont :  
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  µ : ratio Lorentzienne/Gaussienne (µ=0 : fonction Gaussienne, µ=1 : fonction 

Lorentzienne) et 0<μ<1. 

 w : largeur à mi-hauteur.  

 xc : centre de la courbe.  

 A : amplitude de la courbe. 

 

Le doublet Sr3d a été ajusté à l’aide d’une somme de deux fonctions pseudo-voigt 

dont les paramètres sont présentés dans le tableau III-3. Dans ce tableau, ∆x est l’écart en 

énergie de liaison entre les deux composantes du doublet. Le rapport des aires des deux 

composantes est # =
$%	� &'	 ()/�+

$%	� &'	 (,/�+
= 0.68. 

 

 

  Énergie de liaison 

(eV) 

μ  Δx Aire w (eV) 

Sr3d5/2 -132.96 0.16  

1.74 

2551.86 0.95 

Sr3d3/2 -134.7 0.16 1755.68 0.95 

Ti2p3/2 -458.66 0.15 NA 4596.44 1.013 

O1s -526.82 0.102 NA 8169.66 1.146 

Tableau 0-3 : Paramètres d’ajustement des spectres de la figure III.25.  

Les décalages entre les niveaux de cœur  Sr3d5/2 et Ti2p3/2 (325.6 eV) et Sr3d5/2 et O1s 

(393.9 eV), ainsi que l’écart de spin orbite entre Sr3d5/2 et Sr3d3/2 sont conformes à ceux 

reportés dans la littérature pour du STO203. A noter que dans le spectre du niveau de cœur O1s 

une composante correspondant à la présence de pollutions de surface, l’échantillon ayant été 

passé à l’air avant analyse. 

 

La figure III.26 présente les spectres des niveaux de cœur Sr3d et Ti2p3/2 relevés au 

synchrotron sur les échantillons de la série, après soustraction du fond Shirley. 
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Figure III.26 : Spectres de photoémission (faits au synchrotron SOLEIL) des niveaux de cœur Sr3d et Ti2p des 

échantillons de la série, relevés au synchrotron Soleil à une énergie d’excitation de 800eV.  

Trois composantes sont identifiées dans le niveau de cœur Sr3d. Le shift chimique 

entre la composante rouge et la composante bleue est de -1.34 eV. Cette valeur est proche du 

décalage chimique entre Sr en environnement STO et Sr en environnement SrO204. La 

composante rouge sera donc notée Sr-STO, et la composante bleue Sr-SrO. La composante 

verte (notée Sr-SF) correspond à du Sr plus oxydé que dans du STO, et moins oxydé que dans 

du SrO. Son origine sera discutée dans la suite. 



Chapitre III: Développement de la croissance de SrTiO
3
 

sur silicium 

 

119 

 

La proportion d’atomes correspondant à Sr-SF augmente quand l’écart à la 

stœchiométrie augmente, que ce soit vers l’enrichissement en Sr ou vers l’enrichissement en 

Ti. L’énergie de liaison de la composante Sr-STO (-134.29 eV) ayant été prise comme 

référence pour aligner les niveaux de cœur, une composante rouge a été définie dans les 

niveaux de cœur Ti2p pour les échantillons Cox86 et Cox83 (riches Sr), dont le décalage 

énergétique avec le niveau de cœur Sr3d5/2 (325.5 eV) est proche de celui mesuré pour le 

substrat de STO étalon (325.6 eV). Cette composante sera notée Ti-STO. Pour les 

échantillons riches en Ti (Cox81 et Cox82), deux composantes supplémentaires apparaissent 

dans le niveau de cœur Ti2p3/2. La composante gris foncé correspond à du Ti plus oxydé que 

dans STO. Le décalage chimique entre cette composante et la composante Ti-STO est de 0.39 

eV, très proche du décalage chimique entre Ti en environnement TiO2 et Ti en environnement 

STO (0.4 eV)205. Cette composante est donc attribuée à la présence de Ti en environnement 

TiO2 et notée Ti-TiO2. Enfin, la composante gris clair, correspond à du Ti moins oxydé qu’en 

environnement STO ou TiO2. Si cette composante était liée à la désoxydation de l’alliage 

SrTiO3, alors qu’une composante correspondant à du Sr désoxydé devrait être identifiée dans 

le niveau de cœur Sr3d à une énergie de liaison moins négative que Sr-STO, ce qui n’est pas 

le cas. La composante gris clair est donc attribuée à du Ti en environnement chimique de type 

TiO2-x et notée Ti-TiO2-x. À noter que la proportion globale de Ti en environnement TiO2  

(TiO2 + TiO2-x) augmente quand l’enrichissement en Ti des échantillons augmente.  

 

Cette première analyse indique la présence de différents alliages dans les couches 

minces de STO, dont la quantité relative dépend du rapport Sr/Ti. Les échantillons 

contiennent :  

-du STO stœchiométrique (composantes rouges notées Sr-STO et Ti-STO) 

-du SrO (composantes bleues notées Sr-SrO) 

-du TiO2 et du TiO2-x (composantes gris foncé et gris clair notées Ti-TiO2 et Ti-TiO2-x) 

-du Sr en configuration notée Sr-SF dont l’origine est discutée dans la suite 

Pour toute la gamme de rapports Sr/Ti explorés, les couches minces comportent une 

proportion de SrTiO3 stœchiométrique. Tous les échantillons, même ceux riches en Ti, 

contiennent du SrO. Cette tendance à former du SrO par ségrégation lors de la croissance de 

STO est bien connue182. La composante Sr-SF est présente dans tous les échantillons, mais 
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son importance relative croît lorsque la composition de l’échantillon s’éloigne de la 

stœchiométrie, que ce soit vers l’enrichissement en Sr ou vers l’enrichissement en Ti. Pour les 

échantillons riches en Ti (Cox82 et Cox81), l’augmentation de la composante Sr-SF est 

associée à une augmentation des composantes Ti-TiO2 et Ti-TiO2-x, ce qui n’est pas le cas 

pour les échantillons riches en Sr (Cox86 et Cox83).   

 

L’excès de Sr dans le SrTiO3 est connu pour donner lieu à la formation de phases 

ordonnées dites de Ruddlesden Popper (RP)206,207,208,209,210,211. Ces phases résultent de 

l’insertion de plans supplémentaires de SrO le long d’un axe [001] de la pérovskite (faute 

d’empilement SrO-SrO), comme schématisé sur la figure III.27. 

 

 
Figure III.27 : Différentes phases ordonnées de Ruddlesden Popper207.. 

L’insertion d’un plan de SrO supplémentaire dans la maille conduit à un décalage du 

réseau d’une demi-maille dans le plan parallèle à la faute d’empilement, comme schématisé 

sur la figure III.28. 
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Figure III.28 :  STO avec faute d’empilement de type plan supplémentaire de SrO (a) et STO sans 

faute d’empilement (b). 

Après formation de la faute d’empilement, le réseau continue à croître en position 

décalée, jusqu’à la formation d’une deuxième faute d’empilement qui replace le réseau en 

position normale. L’ordre n de la phase RP Srn+1TinO3n+1 correspond au nombre de mailles de 

STO comprises entre deux fautes d’empilement. Quand elle sont ordonnées, ces phases RP  

conduisent donc à la formation de surstructures détectables par diffraction de rayons X 212. 

Les fautes d’empilement peuvent aussi se former dans le réseau sans ordre à grande 

distance213. À noter enfin que la formation de ces fautes d’empilement peut résulter, de 

manière strictement équivalente, de l’ajout d’un plan SrO ou du retrait d’un plan TiO2 dans le 

réseau. Dans les deux cas, le réseau contenant ces fautes d’empilement est globalement 

enrichi en Sr par rapport au réseau STO.  

 

Au niveau de la faute d’empilement, les liaisons chimiques entre les deux plans de 

SrO sont comparables à celles observées dans le réseau cubique simple (de type NaCl) du 

monoxyde de strontium SrO. De part et d’autre de la faute d’empilement, les plans de SrO 

forment avec les plans de TiO2 voisins des liaisons chimiques similaires à celles observées 

dans la pérovskite STO214. L’état d’oxydation du Sr au niveau de la faute d’empilement est 

donc intermédiaire entre l’état d’oxydation du Sr dans SrO, et l’état d’oxydation du Sr dans 

STO, ce qui est cohérent avec la position de la composante Sr-SF dans les niveaux de cœur 
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Sr3d de la figure III.26. Ceci nous amène à faire l’hypothèse que cette composante Sr-SF est 

liée à la présence de fautes d’empilement SrO-SrO dans les couches minces. Pour confirmer 

cette hypothèse, nous avons procédé à une analyse semi-quantitative des spectres XPS de la 

figure III.27. L’aire mesurée d’un niveau de cœur est proportionnelle au nombre d’atomes 

présents dans l’échantillon ayant l’environnement chimique correspondant. Elle doit être 

corrigée par la section efficace de photoionisation pour l’élément considéré, par la profondeur 

d’échappement des électrons et par la réponse du détecteur qui peut dépendre de l’énergie 

cinétique. Ces paramètres peuvent être estimés, mais il est plus précis de normaliser l’aire 

mesurée à l’aide d’une référence interne. C’est ce que nous avons fait pour les échantillons de 

cette série : les résultats RBS du tableau III.1 donnent la composition globale des échantillons. 

Nous avons donc normalisé les aires XPS de manière à ce que le rapport des aires totales des 

composantes Sr3d et Ti2p :  
$%	�('	 ()
$%	�(2%�3)

, soit égal au rapport Sr/Ti mesuré par RBS. Par ailleurs, 

la présence de fautes d’empilement SrO-SrO n’affecte pas significativement les niveaux de 

cœur du Ti, car elle ne modifie pas les premiers voisins des atomes de Ti dans le réseau. 

Ainsi, le Ti donnera la même réponse en XPS qu’il soit dans le réseau STO normal ou à 

proximité d’une faute d’empilement. Dans un réseau exempt de fautes d’empilement, le 

nombre d’atomes de Ti est égal au nombre d’atomes de Sr. Dans un réseau contenant des 

fautes d’empilements, le nombre d’atomes de Ti en configuration Ti-STO est égal au nombre 

d’atomes de Sr en configuration Sr-STO, auxquels il faut ajouter la moitié du nombre 

d’atomes de Sr au niveau des fautes d’empilement, puisque la faute d’empilement affecte 

l’environnement chimique des atomes de Sr de deux plans de SrO successifs :  

n(Ti-STO) = n(Sr-STO) + n(Sr-SF)/2 

Ceci est illustré sur la figure III.29 :  
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Figure III.29 : 6 plans de STO exempts de faute d’empilement (a) et contenant 2 fautes d’empilement 

(b).  

Ainsi, l’aire normalisée des composantes XPS étant proportionnelle au nombre 

d’atomes dans l’état chimique correspondant, si la composante Sr-SF observée correspond à 

la présence de fautes d’empilement SrO-SrO dans le réseau, alors la relation suivante entre les 

aires des composantes XPS doit être vérifée : 42%�'25 = 4'	�'25 +  $78�79

�
   

La figure III.30 présente l’évolution de 42%�'25 et de 4'	�'25 +  $78�79

�
 en fonction du rapport 

Sr/Ti mesuré en RBS. 
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Figure III.30 :  (a) Évolution de A(Ti-STO) et de A(Sr-STO)+A(Sr-SF)/2 en fonction du rapport Sr/Ti 

de la série STO/Si analysée et extraite de la figure III.23 . (b) Écart relatif entre les 
deux grandeurs en fonction de Sr/Ti. 

Pour tous les échantillons, A(Ti-STO) est très proche de A(Sr-STO)+A(Sr-SF)/2. 

L’écart relatif entre les deux grandeurs est faible et toujours inférieur à 15%. Cette analyse 

confirme que la composante Sr-SF est associée à la présence dans les échantillons de fautes 

d’empilement correspondant à l’insertion de plans supplémentaires de SrO dans le réseau. À 

noter que dans nos conditions de croissance, la formation de ces fautes d’empilement n’est 

pas associée à la formation de phases RP organisées à grande distance, puisque leur signature 

n’a pas été détectée par diffraction des rayons X. 

 

Si la formation de fautes d’empilement SrO dans les échantillons riches en Sr (Cox83 

et Cox86) n’est pas étonnante, et déjà bien connue dans la littérature, la formation de telles 

fautes d’empilement dans les échantillons riches en Ti (Cox81 et Cox82) est beaucoup plus 

surprenante. Dans les échantillons Cox81 et Cox82, l’évolution de la composante Sr-SF est 

corrélée à celle de composantes attribuées à du Ti en configuration chimique TiO2 

(composantes Ti-TiO2 et Ti-TiO2-x). Ces composantes croissent quand la composante Sr-SF 
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croît. Ceci suggère que la formation de fautes d’empilement dans ces échantillons est liée au 

fait qu’il est plus favorable pour le Ti de former du TiO2 que de former de SrTiO3. On a donc 

pour ces échantillons riches en Ti une séparation de phase partielle du type:  

Sr1Ti1O3 � Sr1+xTi1-xO3 + x(TiO2+TiO2-x) 

Dont la signature est la présence de la composante Sr-SF corrélée à la présence de TiO2 et de 

TiO2-x dans l’échantillon. Là encore, une analyse semi-quantitative permet de confirmer 

l’hypothèse d’une séparation de phase partielle.  

Les échantillons Cox81 et Cox82 sont épitaxiés avec un excès de Ti. L’excès de Ti 

global correspond à la différence entre l’aire totale du niveau de cœur Ti2p et celle du niveau 

de cœur Sr3d moins l’aire de la composante Sr-SrO (la formation de SrO ne consomme pas de 

Ti): ΔTi = Atot(Ti2p)-(Atot(Sr3d)-A(Sr-SrO)). La quantité totale de TiO2 et de TiO2-x 

correspond à TiO2(tot) = A(Ti-TiO2)+A(Ti-TiO2-x). Dans l’hypothèse où cet excès de Ti serait 

totalement « absorbé » par la formation de TiO2 et de TiO2-x, l’excès de Ti (∆Ti) devrait être 

égal à TiO2 (tot). Ce ΔTi et TiO2(tot) sont comparés sur la figure III.31:  

 



Chapitre III: Développement de la croissance de SrTiO
3
 

sur silicium 

 

126 

 

0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 1.1 1.2

0

4

8

(b)

Ti en excès 
Fautes d'empilement: 
soustraction de plans

TiO
2
(demixtion )

 TiO
2
-tot

 ∆Ti

Sr en excès 
Fautes d'empilement: 

insertion de plans
SrO

(a)

0.6 0.8 1.0 1.2
-1

0

1

2

3

 Sr/Ti (mesuré par RBS)

In
te

ns
ité

 N
or

m
al

is
ée

 (
x1

0
4 ) 

 A(Sr-SF)/2
 TiO

2
tot-∆Ti

 
Figure III.31 :   Évolution de ΔTi et TiO2tot (a) ainsi que de A(Sr-SF)/2 et de TiO2(tot)-ΔTi de la série analysée 

et extraite de la figure III.23 (b) en fonction du rapport Sr/Ti mesuré par RBS. 

TiO2(tot) est bien supérieur à ΔTi pour les échantillons riches en Ti, ce qui montre que 

l’excès de Ti apporté lors du dépôt n’est pas la seule source de TiO2 dans ces échantillons. Par 

ailleurs, la différence entre TiO2(tot) et l’excès de Ti (ΔTi) est très proche de A(Sr-SF)/2 dans 

la zone « riche Ti », ce qui montre que l’apport de TiO2, hors excès de Ti, est lié à la 

formation des fautes d’empilement. Ceci démontre clairement le phénomène de séparation de 

phase décrit plus haut:  

Sr1Ti1O3 � Sr1+xTi1-xO3 + x(TiO2+TiO2-y) 

 

En résumé, cette analyse XPS montre que:  

� L’excès de Sr lors du dépôt de STO/Si conduit à la formation de fautes d’empilement de 

type « insertion de plans supplémentaires de SrO », ce qui était déjà connu.  

� L’excès de Ti lors du dépôt de STO/Si conduit également, dans nos conditions de 

croissance, à la formation de fautes d’empilement de type « insertion de plans 
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supplémentaires de SrO », dans l’alliage SrTiO3. Ce deuxième point constitue par contre 

une nouveauté. 

 

Il faut rappeler ici que les échantillons « riches Ti » (Cox81 et Cox82) sont amorphes ou 

partiellement amorphes, même si les atomes qu’ils contiennent ont un environnement 

chimique local similaire à celui qu’ils ont dans le cristal (échantillons Cox83 et Cox86).  Un 

excès de Ti dans les échantillons conduit donc, comme nous venons de le montrer, à une 

séparation de phase partielle, mais aussi à une amorphisation partielle des couches minces. 

Une autre manière de présenter ce résultat est de dire qu’un  apport suffisant de Sr est 

nécessaire pour catalyser la dissociation du TiO2 et former l’alliage ordonné SrTiO3 cristallin: 

à faible rapport Sr/Ti (Cox81), la séparation de phase est forte et le matériau est quasi-

complètement amorphe: il n’y a pas assez de Sr pour dissocier le TiO2 et former le cristal. 

Quand le rapport Sr/Ti augmente, l’apport de Sr permet de dissocier le TiO2 et de former du 

SrTiO3 cristallin. La séparation de phase est ainsi moins forte dans le Cox82, et l’oxyde plus 

cristallin. Dans le Cox83, légèrement riche en Sr, il n’y a plus de séparation de phase « STO 

appauvri en Ti-TiO2 » et le matériau est complètement cristallin. La figure.III.32 illustre bien 

ce mécanisme: 
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Figure III.32 :   (a) Évolution du contraste des raies de diffraction RHEED en fonction du rapport Sr/Ti mesuré 
par RBS, reflétant l’état de cristallinité des couches minces. (b) Évolution de la proportion d’atomes de Ti et de 
Sr dans les différents environnements chimiques, déduite de l’évolution des aires des composantes XPS de la 
série STO/Si analysée et extraite de la figure III.23, en fonction du rapport Sr/Ti.  

Sur cette figure, on voit clairement que:  

� La quantité de cations en environnement STO augmente quand le rapport Sr/Ti se 

rapproche de la stœchiométrie, et que cette augmentation est corrélée à une baisse de la 

quantité de Ti en environnement TiO2 ou TiO2-x, et de la quantité de Sr en environnement 

Sr-SF. L’augmentation de la quantité de Sr permet de réduire la séparation de phase et 

catalyser la dissociation du TiO2 et du TiO2-x pour former l’alliage STO. 
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� Lorsque le rapport Sr/Ti est supérieur à 1, la quantité de Sr en environnement STO 

diminue quand l’excès de Sr augmente au profit de la quantité de Sr en environnement Sr-

SF, alors que cette fois la quantité de Ti en environnement STO reste constante et qu’il 

n’y a plus ni de TiO2 ni de TiO2-x. Ceci montre que l’excès de Sr est « absorbé » par la 

formation de fautes d’empilement de type « insertion de plans de SrO supplémentaires ». 

 

� La réduction de la séparation de phase est corrélée à la cristallinité. L’alliage amorphe 

formé à faible rapport Sr/Ti est certainement constitué d’un mélange amorphe de TiO2 + 

TiO2-x et de Sr1+xTi1-xO3. L’ajout d’une quantité suffisante de Sr permet d’obtenir la 

cristallisation de l’alliage STO stœchiométrique à relativement basse température (le cas 

nécessaire de STO/Si). 

 

Une remarque importante pour la suite : l’étude présentée ici ne permet pas de savoir 

si un échantillon dont la composition globale est exactement à la stœchiométrie peut 

cristalliser complètement. Par contre, l’échantillon Cox503 présenté plus haut et déposé dans 

des conditions d’exacte stœchiométrie est amorphe, ce qui indique que non seulement le Sr 

catalyse la dissociation du TiO2 et du TiO2-x, mais qu’un excès de Sr est nécessaire pour 

obtenir la cristallisation du STO.  

 

Il faut également rappeler que les échantillons partiellement amorphes comme le 

Cox81 et le Cox82 présentent une morphologie de type cristallites dans une matrice amorphe 

(figure III.20, section III.4.4). Cette morphologie suggère que ces cristallites sont formées par 

un enrichissement local en Sr permettant de dissocier le TiO2. Lors de la suite de la 

croissance, et notamment de l’étape de cristallisation menée après le dépôt de STO 

partiellement amorphe à basse température, le matériau amorphe cristallise en prenant appui 

sur ces cristallites formées lors de l’étape 1. Ce scénario est compatible avec la morphologie 

colonnaire évoquée à la section III.4.4. Avant ces travaux, cette morphologie avait été 

attribuée à une répartition inhomogène des lacunes d’oxygène. L’étude présentée ici montre 

que cette hypothèse était fausse, et que la morphologie colonnaire résulte d’une répartition 

inhomogène du Sr, qui conditionne la formation de cristallites aux premiers stades de la 

croissance.    
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III.5.1.b) Effet du recuit de recristallisation après l’étape 1: 

La croissance du STO comporte, après l’étape 1 de dépôt à basse température et sous 

pression partielle d’oxygène faible d’une couche de STO partiellement amorphe, une étape de 

recuit sous vide lors de laquelle l’alliage recristallise. Pour étudier l’effet du recuit sur la 

composition de l’alliage, nous avons épitaxié l’échantillon Cox617 (en utilisant la cellule à 

effusion pour le Ti). Cet échantillon d’une trentaine de MC de STO a été déposé à 390°C, 

sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-8 Torr, en utilisant un rapport de flux 

Sr/Ti=3.15 (mesuré à la jauge), ce qui correspond à une stœchiométrie globale Sr1.09Ti1O3.  

Cette composition est déduite des rapports de flux et n’a pas été vérifiée par RBS, mais 

l’échantillon a été déposé sous un excès de Sr. Cet échantillon a été analysé par XPS et par 

XRD, puis recuit sous vide à 420°C pendant 20min, dans des conditions équivalentes à celles 

utilisées lors du procédé « 2 étapes ». L’échantillon recuit sous vide a ensuite à nouveau été 

analysé par XPS et par XRD. 

Les diagrammes RHEED de l’échantillon relevés avant et après recuit sont comparés sur la 

figure III.33. 

 

Figure III.33 :  RHEED de l’échantillon Cox617 (STO/Si)  avant (a) et après recuit (b). 

Le recuit conduit clairement à une recristallisation du STO. Les spectres de diffraction 

de rayons X des échantillons non recuit et recuit sont comparés sur la figure III.34. 
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Figure III.34 : Spectres de diffraction des rayons X relevés sur l’échantillon Cox617(STO/Si)  avant et après 

recuit. : réflexion STO(002) (hors plan) et STO (110) (dans le plan). 

 

Les spectres présentent deux composantes distinctes. La composante rouge majoritaire 

dans les deux échantillons correspond à du STO cubique ayant un paramètre de maille de 

3.94Å. La composante bleue correspond à du STO ayant un paramètre de maille dans le plan 

a = 3.91Å et hors plan c = 3.98Å. Aucun de ces deux cristaux n’est stœchiométrique, car les 

deux réseaux présentent des paramètres de maille supérieurs à la valeur attendue pour l’alliage 

stœchiométrique. Le recuit conduit à une augmentation de la proportion de la composante 

rouge au détriment de la composante bleue. À noter que la diffraction des rayons X ne permet 

de sonder que la partie cristalline des échantillons. L’intensité diffractée par la couche mince 

recuite est d’ailleurs supérieure d’un ordre de grandeur à celle relevée pour la couche mince 

non recuite, ce qui confirme que le recuit conduit à une cristallisation de l’échantillon. 
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Les spectres XPS de ces deux échantillons relevés au laboratoire sont présentés, avec 

ceux d’un substrat de STO de référence relevé dans les mêmes conditions expérimentales, sur 

la figure III.35. 
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Figure III.35 :  Niveaux de cœur Ti2p et Sr3d de l’échantillon Cox617 (STO/Si) avant et après recuit, et d’un 

substrat de STO de référence. 

Sur le spectre de l’échantillon non recuit, et donc partiellement amorphe, on retrouve 

les mêmes caractéristiques que dans les échantillons partiellement amorphes de la série 

analysée dans la section précédente, signature d’une séparation de phase. Dans l’échantillon 

recuit par contre, le niveau de cœur Ti2p ne présente plus qu’une seule composante, indiquant 

qu’il n’y a plus de séparation de phase. Le recuit permet donc, comme l’excès de Sr, de 

favoriser la formation de l’alliage ordonné STO au détriment de l’alliage SrO-TiO2. La 

formation de STO cristallin est bien associée à une réduction de la séparation de phase, 
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comme dans le cas de la série précédente. Par ailleurs, l’évolution des différentes 

composantes XPS et XRD tend à montrer:  

-que le STO cubique présentant un paramètre de maille de 3.94Å correspond à du STO 

de rapport Sr/Ti stœchiométrique. À noter que, bien que stœchiométrique du point de vue des 

cations, le paramètre de maille de cette partie du STO est supérieur à sa valeur pour le 

matériau massif. Nous verrons dans la suite que cette dilatation du paramètre de maille est liée 

à la présence de lacunes d’oxygène.  

-que le STO ayant des paramètres de maille a=3.91Å et c=3.98Å correspond au STO 

contenant des fautes d’empilement SrO (composante Sr-SF en XPS). Ces fautes d’empilement 

conduisent à une expansion marquée du paramètre de maille du STO, notamment pour le 

paramètre hors plan (en fait le paramètre dans le plan a=3.91Å a la valeur attendue pour du 

STO stœchiométrique, en tenant compte du différentiel de dilatation thermique entre Si et 

STO). Ceci suggère que les plans supplémentaires de SrO s’insèrent parallèlement à l’axe de 

croissance. Cette anisotropie dans la répartition des défauts suggère d’ailleurs que le substrat a 

une influence sur leur formation (contrainte, présences de charges à l’interface,…).  

III.5.1.c) Optimisation de l’excès en Sr nécessaire à la cristallisation: 

Sur la base des analyses présentées dans les sections précédentes, nous avons modifié le 

procédé de croissance du STO en prenant en compte le fait qu’un excès de Sr était nécessaire 

en début de croissance pour obtenir une bonne cristallinité en fin de croissance. Nous avons 

fabriqué 4 échantillons, en utilisant la méthode « deux étapes »: 10MC épitaxiées à 390°C 

sous une pression partielle d’oxygène de 510-8Torr, recuites sous vide à 420°C, puis 20MC 

déposées à 410°C sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-7 Torr. Pour tous ces 

échantillons, sauf pour le Cox503, un rapport de flux excédentaire en Sr (Sr/Ti=1.09) a 

volontairement été utilisé en début de croissance, pendant un nombre variable de MC, selon le 

tableau III-4 ci-dessous:  
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Échantillon 

Nombre de 

monocouche 

à Sr/Ti=1.09 

Composition  

Globale 

Cox503 0 Sr1TiO3 

Cox566 4 Sr1.006TiO3 

Cox510 20 Sr1.03TiO3 

Cox512 30 Sr1.09TiO3 

Tableau 0-4 : Conditions de croissance et composition globale des échantillons de la série. 

Ces échantillons ont été analysés par RHEED et AFM. Les résultats sont présentés 

dans le tableau III-5. 

 

 

   

Tableau 0-5 : Images RHEED (azimut [110] du STO) et images AFM des échantillons de la série du 
tableau III-4. 
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Il apparait clairement, comme nous l’avions déjà montré, qu’un excès de Sr est 

nécessaire à la cristallisation. Dans cette série d’échantillons, le RHEED montre que la 

cristallinité globale du STO est d’autant meilleure que la quantité de Sr augmente. Tous les 

échantillons de la série ont été analysés par XPS (au laboratoire) et par diffraction des rayons 

X hors plan et dans le plan. Les résultats de ces caractérisations sont présentés sur les figures 

III.36 et III.37: 
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Figure III.36 :   Analyse XPS faite au laboratoire des échantillons de la série (tableau III-4) : niveaux de cœur 

Ti2p et Sr3d. Les niveaux de cœur ont été déconvolués avec les mêmes composantes que celles utilisées à la 
section III.5.1.a.  
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Figure III.37 :  Spectres de diffraction X relevés sur les échantillons de la série (tableau III-4), hors plan 
(réflexion STO(002)) et dans le plan (réflexion STO(110)). Les positions attendues pour du STO stœchiométrique 
relaxé en tenant compte du différentiel de dilatation thermique entre Si et STO (a=3.913 Å et c=3.899 Å) sont 
indiquées par les barres.  

On retrouve comme attendu en XPS une seule composante dans le niveau de cœur 

Ti2p, puisqu’aucun n’échantillon n’est riche en Ti. La composante Sr-SF est détectée dans 

tous les échantillons, et est d’autant plus importante que les échantillons sont enrichis en Sr, 

notamment pour l’échantillon Cox512. Les spectres de diffraction des rayons X comportent 

eux aussi, comme attendu, deux composantes, correspondant à du STO stœchiométrique du 

point de vue du rapport Sr/Ti (composantes rouges dans la Fig.III.37) et à du STO contenant 

des fautes d’empilement SrO-SrO (composantes vertes dans la Fig.III.37). L’échantillon 

présentant la meilleure qualité cristalline est l’échantillon Cox510 (présence de franges de 

Pendellösung sur le spectre de rayons X, forte intensité diffractée). Des rocking curves ont 

également été mesurées sur ces échantillons. Les largeurs à mi-hauteur de ces rocking-curves 

sont présentées dans le tableau III-6.  
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Échantillon ω (°) 

Cox512 2.12 

Cox510 0.54 

Cox566 2.35 

Tableau 0-6 : Largeur à mi-hauteur (FWHM extraite du ω scan du STO(002) de la figure III.37) des 
échantillons. 

La largeur à mi-hauteur (FWHM) issue de la rocking curve (ω -scan du STO(002)) de 

l’échantillon Cox510 est bien plus faible que celle des autres échantillons, confirmant que la 

qualité cristalline de cette couche mince est la meilleure. Par contre, cet échantillon présente 

une composante forte correspondant à du STO contenant des fautes d’empilement SrO-SrO. 

Cette étude montre ainsi qu’il n’est pas possible, avec notre procédé actuel, d’obtenir du STO 

stœchiométrique et correctement cristallisé, puisqu’un excès de Sr est nécessaire à la bonne 

cristallisation de l’oxyde. Nous envisageons de tester d’autres procédés pour améliorer ce 

point. L’une des idées peut par exemple être de commencer la croissance par une ou quelques 

monocouches de TiO2 amorphe, et de recuire ce TiO2 en présence de Sr pour obtenir, 

éventuellement du STO cristallin stœchiométrique. À noter enfin que le STO stœchiométrique 

du point de vue Sr/Ti, formé dans les conditions de croissance,  utilisées pour cette série 

d’échantillon, présente un paramètre de maille de 3.94Å, supérieur à la valeur attendue pour 

du STO « normal ». Nous montrons dans la section suivante que cette dilatation du paramètre 

de maille est liée à la présence de lacunes d’oxygène dans le matériau.  

III.5.2) Contrôle de l’oxydation des couches minces de STO/Si: 

Nous montrons dans cette section qu’une bonne oxydation du STO nécessite la mise 

en œuvre de conditions de croissance adaptées. Dans cette étude, nous considérons une série 

d’échantillons comportant des couches minces de STO de 30 MC d’épaisseur déposées en 

utilisant la technique en deux étapes. Ces échantillons ont été fabriqués en utilisant le canon à 

électrons comme source de Ti. La première étape consiste en une couche mince de STO de 

10MC déposée à 360°C sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-8 Torr. Cette couche 

mince est ensuite recuite à 420°C jusqu’à recristallisation complète, et le reste de la couche 

est déposé à cette température sous une pression partielle de 5.10-6 Torr. Pour ces 

échantillons, nous avons par ailleurs utilisé de l’oxygène atomique pendant la deuxième, et 
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nous avons fait varier la puissance RF utilisée pour exciter ce plasma en fonction des 

échantillons, comme indiqué dans le tableau III-7.  

Échantillons Puissance RF (W) 

Cox106 400 

Cox120 300 

Cox117 100 

Cox122 0 

Tableau 0-7: Échantillons de la série STO/Si en fonction de la puissance RF utilisée; 

Les images RHEED relevées en fin de croissance et les images AFM de ces échantillons sont 

présentées dans le tableau III-8. 

  

Tableau 0-8 : Diagrammes RHEED et images AFM des échantillons du tableau III-7 fabriqués en utilisant 
différentes puissances plasma en étape 2.  
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La qualité cristalline de ces échantillons est globalement correcte, sauf pour 

l’échantillon épitaxié sous un plasma d’oxygène de 400W, qui présente en particulier une 

rugosité importante.  Ces échantillons ont été analysés en XRD et les spectres XRD des 

réflexions STO (002) (hors plan) des échantillons de cette série sont présentés sur la figure 

III.38.  
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Figure III.38 : Spectres de diffraction des rayons X des échantillons STO/Si de la série décrite dans le 

tableau III-7 (réflexion STO(002) hors plan). 

Comme dans la section précédente, les pics ont été ajustés en utilisant deux 

composantes : la composante verte correspond à du STO stœchiométrique du point de vue du 

rapport Sr/Ti, et la composante rouge correspond à du STO contenant des fautes 
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d’empilement SrO-SrO. Pour l’échantillon Cox122 fait sans plasma (sous oxygène 

moléculaire), la composante verte correspond à un paramètre de maille hors plan c=3.912 Å, 

valeur supérieure à celle attendue pour du STO stœchiométrique. L’évolution du paramètre de 

maille correspondant à la composante verte en fonction de la puissance plasma est présentée 

sur la figure III.39. 
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Figure III.39 :  Évolution du paramètre de maille extrait de la composante verte de la figure III.38 
(correspondant à du STO stœchiométrique du point de vue du rapport Sr/Ti) en fonction de la puissance du 
plasma. 

 Quand la puissance plasma augmente, le paramètre de maille diminue et se rapproche 

de la valeur correspondant à du STO stœchiométrique. Ceci montre que les lacunes d’oxygène 

sont à l’origine de la dilatation de la maille du STO stœchiométrique du point de vue du 

rapport Sr/Ti quand ce dernier est épitaxié sous oxygène moléculaire, et que l’utilisation d’un 

plasma d’oxygène excité avec une puissance RF suffisante (400W) permet de combler ces 

lacunes d’oxygène et d’obtenir un STO complètement stœchiométrique. Cependant, ce 

résultat est obtenu au prix d’une forte dégradation de la qualité des couches minces : alors que 

l’intensité diffractée est forte pour l’échantillon fabriqué sous oxygène moléculaire, et que le 

spectre de diffraction présente des franges de Pendellösung signe d’une interface abrupte et 

d’une surface plate, l’intensité diffractée par l’échantillon épitaxié sous une puissance plasma 
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de 400W est beaucoup plus faible et l’interface et la surface sont plus rugueuse, probablement 

du fait de l’agressivité du plasma d’oxygène.  

III.6)  Intégration d’oxydes fonctionnels sur des pseudosubstrats de 

STO/Si: 

Les templates de STO/Si sont destinés à servir de pseudo-substrats pour la reprise de 

croissance d’oxydes fonctionnels. Ces oxydes fonctionnels sont généralement épitaxiés par 

des techniques « classiques » de croissance des oxydes (pulvérisation cathodique, ablation 

laser, CVD) qui nécessitent de travailler à des pressions d’oxygène élevées et à relativement 

haute température (typiquement entre 500 et 900°C). Dans ces conditions, les couches minces 

de STO/Si peuvent se dégrader. En particulier, elles peuvent être entièrement transformées en 

silicate par réaction avec le Si du substrat, ou désorber sous l’effet des recuits. Dans cette 

section, nous présentons tout d’abord une analyse de la stabilité thermique des couches 

minces de STO/Si. Nous montrons ensuite comment nous avons pu adapter nos conditions de 

croissance pour faire croitre des couches minces de STO sur substrats Si de 2 pouces (alors 

que les études discutées jusqu’à maintenant concernaient des échantillons de petite taille) et 

sur substrats de SOI, pour les besoins de certains de nos projets contractuels. Enfin, nous 

décrivons quelques démonstrations d’intégration d’un certain nombre d’oxydes fonctionnels 

sur Si réalisées en utilisant nos templates de STO/Si. 

 

III.6.1) Stabilité thermique des couches de STO/Si: 

La figure III.40 présente les images RHEED d'une couche de STO/Si de 4 nm soumise 

à un recuit progressif sous UHV. La couche mince est stable jusqu’à 650°C. Au-delà de cette 

température, un changement brutal du diagramme RHEED est observé accompagné d'une 

remontée de pression à 2 10-8 Torr. Les images RHEED mesurées ensuite correspondent à une 

surface de Si(004) rugueuse. Ces observations indiquent que le STO épitaxié sur Si désorbe à 

partir de 650-700°C sous UHV, en accord avec les observations d'autres groupes215.  
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Figure III.40 : Désorption d’une couche de STO de 4nm épitaxiée sur Si lors d’un recuit sous UHV. 

En collaboration avec le CEA List (J.C. Arnault), il a été observé par SEM des 

couches STO/Si de 12-40 nm d'épaisseur ayant subi des recuits sous vide à 900°C-1000°C 

pendant 1h-5h.  

La figure III.41 (a-b) représente l’image SEM d’une couche de 12nm de STO sur Si après 

recuit pendant 5h à 980°C. La figure III.41 (c-d) représente une image SEM d’une couche de 

27nm de STO sur Si recuite pendant une heure à 920°C. La figure III.41 (d) représente une 

image zoomée sur le centre de la couche en (c). 

En comparant les échantillons (12 et 27 nm), on constate que la couche fine de 12nm a 

subi un démouillage et une structuration de la surface (a-b), contrairement à la couche épaisse 

de 27nm (c-d) recuite moins longtemps, qui est plus continue. De plus, on observe en (c) 

autour du centre de la couche, une inhomogénéité de la surface représentée par les zones 

grises claires et foncées. Ceci est dû au cône d’évaporation émanant des cellules et notamment 

de celle du titane qui est de plus petite taille que les cellules standards. Sur l’image (d), la 

couche est homogène et résistante au recuit à haute température en comparaison à l’image (a-

b). 
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Figure III.41 : Images SEM de couches STO/Si  (a-b) de 12nm d’épaisseur après recuit sous vide pendant 5h à 

980°C ; (c-d) de 27nm d’épaisseur après recuit sous vide pendant une heure à 920°C. 

III.6.2) Croissance de STO sur substrats de 2 pouces: 

Dans le cadre d’un certain nombre de projets, nous avons été amenés à faire croître des 

couches minces de STO sur des substrats Si de 2 pouces et sur des substrats de SOI. Nous 

présentons ici brièvement les adaptations du procédé de croissance que ces croissances ont 

nécessité, et quelques caractérisations structurales des couches minces obtenues. 

La croissance de STO sur Si substrat de 2 pouces a nécessité un ajustement des 

températures de croissance. Les températures de croissance optimales sont sur ces substrats et 

avec notre porte-échantillon Tétape1=360°C, Tétape2=390°, à comparer avec 390°C et 420°C, 

températures utilisées pour nos échantillons de petite taille. La figure III.42 (a) présente un 

diagramme RHEED relevé sur une couche de 27 nm de STO épitaxiée sur Si 2 pouces. Le 

diagramme est 2D et les lignes de diffractions sont très contrastées. Les tâches apparaissant 

sur l’azimut [110] sont liées à la formation d’îlots de SrO à la surface de l’échantillon par 

ségrégation de Sr. La faible intensité de ces tâches est remarquable pour une couche aussi 

épaisse.   
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Figure III.42 :  (a) Diagramme RHEED relevés sur les azimuts [100] et [110] d’une couche de STO de 27nm 
épitaxiée sur un substrat de Si de 2 pouces. (b) et (c) Spectres de diffraction de rayons X relevés sr cette couche 
mince. La rocking curve mesurée autour de la réflexion (002) présente une largeur à mi-hauteur de 0.67°(b). 

La largeur à mi-hauteur de la rocking curve mesurée autour de la réflexion (002) du STO est 

de 0.67°, ce qui est à l’état pour ce type de couche mince. 

 

III.6.3) Épitaxie de STO sur substrat SOI: 

Dans le cadre d’un certain nombre de projets (fabrication de cantilever pour la 

récupération d’énergie vibratoire avec des oxydes piézoélectriques, intégration de modulateur 

ultrarapides à base de BTO sur Si), nous devons fabriquer des couches minces de STO/SOI. 

Nous avons adapté nos conditions de croissance pour ces substrats. Les températures de 

croissance utilisées sur SOI sont ainsi de 360°C en étape 1, et de 385°C en étape 2. La figure 

III.43 présente quelques caractérisations structurales d’une couche mince de STO de 24 nm 

épitaxiée sur SOI.  
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Figure III.43 :  (haut) Diagrammes RHEED de l’azimut [110] et [100] du STO  (bas) Analyse XRD hors plan 
des couches STO/SOI. 

La couche mince présente une très bonne qualité cristalline, comparable à celle obtenue sur 

des substrats de Si standard.  

III.6.4) Démonstrations de l’intégration de quelques oxydes fonctionnels 

sur des templates: 

III.6.4.a) Épitaxie de BTO par EJM sur STO/Si et STO/SOI: 

Nous avons utilisé nos templates de STO/Si pour épitaxier, par EJM, des couches 

minces de BTO ferroélectrique. La figure III.44 présente quelques caractérisations 

structurales d’une couche mince de BTO d’une épaisseur de 40MC épitaxiée à 480°C sous 

une pression d’oxygène PO2= 5.10-7 Torr. Cette couche mince a été épitaxiée sur une couche 

tampon de STO de 14 MC. Après croissance, elle a été recuite à 480°C sous plasma 

d’oxygène (puissance plasma 200W, pression partielle d’oxygène 5.10-7 Torr) pour réduire la 

quantité de lacunes d’oxygène.  
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Figure III.44 :   (a) Diagrammes RHEED relevés sur les azimuts [100] et [110] d’une couche mince de BTO de 
40MC (16 nm) épitaxiée sur STO/Si. (b) image AFM relevée sur cette couche mince. (c) spectre de diffraction X 

de la couche mince.  

Le diagramme RHEED est bien contrasté, indiquant une bonne qualité cristalline de la 

couche mince, par ailleurs confirmée par la diffraction des rayons X. La RMS de 

l’échantillon, déduite d’analyses AFM est de 0.3nm.  

Nous avons également développé la croissance de BTO sur des templates de 

STO/SOI. Des largeurs à mi-hauteur de rocking-curve de 0.75° ont été mesurées sur de telles 

couches, ce qui représente une qualité cristalline à l’état de l’art.  

III.6.4.b) Épitaxie d’oxydes fonctionnels par d’autres techniques que l’EJM 

sur des templates de STO/Si : 

Dans le cadre de différentes collaborations, nous avons pu démontrer l’efficacité de 

nos templates de STO/Si pour l’intégration de différents oxydes fonctionnels. Nous avons par 

exemple :  

[110] 
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-démontré l’intégration de PZT piézoélectrique (en interne par sol-gel et pulvérisation 

cathodique, en collaboration avec le LETI par sol-gel et en collaboration avec l’IEF par 

ablation laser). 

  -démontré l’intégration de CoFe2O4 (CFO) magnétique par PLD en collaboration avec 

l’ICMAB (Barcelone) pour des applications en spintronique.  

-démontré l’épitaxie du diamant par CVD sur des templates de STO/Si, pour la 

fabrication de dosimètres à rayons X pour la radiothérapie, en collaboration avec le CEA-

LIST. 

III.7)  Conclusion du chapitre: 

Dans ce chapitre, nous avons étudié l’influence de différents paramètres tels que la 

stœchiométrie cationique des couches de STO épitaxiées sur Si, l’oxydation de ces couches 

ainsi que l’effet du recuit. Ces études ont été menées par des analyses structurales et 

microstructurales (RHEED, XRR, XRD et AFM) ainsi que des analyses chimiques (RBS et 

XPS).  

Nous avons tout d’abord étudié l’effet du rapport cationique Sr/Ti sur la cristallisation 

de STO et de ses propriétés structurales et chimiques. Nous avons observé que les couches de 

STO avec un rapport cationique stœchiométrique ne pouvaient pas cristalliser sur Si. Les 

premières monocouches de STO doivent être légèrement riches en Sr pour permettre une 

cristallisation et une épitaxie aux températures de croissance nécessairement basses sur Si (ces 

températures de croissance, exceptionnellement basses pour du STO, permettent de limiter la 

réactivité de l’interface avec Si et permettent ainsi l’épitaxie). L’enrichissement nécessaire en 

Sr génère des défauts dans la couche: des fautes d’empilement où des plans SrO 

supplémentaires s’intercalent dans la structure, mais aussi une rugosité de surface créée par la 

ségrégation de surface de Sr. L’écart à la stœchiométrie cationique résulte également en une 

expansion du paramètre de maille, comme STO/STO. Nous avons également observé en 

corrélant des analyses de XRD et XPS que des couches de STO proches de la stœchiométrie 

(ou riches en Ti) contenaient aussi des Sr dans un environnement SrO laissant penser à un 

système démixé avant la dissociation (intercalation) dans TiO2 menant à la cristallisation du 

STO.  
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Un excès de Sr au début de la croissance est nécessaire pour catalyser la dissociation 

du TiO2 et former du STO cristallin à ces températures exceptionnellement basses pour du 

STO. 

Nous avons également étudié l’effet du recuit d’un même échantillon, après le dépôt 

de 10 monocouches de STO (étape1), en comparant les analyses XRD et XPS avant et après 

son recuit sous vide. Avant recuit, l’échantillon est amorphe et présente les mêmes 

composantes en XPS qu’un échantillon partiellement amorphe (précédemment analysé) 

indiquant une séparation de phase, qui disparait après recuit. Il est clair qu’un recuit est 

nécessaire après l’étape 1. Cependant, la stabilité thermique des couches fines de STO/Si reste 

limitée. En accord avec la littérature, les couches de STO/Si se décomposent vers 800ºC-

850ºC sous vide.  

Comme les lacunes d’oxygène peuvent conduire à l’expansion du paramètre de maille, 

nous avons également étudié l’effet de l’oxydation des couches, en comparant différents 

échantillons faits dans les mêmes conditions de stœchiométrie cationique et même conditions 

de croissance (température et pression d’oxygène). Nous avons fait varier le type d’oxygène: 

moléculaire ou atomique (plasma RF) en faisant varier la puissance plasma. Nos résultats 

d’analyse par XRD ont montré que les paramètres de maille des échantillons diminuaient en 

fonction de la puissance plasma jusqu’à atteindre celui du STO stœchiométrique (à la plus 

forte puissance plasma, 400W), mais au détriment de la qualité cristalline de la couche, 

probablement dû à la réaction avec l’interface.  

Enfin, nous avons adapté nos conditions de croissance, notamment thermique, pour 

l’épitaxie de STO sur d’autres substrats tels que : SOI et le Si 2pouces. Nous avons aussi 

démontré l’intégration d’autres matériaux sur ces templates de STO/Si dans le cadre de 

différents projets :  

- Le BTO épitaxié par EJM sur STO/Si et sur STO/SOI 

- Le PZT épitaxié par sol gel, pulvérisation cathodique et PLD sur STO/Si et STO/SOI 

- L’Ir épitaxié par évaporation sur STO/Si 

- Le CoFe2O4 ferromagnétique épitaxié par PLD sur STO/Si 
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IV.1) Introduction: 

Le procédé de passivation au Sr décrit dans le chapitre précédent permet d’épitaxier des 

couches minces de STO sur Si. Dans le cadre de cette thèse, nous avons également initié à 

l’INL l’étude de la croissance de STO sur substrat de GaAs. Le GaAs est en effet avec l’InP le 

substrat de base de l’optoélectronique. Ses propriétés optiques (gap direct, émission efficace 

dans le proche infrarouge), et la possibilité d’épitaxier des hétérostructures complexes sur ces 

substrats, sont exploitées à l’échelle industrielle pour réaliser des composants pour la 

photonique (lasers, détecteurs, modulateurs, composants passifs) pour des applications aux 

télécommunications optiques notamment. Les propriétés électroniques et de transport du 

GaAs et de ses composés (InGaAs, AlGaAs, …) sont également exploitées industriellement 

pour la fabrication de transistors de type HEMT ou HBT et de composants pour l’électronique 

ultra-haute fréquence et les applications RF216,217,218. Certaines de ces propriétés sont 

résumées et comparées à celle du silicium dans la figure IV.1:  

 

 Ge Si GaAs InSb InP 

Bande interdite Eg (eV) 0.66 1.12 1.42 0.17 1.35 

Affinité électronique χ (eV) 4.05 4.0 4.07 4.59 4.38 

Mobilité des trous μt (cm²/Vs) 1900 450 400 1250 150 

Mobilité des électrons μe (cm²/Vs) 3900 1500 8500 80000 4600 

Paramètre de maille (nm) 0.565 0.543 0.565 0.648 0.587 

Constante diélectrique 16.0 11.9 13.1 17.7 12.4 

Point de fusion Tf (°C) 937 1412 1240 527 1060 

Figure IV.1 : Comparaison des différentes caractéristiques de quelques semiconducteurs219. 

La fabrication de MOSFET à base de GaAs et de ses composés a été envisagée dès les 

années 80, mais se sont heurtée aux fortes densités d’états électroniques caractéristiques des 

interfaces oxydes/GaAs. Ces recherches ont récemment été relancées dans le cadre des 
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stratégies de type More than Moore, sur la base du constat que le couple SiO2/Si ne pourrait 

plus supporter la diminution de taille régulière des MOSFET planifiée par la loi de Moore. 

L’enjeu dans ce contexte est double: il s’agit d’une part de concevoir un empilement de grille 

permettant de limiter la densité d’états électroniques à l’interface oxyde de grille/III-V, et de 

définir un procédé d’intégration du III-V sur plateforme silicium 24,220,221.  

 

L’objectif des travaux menés à l’INL est de développer une filière d’intégration 

d’oxydes fonctionnels sur des templates de STO/GaAs s'inscrivant dans la stratégie More than 

Moore comme nous l’avons fait pour le silicium, et ce afin de proposer de nouveaux concepts 

de composants pour la photonique exploitant le couplage entre les propriétés fonctionnelles de 

l’oxyde (ferroélectricité, piézoélectricité) et du semiconducteur (émission/absorption de 

lumière efficace dans le proche infrarouge). L’une des idées est, par exemple, d’exploiter dans 

des géométries de dispositifs originales, la ferroélectricité des oxydes, pour réaliser des 

mémoires optiques non-volatiles ou des émetteurs bistables rémanents. Dans cette optique, la 

cristallinité de la couche d’oxyde épitaxiée sur GaAs est essentielle, car dans ces matériaux, la 

ferroélectricité et la piézoélectricité, propriétés intimement liées à l’ordre cristallin et au 

réseau, sont exaltées pour des monocristaux en comparaison de couches minces 

polycristallines ou amorphe. Ceci renforce la stratégie « tout-épitaxiale » que nous nous 

proposons de mettre en œuvre. Le développement des composants évoqués ci-dessus sort du 

cadre de cette thèse. Nous avons focalisé nos efforts sur l’étude de la croissance de templates 

de STO/GaAs et démontré l’intégration de PZT piézoélectrique sur STO/GaAs, en 

collaboration avec l’IEF. La structure réalisée (PZT piézoélectrique/STO/GaAs) constitue 

l’empilement de base pour la réalisation d’un dispositif permettant de contrôler de manière 

non-volatile, par application d’une tension, la longueur d’émission du semiconducteur par 

transfert de la contrainte générée dans ce dernier.  

 

Dans ce chapitre, nous décrivons tout d’abord les différentes étapes de la croissance du 

STO sur GaAs par EJM, et les propriétés structurales de ces templates. Nous présentons 

ensuite l’étude, réalisée en collaboration avec l’IEF (équipe de Philippe Lecoeur et Guillaume 

Agnus) visant à intégrer des couches minces de PZT piézoélectrique sur ces templates. Nous 
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proposons enfin quelques perspectives à ce travail, perspectives actuellement mises en œuvre 

par Benjamin Meunier dans le cadre de sa thèse.  

IV.2) État de l’art de la croissance d’oxydes cristallins sur GaAs: 

Il existe peu de travaux dans la littérature sur la croissance d’oxydes cristallins sur 

GaAs. La plupart d’entre eux visent la réalisation de transistors MOS à canal de haute 

mobilité (dans une vision More Moore). Robey & al.222 ainsi que Tarsa & al.223 ont étudié la 

croissance de MgO sur GaAs par EJM et PLD respectivement. Ils ont obtenu une qualité de 

MgO médiocre, du fait de la croissance initialement tridimensionnelle du MgO ainsi que des 

réactions chimiques à l’interface MgO/GaAs. Hong & al. ont étudié la croissance de Gd2O3 

sur GaAs par EJM. Ils ont démontré d’excellentes propriétés diélectriques de l’oxyde et des 

densités d’états électroniques d’interface faibles224,225,226.  

 

D’autres oxydes ont été déposés par épitaxie sur GaAs comme le NiO sur une couche 

tampon de LiF/NaCl/GaAs227,228 ou le TiO2 rutile par PLD229. En 2004, l’équipe de Droopad 

de Motorola230 a réussi à faire croitre des couches minces monocristallines de STO sur GaAs 

par EJM en utilisant une préparation de la surface du semiconducteur à base de Ti, que nous 

avons également utilisée et que nous détaillons dans la suite. Le même groupe a montré que 

cette préparation au Ti permettait d’éviter l’ancrage du niveau de Fermi (le pinning) à 

l’interface STO/GaAs231. Droopad a ensuite quitté Motorola et rejoint l’université du Texas, 

où il a très récemment, en 2013, démontré l’intégration de BaTiO3 ferroélectrique sur 

STO/GaAs par EJM232. 

IV.3)  Croissance de SrTiO3 sur GaAs: 

Le GaAs possède une structure cristalline de type Zincblende avec un paramètre de 

maille de 5.653Å (Fig.IV.2). L’épitaxie de STO avec a=3.905Å (chapitre II) sur GaAs se fait, 

comme dans le cas du système STO/Si, avec une rotation de la maille du STO de 45° par 

rapport à celle du GaAs : [100] STO(001) // [110] GaAs(001) pour minimiser le désaccord de 

maille qui est dans ce cas en tension de -2.4%. La différence de coefficients d'expansion 

thermique est plus favorable dans ce cas que dans le cas de STO/Si (5,73 10-6 K-1 pour le 

GaAs).  
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Figure IV.2 : (a) La maille du GaAs  (b) Illustration de la relation épitaxiale entre STO et GaAs(001). 

IV.3.1.b) Préparation de la surface du GaAs au titane: 

Nous présentons dans cette section la procédure de préparation de la surface de GaAs au 

Ti telle que proposée par l’équipe de Droopad. La première étape consiste à épitaxier un 

buffer de GaAs et à préparer une reconstruction 2x4 de la surface de ce buffer dans un 

réacteur EJM dédié à la croissance des III-V. Les substrats utilisés sont des substrats GaAs 

(001) epiready. Les étapes suivantes sont appliquées :  

 

1- Désorption de l’oxyde natif avec un recuit à 600°C sous flux d’As. 

2- Croissance du buffer de GaAs (500 nm) à 520°C sous une pression d’As de 5.10-5 Torr. 

Dans ces conditions, la surface de GaAs présente une reconstruction (2x4).  

3- Descente en température sous la même pression d’As, puis maintien de l’échantillon à 

température ambiante sous As pendant 2 heures pour déposer une couche d’As 

amorphe. Le rôle de cette couche est de protéger la surface de GaAs pendant le 

transfert à l’air de l’échantillon du réacteur III-V vers le réacteur oxyde.   

 

L’échantillon ainsi traité est ensuite transféré dans le réacteur oxyde après un passage à 

l’air. Les étapes de passivation du GaAs avec le titane sont les suivantes : 

 

1- Désorption de la couche amorphe de protection d’As sous UHV avec une rampe en 

température. À 350°C, la désorption du As est abrupte et un mélange de 

reconstructions  2x2 / 2x3 (mal définies) est observé au RHEED (figure IV.3.a). 

2- Recuit sous UHV à 400°C induisant l’apparition d’une reconstruction 2x4, signature 

d’une surface de GaAs propre et riche As (figure IV.3.b). 
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3- Dépôt d’une demi-monocouche de passivation de Ti à 400°C, qui se traduit par une 

apparition rapide d’une reconstruction 3x2 après 5s de dépôt (figure IV.3.c) et qui 

évolue en une reconstruction 4x2 après 10s (figure IV.3.d). Cette reconstruction est 

stable sous UHV et n’évolue pas en baissant la température de 400° à 250°C.  

4- Oxydation de cette couche de Ti à 250°C sous une pression d’oxygène de 5.10-8Torr. 

La reconstruction 4x2 demeure stable.  

 
Figure IV.3 :  Images RHEED relevées lors des différentes étapes de préparation de la surface de GaAs au 
titane le long des azimuts [100] et [010] de la surface (a) Reconstruction 2 x 2 – 2 x 3 du GaAs à 350°C après la 
désorption de la couche d’As amorphe.  (b) Reconstruction 2 x 4 du GaAs à 400°C. (c) Reconstruction 3 x 2 
après dépôt de 5 s de Ti.  (d) Reconduction 4 x 2 du GaAs après dépôt de 1/2MC de Ti à 400°C.  

IV.3.1.c) Croissance du STO sur GaAs: 

Procédure de croissance: 

Après préparation de la surface au Ti et exposition de cette dernière pendant une minute à 

une pression partielle d’oxygène de 5.10-8 Torr à 250°C, les caches Sr et Ti sont ouverts 

(températures des cellules calibrées pour avoir un STO stœchiométrique) afin de démarrer la 
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croissance sous cette pression d’oxygène et à cette température, à une vitesse de croissance 

d’environ 2MC/min. Les étapes suivantes sont appliquées: 

  

1- Six monocouches de STO sont déposées à 250°C sous une pression de 5.10-8 Torr 

d’oxygène moléculaire, conduisant à la formation d’une couche de STO partiellement 

amorphe (figure IV.4.a). 

2- Cette couche est recuite pendant 20mn sous UHV à 450°C pour recristalliser 

complètement le STO comme le montre le diagramme RHEED de la figure IV.4.b. 

3- La croissance est ensuite poursuivie à 450°C sous une pression d’oxygène PO2= 2.10-6 

Torr pour oxyder correctement le matériau. La figure IV.4.c montre le diagramme 

RHEED observé après la croissance d’une couche mince de 8 nm d’épaisseur. Le bon 

contraste et la finesse des raies attestent d’une surface 2D d’une bonne qualité 

cristalline. 

 

 

Figure IV.4 : Images RHEED relevées lors des différentes étapes de la croissance de STO sur GaAs (a) Dépôt 
du 6MC de STO à 250°C sous pression d’O2 de 5.10-8Torr .   (b)  Après recuit des 6MC de STO à 450°C pendant 
20mn.   (c) Après croissance de 8nm de STO à 5.10-6 Torr d’O2.  
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Caractérisations structurales: 

Une couche mince de 8 nm de STO a été épitaxiée sur GaAs selon la procédure décrite 

dans les sections précédentes. La Fig. IV.5 présente une image AFM de la surface de cet 

échantillon. La surface est très plate (RMS de 4 Å). Le profil montre la présence de marches 

atomiques d’une hauteur approximative de 4 Å correspondant au paramètre de maille du STO 

(figure IV.5.b).  

 

 

Figure IV.5 : (a) Image AFM topographique de la surface du STO/GaAs (RMS 4Å).   (b) Profil relevé sur 

l’image au niveau du trait gris montrant la présence de marches d’une hauteur de 4Å 

L’échantillon a été analysé par TEM (collaboration avec Ludovic Largeau, LPN-

Marcoussis). La Fig . IV.6 présente une image en coupe transverse  relevée en mode HAADF-

STEM (High angle annular dark field scanning transmission electron microscopy). Cette 

figure indique que le STO est monocristallin, de très bonne qualité, et qu’il forme une 

interface abrupte à l’échelle atomique avec le GaAs. 

 
Figure IV.6 : Image HAADF STEM  de la couche de STO/GaAs (Image réalisée par Ludovic Lagreau du LPN).  
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L’échantillon a été analysé macroscopiquement par XRD. La figure IV.7.a  montre le 

scan général θ/2θ confirmant que la couche de STO/GaAs est monocristalline. La figure II.7.b 

montre le scan de la réflexion (200) dans le plan du STO, située proche de la réflexion (220) 

du GaAs. Les positions attendues pour le STO contraint (a=3.997Å) et pour le STO relaxé 

(a=3.91Å, en tenant compte de la différence de dilation thermique) sont indiquées. La couche 

mince de STO présente un paramètre de maille dans le plan a= 3.955 Å qui est une valeur 

plus grande que le STO massif (a=3.905 Å). Ceci peut être dû à une relaxation partielle ou 

peut être lié à une sur-stœchiométrie en Sr, comme discuté dans le cadre de la croissance de 

STO/Si au chapitre III. Une partie de la couche peut aussi être complètement contrainte.  

 

Le scan de la réflexion (002) (hors plan) du STO est présenté sur la Fig. IV.7.b La 

position du pic correspond à un paramètre de maille hors plan c= 3.906 Å.  Cette valeur 

correspondrait à du STO partiellement relaxé mais qui est légèrement non-stœchiométrique 

(lacunes d'oxygène ou Sr≠Ti par exemple) ayant pour effet de gonfler la maille. La largeur à 

mi-hauteur du pic, 0.012 Å-1, correspond par application de la formule de Scherrer à une 

distance sans défaut perpendiculaire à la surface de 7.4 nm, ce qui est proche de l’épaisseur 

physique de la couche mesuré par TEM (8.2 nm), confirmant la très bonne qualité cristalline 

du STO.  

 
Figure IV.7 : Spectres de diffraction des rayons X relevés sur la couche mince de STO (a) réflexions dans le plan 

STO 200 et GaAs (220). (b) réflexion hors plan STO (002). 
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IV.4) Intégration de PZT ferroélectrique sur STO/GaAs: 

Ces couches minces monocristallines STO/GaAs de 4 nm d'épaisseur de bonne qualité 

cristalline peuvent servir de template pour l'intégration d'oxydes fonctionnels de structure 

pérovskite sur plateforme de GaAs (001). Nous décrivons dans cette section comment nous 

avons utilisé nos templates de STO/GaAs pour intégrer des couches minces de PZT 

piézoélectrique épitaxiées par ablation laser sur GaAs en collaboration avec l’IEF. Ces études 

constituent une première étape vers la réalisation des émetteurs à longueur d’onde contrôlée 

évoqués en introduction de ce chapitre.  

IV.4.1.a) Le Pb(Zr,Ti)O3 PZT: 

Le PZT (Pb(Zr,Ti)O3) est un matériau ferroélectrique (et donc piézoélectrique) 

particulièrement intéressant du fait de sa forte polarisation rémanente, de son faible champ 

coercitif, et de ses excellentes propriétés mécaniques et piézoélectriques233. Les cristaux 

massifs de PZT présentent ainsi une polarisation rémanente allant de 20 à 50 µC×cm-2 et un 

champ coercitif de 6-30 kV×cm-1 234. L’intégration de couches minces de PZT sur des 

substrats semiconducteurs doit permettre de fabriquer des mémoires235, des MEMS et des 

composants RF23, et des composants reconfigurables pour l’optoélectronique236,237. Des 

procédés sol-gel238 et de pulvérisation239 ont ainsi été utilisés pour déposer du PZT sur des 

substrats mixtes Pt/Si ou TiN/Si, ou même sur GaN240,241. Ces procédés conduisent à la 

formation de films polycristallins ou texturés utilisés pour fabriquer des MEMS et des 

mémoires ferroélectriques. Très récemment, la possibilité d’épitaxier du PZT monocristallin 

sur des templates de MgO/GaN a été démontrée242. Par ailleurs, des templates de STO/Si ont 

été utilisés pour démontrer l’intégration de PZT monocristallin ferroélectrique sur 

silicium243,244,245,246,247. 

IV.4.1.b) Épitaxie de PZT sur templates de STO/GaAs par PLD: 

Procédé de croissance: 

La structure schématisée sur la Fig.IV.8 a été réalisée par ablation laser à l’IEF (coll. 

P. Lecoeur et G. Agnus) sur le template de STO/GaAs épitaxié à l’INL dont les propriétés 

structurales ont été décrites dans les sections précédentes. Cette structure comporte une 

couche mince de 30 nm de La0.67Sr0.33MnO3 (LSMO), oxyde conducteur servant d’électrode 
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inférieure, et une couche mince de 100nm de PZT (Pb(Zr0.48Ti0.52)O3). Ces couches ont été 

épitaxiées à une température de croissance de 600°C sous une pression partielle d’oxygène de 

120mTorr. Le template de STO/GaAs a supporté ces conditions très oxydantes.  

 

Propriétés structurales: 

La structure (PZT/LSMO/STO/GaAs) a été analysée par diffraction des rayons X 

(après dépôt d’électrodes de Pd interdigitées pour réaliser des caractérisations électriques, voir 

la suite). La figure IV.8 montre les résultats de ces caractérisations. 

 Nous voyons que le pic correspondant à la réflexion (002) du PZT présente deux 

composantes qu’on peut déconvoluer à l’aide de deux fonctions pseudo-Voigt. Les paramètres 

de maille correspondants à ces deux composantes sont 4.094Å et 4.060Å. Ceci indique que le 

PZT est relaxé et qu’il est bidomaine : il présente des domaines pour lesquels le grand 

paramètre de maille c de sa structure tétragonale est alignée à la direction de croissance 

(domaines c), et d’autres pour lesquels le petit paramètre de maille a est aligné à la direction 

de croissance (domaines a). Le désaccord de maille en compression de plus de 4.1% entre le 

PZT et le LSMO devrait favoriser l’alignement du grand axe du PZT avec la direction de 

croissance.  Cependant une relaxation progressive de la contrainte peut prendre place avec 

l'épaisseur et la différence entre les coefficients d’expansion thermique entre le PZT (1.1 10-5 

K-1)247,248  et le GaAs induit une contrainte en tension dans l’oxyde lors de la descente en 

température qui suit la croissance de l’oxyde, ce qui conduit à la formation des domaines 

orientés « a ». La Figure IV.8.c montre la rocking curve relevée autour de la réflexion 

PZT(002) de laquelle est extraite une largeur à mi-hauteur de 2.2°. Cette valeur est 

comparable à celle obtenue par nos seuls concurrents, travaillant en utilisant une EJM laser24.  
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Figure IV.8 : (a) Spectre de diffraction des rayons X relevé sur la structure PZT/LSMO/STO/GaAs.  La 
diffraction de l’électrode métallique supérieure de Pd est également détectée. (b) Spectres XRD hors plan des 
réflexions PZT (002) et LSMO (002). Le pic de PZT est déconvolué en deux pics correspondants aux domaines a 
et c de l’oxyde. (c) ω-scan de autour de la réflexion (002) à du PZT. 

 

Caractérisation électriques: 

Afin de caractériser la réponse piézoélectrique du film de PZT, des mesures 

microscopiques par PFM verticale  à température ambiante ont été réalisées par Lucie Mazet, 

en collaboration avec l’équipe dispositifs électroniques de l’INL (B. Gautier et D. Albertini) 

(Fig.IV.9). Des domaines ont été écrits en appliquant des tensions continues : Vdc =  -10V 

pour le carré intérieur et Vdc = + 10 V  pour le carré extérieur. Les images PFM montrent 

(Fig.IV.9) que la polarisation a pu être renversée par l'application de tensions opposées avec 
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un déphasage de 180° entre les domaines. De plus ces domaines sont stables dans le temps. 

Ces observations sont la signature du caractère ferroélectrique de la couche d'oxyde.  

 

La figure IV.10 montre une caractéristique C-V macroscopique relevée en utilisant les 

électrodes de Pd interdigitées, avec une fréquence d’excitation de 1MHz sous 30mV AC, 

réalisé avec un capacimètre HP4280A à l’IEF. Nous voyons clairement la forme papillon du 

cycle C-V avec une fenêtre d’écriture de 1.1 V. Ceci démontre que la couche PZT est bien 

ferroélectrique.  

 

De ces mesures, nous pouvons extraire la permittivité relative du PZT, qui est εr = 164. 

Cette valeur est parmi les plus fortes mesurées pour des couches minces d’oxydes intégrées 

sur semiconducteur 249, 250 .  

 

 
Figure IV.9 :   Images de l’amplitude PFM (a) et de la phase (b) après  polarisation de ±10V.  
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Figure IV.10 :  Caractéristique C-V de la couche de PZT épitaxiée sur GaAs, et schéma de l’électrode 
interdigitée. 

  

IV.5) Conclusion et perspectives: 

Nous avons montré l’épitaxie de couches de très bonne qualité de STO monocristallin 

sur des substrats GaAs avec surface plate et une interface abrupte. Similairement  à l’étude de 

la passivation au strontium sur STO/Si, la passivation au titane du substrat de GaAs passe par 

différentes reconstructions de surface que l’on a pu suivre in-situ au RHEED. Ces études de 

passivation seront poursuivies et étudiés plus en détails par XPS et diffraction de rayons X de 

surface dans le cadre de la thèse de B. Meunier.  

Nous avons également intégré une couche de PZT par PLD sur un template 

LSMO/STO/GaAs,  où la couche de LSMO sert d’électrode inférieure pour les mesures 

électriques. La ferroélectricité du PZT  a ainsi pu être démontrée. Dans le cadre de la thèse de 

B. Meunier d’autres études seront menées pour explorer les propriétés de ferroélectricité et 

piézoélectricité du PZT mais également celle du BTO, et pour réaliser des composants 

innovants basés sur ces hétérostructures pour des applications en optoélectronique.  
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Conclusion générale et perspectives 

 

  Dans une perspective More Than Moore, l’intégration de nouveaux dispositifs sur 

plateformes de silicium nécessiterait de combiner diverses propriétés (diélectricité, 

piézoélectricité, ferroélectricité, pyroélectricité, électro-optique,…) qu’apporterait notamment 

la large panoplie d’oxydes fonctionnels. En effet, les oxydes fonctionnels ne peuvent être 

intégrés sur substrats silicium qu’avec l’intermédiaire de couches tampons, particulièrement la 

pérovskite SrTiO3 (STO), possible uniquement par EJM. C’est pour cela que l’étude et 

l’optimisation des pseudo-substrats de STO/Si est cruciale. Nous nous sommes donc 

principalement focalisés dans un premier temps sur les aspects techniques qui reposent sur le 

montage et l’optimisation d’un réacteur EJM dédié aux oxydes (technique encore peu mature 

pour les oxydes). En deuxième temps, nous avons principalement étudié la croissance et la 

qualité de couches minces épitaxiées de STO sur Si et GaAs.  

 

Ce travail de thèse a mené à une avancée importante, notamment d’un point de vue 

technique, en développant un nouveau réacteur oxyde d’EJM prototype (RIBER COMPACT 

21 oxyde), grâce au labo commun RIBER/INL. Les problèmes majeurs qui rendaient 

l’épitaxie des titanates (SrTiO3, BaTiO3) sur silicium compliquée, tel que l’évaporation du 

titane et des éléments métalliques (Sr et Ba), ainsi que le contrôle de la pression d’oxygène 

ont été principalement résolus. Tout d’abord, les overshoots de la pression d’oxygène injectée 

dans l’ancien réacteur oxyde EJM de l’INL ne permettaient pas le contrôle précis de cette 

pression (de 5.10-8 Torr) qui est crucial pour l’épitaxie des premières monocouches d’oxydes 

sur Si (étape 1). Nous avons mis en place une cellule d’oxygène où l’oxygène est d’abord 

contrôlé dans la préchambre grâce à un débitmètre. La pression injectée dans la chambre de 

croissance est régulée grâce à une boucle de régulation à l’aide d’une jauge Bayard-Alpert, 

reliée à une vanne « papillon », qui ajuste l’ouverture de cette dernière. Le second point 

crucial de l’épitaxie des titanates est l’évaporation du titane réfractaire. Le creuset en tantale 

classiquement utilisé à cet usage dans l’ancien réacteur EJM oxyde de l’INL réagissait avec le 

titane à haute température et se perçait après une courte durée d’utilisation, ce qui rendait le 
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contrôle du flux du Ti impossible. Pour remédier à ce problème, nous avons testé divers 

moyens d’évaporation:  

� La titane Ball, en plus de sa courte durée de vie (1 mois), ne permettait pas d’obtenir des 

flux stables au cours du temps (dérive constante au cours du temps en fonction de la 

masse de titane restante), et il n'était pas possible d'implanter une boucle de régulation 

pour obtenir un flux stable.  

� Le liner en alumine réagissait avec le titane induisant l’évaporation d’aluminium au lieu 

du titane. 

� Le canon à électrons permettait d’évaporer correctement le titane mais avec un flux très 

instable même sur de courtes durées. Nous avons essayé différents moyens de régulation 

de flux (balance à quartz et spectromètre de masse) en mettant en place, comme pour 

l’oxygène, des boucles de régulation. La balance à quartz est sensible aux bruits 

thermiques présents dans la chambre de croissance et la régulation n’est plus possible en 

présence d’oxygène. Quant au spectromètre de masse, la régulation est possible sans 

présence d’oxygène et impossible pour des pressions d’O2 au-delà de 10-7 Torr. Comme la 

croissance des oxydes se fait à fortes pressions d’oxygène en deuxième étape pour 

minimiser les lacunes d’oxygènes dans les couches, l’utilisation du canon à électrons pour 

l’évaporation du titane a été abandonnée.  

� Enfin, le creuset en tungstène s’est avéré être un excellent moyen d’évaporation de titane 

par une cellule à effusion. Celui-ci ne réagit pas avec le titane et les flux sont 

reproductibles et stables sur des mois. Cependant, comme la cellule utilisée pour 

l’évaporation du Ti est plus petite (12cc) que la taille des cellules classiquement utilisés 

(25cc) dans les RIBER COMPACT 21, les images SEM (chapitre III) ont montré que les 

couches épitaxiées ne sont pas homogènes sur toute la surface d'un échantillon de 2,5 x 3 

cm2. Ce point sera amélioré avec une cellule de taille standard de 25cc fournie par RIBER 

et qui est en cours de test.  

 

Concernant l’évaporation des métaux alcalino-terreux tels que le Sr et le Ba à l’aide d’une 

cellule double zone DZMM, nous avons testé des inserts, dont l’intérêt est d’isoler au 

maximum les charges (fortement oxydable), de la pression d’oxygène dans la chambre. 

Cependant, la taille des orifices de ces inserts, permettant l’échappement des flux, ainsi que 

leur design et leur contact thermique avec la cellule n’étaient pas optimisés, ce qui a obstrué 
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l'orifice. Nous avons donc mené nos travaux en évaporant ces éléments à l’aide de la cellule 

mais sans insert. Le flux de Sr s’est avéré instable au cours du temps et fortement oxydable 

comparé au Ba. Des inserts correctement adaptés aux cellules DZMM amélioreraient la 

stabilité sous oxygène des flux de Sr et Ba par diminution de l'oxydation des charges. RIBER 

travaille actuellement pour améliorer ce point et de nouvelles cellules avec des inserts adaptés 

seront testées prochainement. Par ailleurs, nos outils de mesure ne permettent pas de mesurer 

précisément les flux d’éléments et notamment sous présence d’oxygène ou après oxydation 

des charges (Ba et Sr). Nous envisageons donc en perspectives de tester un autre système 

optique de mesure de flux basé sur l’absorption atomique (Annexe I). Ce système serait plus 

précis et indépendant de l’influence de l’oxygène, ce qui permettrait de mesurer et contrôler le 

flux de tous les éléments en même temps pendant la croissance. 

 

Ces avancées techniques de contrôle de la pression d’oxygène, l’évaporation du Ti et 

des métaux alcalino-terreux nous ont permis d’épitaxier des couches de STO sur Si avec plus 

de facilité et de reproductibilité qu’auparavant. Ceci nous a permis de réaliser quelques études 

sur la croissance et qualité des couches minces épitaxiées de STO/Si. Afin d'étudier 

l’influence de la déviation des éléments cationiques (Sr et Ti) par rapport aux conditions 

stœchiométriques, nous avons analysé principalement par XRD et XPS, après calibration par 

RBS, une série d’échantillons faite à différents rapports Sr/Ti. Grâce aux analyses par XRD, 

nous avons vu que tout écart au rapport stœchiométrique conduisait à une expansion du 

paramètre de maille, comme observé pour STO/STO.  

Des analyses d’XPS au synchrotron SOLEIL, en se basant sur les shifts chimiques et des 

calculs quantitatifs des spectre de niveaux de cœur (Sr3d, Ti2p), nous ont permis de déduire 

que les échantillons surstoechiométriques en Sr et en Ti conduisaient tous les deux à la 

présence de fautes dans les couches de type  « insertion de plans SrO ». Cependant, nous 

avons clairement observé par RHEED et XRD qu’un excès suffisant de Sr est nécessaire pour 

catalyser la dissociation du TiO2 et du TiO2-x et permettre la formation et la cristallisation du 

STO sur Si à nécessairement basse température de croissance. Par ailleurs, un recuit après 

l’étape1 de la croissance s’est avéré nécessaire. En effet, l’échantillon non recuit présentait 

des composantes Ti2p et Sr3d similaires à celles observées pour des échantillons 

partiellement amorphes. Nous avons étudié l’influence de l’oxygène atomique et moléculaire 

en faisant varier la puissance du plasma RF nécessaire pour l’obtention de l’oxygène 



Conclusion générale et perspectives 

 

170 

 

atomique. Les analyses XRD ont clairement démontré la nécessité de l’oxygène atomique à 

forte puissance plasma (400W) pour l’obtention d’un STO stœchiométrique en oxygène, mais 

ceci est au détriment de sa qualité cristalline (probablement à cause de l’agressivité du plasma 

sur les couches et les interfaces). L’excès de Sr indispensable à la cristallisation du STO au 

début de la croissance, nécessite d’être réajusté au cours de la croissance afin de minimiser la 

présence de fautes (plans SrO) et éviter la ségrégation du Sr en surface.  

En perspectives, les points suivants seront approfondis: 

� Étudier la ségrégation du Sr par XRR, AFM, XPS synchrotron (en faisant varier 

l’énergie) et par RHEED.  

� Caractériser les fautes d’empilement (les insertions de plans SrO) par TEM. 

� Épitaxier des couches épaisses de STO sans ségrégation Sr en surface et optimiser la 

quantité de Sr suffisante. Pour cela, il est nécessaire d’améliorer le procédé de la 

croissance.  

� Caractériser électriquement les couches de STO sur Si afin d’étudier et d’optimiser les 

propriétés diélectriques des couches de STO.  

Dans le cadre de diverses collaborations, nous avons adapté la croissance de STO sur d’autres 

substrats comme le Si 2 pouces ainsi que des substrats SOI, présentant une différence d’ordre 

thermique (adaptation de la température de croissance). Nous avons également démontré 

l’épitaxie de couches de BTO de très bonnes qualités sur template STO/Si et STO/SOI (étude 

approfondie dans le cadre de la thèse de L. Mazet), mais également l’intégration de couches 

minces épitaxiées de PZT piézoélectrique (par sol gel, pulvérisation et PLD), d'iridium et de 

CoFeO4 ferromagnétique sur des pseudo-substrats de STO/Si. 

 

Pour étendre notre étude, nous avons exploré les conditions de croissance de STO sur 

des substrats de GaAs. Similairement à la passivation de la surface de silicium au strontium, 

nous avons établi le procédé de passivation de la surface du GaAs au titane à l’aide des 

reconstructions RHEED in situ. Nous avons ensuite adapté les conditions de croissance du 

STO sur GaAs. Cette passivation sera étudiée et approfondie par analyse XPS dans le cadre 

de la thèse de B. Meunier. L'obtention de pseudo-substrats de STO/GaAs de très bonnes 

qualités nous a permis de pouvoir intégrer du PZT ferroélectrique sur un template STO/GaAs 

par PLD, en collaboration avec l’IEF.  
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Dans le cadre de différents projets ainsi que la thèse de B. Meunier, d’autres études seront 

menées pour explorer les propriétés de ferroélectricité et piézoélectricité du PZT mais 

également celle du BTO, et leur couplage électro-optique avec le substrat de GaAs. Il s’agit 

d’étudier l’influence des contraintes générées par les couches ferroélectriques sous un champ 

électrique sur l’émission des puits quantiques InGaAs/GaAs épitaxiés sur GaAs par 

photoluminescence. À terme, le projet prévoit d’implanter ces hétérostructures dans des 

mémoires opto-électroniques. 
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Annexe I: Les outils de mesure de flux 

Le bâti oxyde est équipé de différents outils de mesures de pressions et de vitesse 

correspondant et adaptés aux différents sources (canon ou cellules) : 

1) Jauge Bayard-Alpert: 

C’est une jauge triode composée d’un filament émetteur d’électrons relié à la masse, une 

grille accélératrice reliée à un potentiel positif (200V) et un collecteur d’ions placé dans l’axe 

de la grille relié à un potentiel négatif (figure A1.1). Les électrons émis ionisent pendant leur 

parcours les molécules du gaz environnant, qui seront attirés par le collecteur (la grille).  C’est 

le dispositif de mesure de pressions de l’ordre de 10-2 à 10-11 mbar le plus fiable et le plus 

utilisé dans les réacteurs de EJM.  

Le flux (pression) est donné par la formule suivante : 

: =
;<

;� × 

 

 

Ou I+ : le courant des ions,     I - : le courant des électrons, 

S : Le facteur de sensibilité des gaz (coefficient de correction S des gaz dont on souhaite 

mesurer la pression). 

 

Le bâti est équipé de deux jauges de ce type, une située sur le manipulateur comme décrit 

dans le chapitre II, permettant la mesure des flux provenant des cellules à effusions lorsqu’elle 

est mise en position adéquate. Une autre jauge placée dans le compartiment puis, permet la 

mesure du vide loin des flux et près des pompes.  
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Figure A1-1: Jauge d’ionisation Bayard-Alpert 

 

Les limites de mesure des flux par la jauge Bayard-Alpert : 

La jauge Bayart-Alpert est un moyen de mesure de flux indispensable et répandu dans 

le monde de l’épitaxie par jet moléculaire. Cependant cette jauge est sensible à la présence du 

canon à électrons dans le bâti lorsqu’il est en marche, elle est perturbée, rendant la mesure de 

flux au canon impossible (affichage d’une valeur 0).  

La deuxième problématique de cette jauge est la saturation due aux longues 

expositions aux fortes pressions d’oxygène, qui engendre des artefacts pour les mesures de 

flux de matériaux (voir chapitre II). Il est donc nécessaire d’effectuer toutes les calibrations de 

flux avant d’introduire l’oxygène dans la chambre.  

 

2) Balance à quartz:  

La balance à quartz est un outil basique, efficace et indispensable en techniques de 

dépôt afin d’estimer la vitesse et les faibles masses des matériaux évaporés.  

Le principe de son fonctionnement est très simple : il s’agit d’un résonateur en quartz qui 

vibre à vide à une fréquence de résonnance donnée. Lorsqu’une couche de matériau est 

déposée dessus, sa fréquence de vibration change. Il existe une relation entre la fréquence de 

vibration et cette quantité de masse déposée, qui nous permet de déduire ces paramètres.  

La mesure des vitesses dépend de trois paramètres de sensibilité du quartz, qui sont 

choisi en fonction des matériaux : 
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Tooling factor : désigne la différence entre la vitesse de dépôt sur le quartz et celle sur 

l’échantillon. Un étalonnage à l’aide d’autres techniques peut être utile afin de calibrer ce 

facteur. 

Z-ratio  : Un facteur de correction qui dépend de la position du quartz par rapport au flux 

(100% quand il reçoit tout le flux en face et 0% quand il ne reçoit pas de flux, et qui se règle 

pour compenser sa position selon la proportion du flux qu’il reçoit. 

La densité : donnée par la bibliothèque des différents matériaux. 

∆f = - Cf . ∆m 

∆f : La variation de la fréquence en Hz  

∆m: La variation de la masse sur une surface donnée (g/cm²) 

Cf : Le facteur de sensibilité du cristal de quartz utilisé (i.e. 56.6 Hz µg-1. cm2 for a 5MHz 

AT-cut quartz crystal à température ambiante.)  

Connaissant la surface du quartz on peut déduire facilement la quantité de masse 

déposé sur une durée donnée, ce qui nous donne la vitesse de dépôt. 

Nous disposons dans notre réacteur de deux balances à quartz : 

-Une balance à quartz rétractable, permettant de la positionner à la place du porte-échantillon, 

en face des flux lors des calibrations. Cette position stratégique permet de s’approcher au 

maximum de la quantité de matière que reçoit l’échantillon.  

-Une balance à quartz équipée de deux quartz, elle est destinée au canon à électrons, ne 

mesurant que les flux provenant de ce dernier en permanence dans sa position de mesure. 

Limitations de la balance à quartz:  

Malgré la puissance de ce moyen de mesure, il reste néanmoins limité en termes de 

sensibilité. Il est notamment très sensible à la température. 

 

3) Le spectromètre de masse:  

Le spectromètre est positionné de façon à recevoir en permanence le flux latéral 

provenant du canon à électron (voir figure A1-2). C’est un outil d’analyse qualificatif et 

quantitatif performant et très sensible aux atomes et molécules résiduelles ou en provenance 

de jets directionnels. Il est basé sur le principe d’ionisation des molécules par bombardement 

électronique à un potentiel suffisamment grand pour casser les liaisons chimiques (jusqu’à 

150eV).   
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Le spectromètre est constitué de 4 barres  parallèles (cylindrique ou hyperbolique) et sur 

chaque paire est appliqué un potentiel résultant d’une tension alternative V à haute fréquence 

(2MHz ) superposé à une tension continue U, ce qui génère un champ électrique oscillant 

(figure A1-2). Le mouvement des ions est décrit par les équations dites de Mathieu, que nous 

ne détaillerons pas ici,  dont la résolution montre que leur trajectoire dépend de leur masse et 

de leur charge (le rapport m/z). Certains auront une trajectoire instable, qui n’atteindra pas le 

détecteur et sont absorbés par les électrodes. D’autres dont le rapport m/z est situé dans une 

bande passante auront une trajectoire stable le long du parcours jusqu’à atteindre le détecteur. 

Le spectre de masse est obtenu en augmentant progressivement U et V (de 0 à leur valeur 

maximale) mais tout en maintenant leur rapport U/V constant. Ce qui modifiera la trajectoire 

des ions résultant en un suivi en fonction de leur m/z croissant. 

>� = ? − ABCD(2EFG) 

La spectrométrie de masse suit donc la procédure d’analyse suivante : 

 

Détection: Notre spectromètre quadripolaire dispose de deux types de détecteurs :  

Le mode Faraday: il s’agit du cylindre de Faraday qui a pour principe : le transfert de charge 

de l'ion est détecté sur une surface conductrice, puis le signal est amplifié. Cette technique est 

précise mais peu sensible, avec une certaine lenteur de mesure et un bruit de fond important. 

Le mode SEM (Multiplicateur d’électrons secondaires): le signal est amplifié par la 

formation d'électrons secondaires à l'aide de tubes en verre dopés au plomb (dynode) jusqu’à 

trois fois sa vraie valeur, c’est pour cela qu’il est nécessaire de le calibrer à l’aide du mode 

Faraday pour connaitre la valeur du flux réel. Il possède une grande sensibilité pour mesurer 

les très faibles flux mais au détriment de la précision comparée au mode Faraday. Il a en outre 

une durée de vie limitée. 
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Figure A1-2 : Schéma de fonctionnement d’un spectromètre de masse. 

4) Mesure de flux par absorption atomique (AA): 

Principe de fonctionnement:  

Une fibre optique émet de la lumière à une longueur d’onde donnée correspondant à une 

transition atomique spécifique pour chaque élément. Lorsque cette onde traverse un milieu 

absorbant en présence de différents atomes, chaque atome présentera un spectre d’absorption 

spécifique, enregistré après passage sur une cavité de filtre triple puis multiplié à l’aide d’un 

photomultiplicateur à faible bruit relié à un lock-in pour filtrer au maximum et amplifier le 

signal récolté. Un système de chopper tournant motorisé permet de changer de filtres (voir 

figure A1-3)  et d’émetteur toutes les secondes pour permettre la mesure et la régulation des 

flux. 

Le flux est déterminé par la formule suivante où le I open représente l’intensité transmise après 

absorption et I close représente le flux incident:  

H = −I. JK(
LMNOP

LQRMSO
) (*) 

K :  est une constante extraite de la calibration préalable pour chaque élément qui permettra de 

l’intégrer dans une boucle de régulation et donc de réguler le flux. 

L’AA permet également de s’affranchir de calibration après modification de la source (par 

mise à l’air ou changement de charge.  

Le point fort de cette technique réside dans le fait qu’elle ne dépend pas des fluctuations 

environnantes telles que la température du substrat ou les agents oxydants (oxygène atomique 

et moléculaire).  
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Y.Kasai & al. ont montré en étudiant les flux par AA des éléments du BiSrCaCuO que 

le Cu et Ca présentent un comportement linéaire comme prédit par la formule précédente, qui 

permet de déduire le coefficient K pour la régulation des flux. Le Sr présente un 

comportement non linéaire mais analysé en tenant compte de d’autres paramètres pour fitter et 

déterminer la valeur de K. Le Ca par exemple montre une influence sous oxygène car les 

courbes sont modifiés en fonction da présence de l’ozone (jusqu’à 23% de réduction de flux). 

 Cette technique reste limitée pour les très faibles flux comme le Bi où le K est très 

grand devant la variation de flux. Cependant, la précision de mesure pour les éléments Cu, Ca 

et Sr est de 1010–1011 cm-2 s-1 (0.1-1% du flux ciblé). La raison pour laquelle le flux du Ca 

(jusqu’à 23% de réduction de flux) et Sr (jusqu’à 10% de réduction) décroit est que les 

charges s’oxydent, ce qui réduit la pression de vapeur des flux et donc le flux lui-même. Ce 

résultat confirme les travaux de E.S. Hellfman sur ces deux éléments mesurés par le 

spectromètre de masse ainsi que nos études. En effet, la baisse du flux du Sr est un réel effet 

lié à l’oxydation de la charge qui ne peut être réduit qu’en protégeant la cellule avec un insert 

comme discuté précédemment.  

Il est donc important d’étudier et calibrer les matériaux dont on veut mesurer et réguler le flux 

pour déterminer la faisabilité et la cohérence de la technique, qui n’est pas performante dans 

l’absolue.  

 
Figure A1-3 : Schéma illustrant le dispositif de l'absorption atomique intégré au bâti d'épitaxie. 

5) Autres mesures optiques des flux (système EIES): 

Nous envisageons avec RIBER de tester un autre système optique utilisé et testé par 

l’équipe japonaise de Hideki Yamamoto & al.251  Il s’agit d’un dispositif (Fig.A1-4) couplant 

différents outils de mesures comprenant : 
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-Un spectromètre de masse quadripolaire. 

-Une jauge ionique avec un cache pour l’isoler de l’oxygène pendant la croissance 

d’oxydes.  

-Un EIES (Electron Impact Emission Spectroscopy) pour les mesures des espèces 

individuellement. Des électrons thermiques excitent les atomes qui émettent de la lumière 

détectée par un détecteur qui permet de mesurer l’émission caractéristique de chaque élément. 

La quantification du flux mesuré optiquement se fait par calibration à l’aide de la jauge. 

Ensuite le flux est régulé en intégrant ces correspondances entre flux réel et intensité absorbée 

dans une boucle de régulation.  

Cependant, l’utilisation du système EIES requiert d’avoir les informations sur les 

longueurs d’onde principales des éléments à mesurer mais aussi les gaz environnants présents 

pour l’acquisition des spectres. Il permet de mesurer et de réguler jusqu’à huit éléments avec 

des vitesses de dépôt de 0.1 à 10000 Å/s. 

 
 

 
Figure A1-4 : Schéma de l'intégration du système EIES à l’EJM251. 
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Annexe II: L’épitaxie par jet moléculaire 

 

1) Principe de l’épitaxie: 

L’épitaxie provient du grec « Epi » qui signifie « sur » et « taxis » qui signifie 

« arrangement ».  

L’épitaxie par jet moléculaire (ou Molecular Beam Epitaxy,  MBE en anglais) est une 

technique de croissance de cristaux orientée de couches minces sur un substrat monocristallin 

développée dans les laboratoires Bell à la fin des années 1960 pour la croissance contrôlée des 

semi-conducteurs. 

Le substrat de structure ordonnée de départ sur lequel s’arrangent et se déposent d’autres 

atomes sous forme de couches minces contrôlées à la fraction de monocouche près dans l’état 

le plus pur de la matière qui est le cristal, avec un minimum de défauts. 

On distingue donc deux types de croissance par épitaxie :  

1- L’homoépitaxie : qui consiste à croitre un cristal sur un substrat de même nature 

chimique. 

2- L’hétéroépitaxie : qui consiste à croitre un cristal de nature différente du substrat. Ce 

type de croissance se fait selon des modes qu’on expliquera par la suite. 

La température du substrat doit être inférieure à celle de la phase vapeur-solide des éléments 

déposés afin de créer un processus de condensation sur la surface et permettre l’empilement.  

2) Notion de flux directionnel (condition de Knudsen): 

La croissance des cristaux se fait sous ultra vide (UHV ) typiquement sous une pression 

d’environ 10-10 Torr,  afin de minimiser les contaminations indésirables et permettre aux 

atomes évaporés par la source d’avoir un libre parcours moyen d’une distance plus grande que 

la distance source-substrat (conditions de Knudsen)252 , ce qui engendre un flux directionnel 

contrôlé.  

Le libre parcours moyen des atomes évaporés est donné par la formule suivante:  

T =
1

√2 EKV²
 

Où d: la distance à partir de laquelle les molécules sont en collision (quelques Å) 
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      n : la concentration des molécules dans la phase gazeuse. Elle est donnée par la relation 

des gaz parfaits  K = X
YZ 2

 .    

Où :             P : la pression             T : La température  et   kb : la constance de 

Boltzmann.  

D’après ces deux relations, on voit que pour avoir le libre parcours moyen le plus faible, il 

faut diminuer au maximum la pression de travail.  

Exemple : En supposant que d=10Å, on obtient λ=1m pour une pression résiduelle de 7.10-9 

Torr. Le libre parcours moyen T peut atteindre jusqu’à 106m, ce qui est largement supérieur à 

la distance échantillon-source, qui est de 25cm. Les atomes évaporés se déplacent donc en 

ligne droite sur de très grandes distances. 

 

3) Mécanismes de croissance:  

Sur la surface d’un cristal, il existe différents sites d’incorporation d’atomes : Les marches 

atomiques, les lacunes, les centres de nucléation… La croissance des couches se fait par la 

compétition entre les différents mécanismes hors équilibre que nous allons expliquer (figure 

A2-1). 

On distingue deux types d’adsorption : 

Physisorption : qui se fait sans transfert d’électrons d’un atome à un autre ou la principale 

force attractive est la force de Van Der Walls (10-100 meV). Cette force entre en compétition 

avec la diffusion des adatomes, ce qui permet leur arrangement sur la surface.  

Chimisorption  : les atomes se lient par une force plus importante (covalente ou ionique) et 

changent leur structure électronique en se fixant sur la surface.  

Les adatomes en phase vapeur arrivent sur la surface et s’adsorbent grâce à la physisoprtion 

selon laquelle ils sont faiblement liés et peuvent se mouvoir sur la surface. Ensuite ils peuvent 

former des liaisons chimiques avec la surface sur substrat par chimisorption. Ainsi, il y a aura  

compétition entre les différentes énergies: l’énergie thermique Eth des atomes et l’énergie 

d’adsorption Ea.  

Ré-évaporation: Si Eth > Ea les adatomes se désorbent et se ré-évaporent. 

Condensation: Si Eth < Ea : Les adatomes s’accrochent à la surface et tentent de se mettre 

dans les positions favorables en sautant d’un site à un autre jusqu’à se lier et former des nuclei 

métastables. Durant cette phase, ils diffusent et rencontrent d’autres atomes avec leqquels ils 
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se combinent jusqu’à atteindre une taille critique de stabilité, qui leur permet par la suite de 

s’incorporer au réseau cristallin du substrat ou à la couche atomique en cours de croissance. 

Cela peut se faire sous forme de terrasses atomiques bidimensionnelles ou d’îlots 

tridimensionnels. 

 
Figure A2-1 : Interaction de Van der Waals en fonction de la distance (à droite) et représentation schématique 

du processus de nucléation lors de l’épitaxie (à gauche). 

Le phénomène principal qui régit la cinétique du mécanisme de la croissance cristalline est 

donc l’interdiffusion des atomes. En effet, il est caractérisé par deux paramètres:  

-Le taux moyen de résidence des ad-atomes en surface :  

[ =
1

\� 
 exp (−

�`

a�
) 

Où bc est la fréquence de vibration atomique de l’ordre de 1-10 THz,  k : la constante de 

Boltzmann et T : la température de la surface. 

Si kT > Ea : le taux de résidence des atomes est faible et donc les atomes se désorbent. 

Si kT < Ea : la migration des atomes en surface est définie par :  

-Le coefficient de diffusion : 

d = d� exp (−
�(

a�
) 

Où Ed est l’énergie de la diffusion en surface, D0 est la constante de diffusion et T la 

température du substrat. 

De ces deux paramètres, on peut définir la longueur moyenne de diffusion λ, qui est la 

distance parcourue par l’ad-atome pendant son taux d’adsorption selon la relation d’Einstein :  

T = √2[d. 
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4) Les modes de croissance : 

L’épitaxie se fait selon un des trois modes (figure A2-2) que nous allons décrire et est 

déterminée théoriquement par des conditions en fonction des paramètres thermodynamiques 

des surfaces: les énergies de surface du substrat (γsub), de la couche épitaxiée (γcouche) et 

l’énergie (ou tension) d’interface entre la couche et le substrat (γint). 

Le mode de croissance est principalement déterminé par la minimisation des énergies 

élastiques de surface ainsi que les liaisons chimiques entre les atomes. 

 

� Le mode Frank-Van der Merve: autrement dit le mode couche par couche, dans lequel 

les atomes recouvrent complètement la surface pour abaisser son énergie. Autrement dit, 

pour que cela se réalise, la température du substrat doit être suffisante pour assurer la 

mobilité nécessaire aux adatomes. Le matériau mouille complètement le substrat, ce qui 

forme une surface atomique bidimensionnelle lisse. Ce mode obéit à l’inégalité γsub 

>γcouche + γsub. 

� Le mode Volmer-Werber: dans ce mode, la couche correspond à une croissance 

tridimensionnelle. Ainsi pour minimiser son énergie, ils ne mouillent pas complètement le 

substrat et forment des ilots selon l’inégalité γsub < γcouche + γsub. 

� Le mode Stranski-Krastanov : qui est un mode intermédiaire des deux précédents, la 

croissance est d’abord bidimensionnelle puis au-delà d’une certaine épaisseur, le matériau 

croit tridimensionellement. Ce mode nécessite un bilan de l’énergie élastique pour 

déterminer l’épaisseur critique au-delà de laquelle la couche relaxe et forme des ilots.  

 

 

 
Figure A2-2 : Illustration des différents modes de croissance : (a) Frank - Van der Merwe (film 2D), (b) 

Stranski-Krastanov (transition 2D-3D), (c) Volmer-Weber (film 3D). 
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5) L’hétéroépitaxie : Les modes de relaxation et déformation : 

Pour que l’hétéroépitaxie ait lieu, il ne suffit pas de déposer n’importe quel matériau sur 

un substrat cristallin, car le mode de croissance d’un matériau cristallin dépend fortement de 

l’écart du paramètre de maille du matériau épitaxié �e par rapport à celui du substrat �f.  Cet 

écart appelé « Mismatch » est défini comme : 

� =
g�
�

=
�e − �f

�f
 

Dans le cas où ce mismatch est très grand, le matériau peut être épitaxié en adaptant 

son paramètre de maille de différentes manières et minimiser son énergie totale. Cela se fait 

par relation épitaxiale indirecte comme par exemple une rotation de 45° (comme pour le 

système STO/Si dans le plan par rapport au substrat (figure A2-3). 

 

 
Figure A2-3 : Schéma de diverses relations épitaxial entre la couche et le substrat. 

Considérons un substrat cubique de paramètre de maille �f et le matériau épitaxié de 

structure cubique avec un paramètre de maille �e. 

Au début de la croissance cube sur cube, le substrat impose au matériau d’avoir le même 

paramètre de maille dans le plan �// que lui:  �// = �f, engendrant ainsi une déformation 

élastique (figure A2-4) créant des contraintes.  

La suite de la croissance dépendra du mismatch. On distingue deux cas :  

Si hi>hj : dans ce cas la maille se comprime pour adapter son paramètre de maille dans le 

plan �// = �f . La maille se déforme en s’allongeant selon l’axe de croissance pour préserver 

son volume, et donc �⊥ > �//. C’est la contrainte de compression. 

cube 
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cube 
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Figure A2-4 : Déformation élastique de la maille du matériau épitaxié sur le substrat. 

Si hi< hj : dans ce cas la maille se dilate pour adapter son paramètre de maille dans le plan 

�// = �f . La maille se déforme en s’allongeant selon l’axe de croissance pour préserver son 

volume, et donc �⊥ < �//. C’est la contrainte dilatation. 

Mais le matériau pendant sa croissance va emmagasiner de l’énergie du à ces contraintes et 

engendrer différentes relaxations (élastiques ou plastiques) créant ainsi des défauts dans les 

couches. Ces défauts dépendant du désaccord de paramètre de maille ainsi que de l’épaisseur 

de la couche.  

On  définit un coefficient de déformation quadratique : 

//

2

1

νε ε
ν⊥ = −

−  ⇔  

//2

1
m m

m m

a a a a

a a

ν
ν

⊥ − −= −
−  

Où ν est le coefficient de Poisson qui est compris entre -1 et 0,5. 0,5 étant la valeur limite 

pour un corps chauffé devenant alors liquide (incompressible). Les valeurs expérimentales 

obtenues pour un matériau quelconque sont souvent voisines de 0,3. Le coefficient de 

déformation quadratique ε  est obtenu d’après la loi de Hook :  

σ%m = �%mYn�Yn 

�%mYn est le tenseur des modules d’élasticités (Cij) et σ%m est le tenseur de contrainte. Pour le 

cas d’un matériau de symétrie cubique, ce tenseur se réduit à :   
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Le coefficient de Poisson est défini en fonction des modules d’élasticité par l’expression : 

12

11 12

C

C C
ν =

+  

Et donc, on peut écrire: 

//12

11

2m m

m m

a a a aC

a C a
⊥ − −= −

 

Comme :  �// = �f   on obtient : 

11

11 122
m s s

s s

a a a aC

a C C a
⊥− −=

+  

L’énergie élastique Eν emmagasinée dans une couche contrainte est définit par : 

�ν = 2o�//
� ℎ

1 + ν

1 − ν
 

Ou  h: l’épaisseur de la couche épitaxiée et    q// : le désaccord du paramètre de maille dans le 

plan  et G  est le module de cisaillement défini par : o = rss�rs�

�
. 

On voit que cette énergie est directement proportionnelle à l’épaisseur de la couche, et au-delà 

d’une épaisseur critique hc l’énergie élastique accumulée est tellement importante que le 

l’hétérostructure doit relaxer en récupérant son paramètre de maille massif pour l’abaisser. 

Cette relaxation se fait selon deux façons : Élastique (linéaire et non définitive) et plastique 

(définitive) comme représentée sur la figure A2-5.                                    

 
Figure A2-5 :  Illustration des différents modes de relaxation des couches épitaxiées sur le substrat. 

 

 

 

Substrat Couche 

(a) (b) (c) 
Croissance pseudomorphique Relaxation plastique Relaxation élastique 

hc 

e < hc e > hc hc 
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Tant que l’épaisseur de la couche e < hc  la croissance est pseudomorphique (a). 

Lorsque   e >  hc   on distingue deux mode de relaxation : 

 

� La relaxation élastique : qui précède généralement la relaxation plastique (figure A2-

6). Ce mode assure la continuité du paramètre de maille (le même que la couche sous-

jacente) sans formation de dislocation, pour des épaisseurs inférieures à l’épaisseur 

critique hc.  

� La relaxation plastique : qui est permanente et irréversible. Pour permettre 

l’adaptation du paramètre de maille de la couche au substrat, cette relaxation engendre 

des discontinuités dans le réseau cristallin laissant des liaisons pendantes et formant 

des défauts tels que les dislocations (coin, vis ou un mix des deux) comme représenté 

sur la figure A2-6. Plusieurs modèles décrivant ces défauts dans les cristaux ont été 

établies par Matthews et Blakeslee décrivant ces relaxations253. 

 

 
Figure A2-6 : Différentes caractéristiques des couches épitaxiées. 
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Annexe III : Techniques de caractérisation 

 

1) RHEED (Reflection High Energy Electron Energy Diffraction): 

La diffraction d'électrons de haute énergie en incidence rasante est une technique non 

destructive in situ, qui permet d’analyser l’évolution de la structure cristalline d’une surface 

pendant la croissance. Le système est constitué d’un faisceau d’électrons accéléré sous une 

haute tension allant de 25 à 30 kV sur une surface donnée avec un angle d’incidence rasante 

de 1° à 3° qui permet de sonder quelques monocouches. Les faisceaux réfléchis et diffractés 

sont collectés sur un écran phosphorescent situé en vis-à vis du canon à électrons et le cliché 

de diffraction enregistrée par une caméra CCD. Il est ensuite interprété d’après les bases de la 

diffraction pour extraire diverses informations telles que : la vitesse et le mode de croissance, 

les paramètres de maille de la surface,… Ce cliché correspond à la projection sur l'écran de 

l'intersection entre la sphère d'Ewald avec le réseau réciproque de la surface (figure A3-1).  

 
Figure A3-1 : Schéma expérimental du principe du RHEED. 

Comme on le sait, le réseau réciproque d'un cristal est un réseau tridimensionnel de 

points. Ici, il s'agit du réseau réciproque d'une surface cristalline : on obtient donc un réseau 

bidimensionnel de tiges semi-infinies. Dans le cas idéal d'une surface parfaitement 2D, les 

tiges de diffraction sont infiniment fines, et l'épaisseur de la sphère d'Ewald est nulle ; 

l'intersection de la sphère d'Ewald avec le réseau réciproque de la surface donne des taches 
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infiniment fines réparties sur un anneau (voir la partie suivante). Des exemples 

d’interprétation qualitatifs de quelques clichés RHEED sont représentés sur la figure A3-2. 

 

 
Figure A3-2 : Illustration du réseau réciproque 2D et 3D. 

Construction d’Ewald : Cas de la diffraction RHEED :   

Le principe de la construction d’Ewald appliqué à la diffraction (figure A3-9) de surface 

consiste à amener les différentes tiges du réseau réciproque sur la sphère d’Ewald pour 

s’assurer que dans une direction donnée du faisceau incident, la diffraction est possible. La 

condition de Laue est satisfaite si l’extrémité du vecteur  rencontre une tige du réseau 

réciproque. La condition de diffusion élastique assure un maximum d’intensité dans les 

directions pour lesquelles la pointe du vecteur  se trouve à l’intersection d’une tige du 

réseau réciproque et de la sphère d’Ewald. Le faisceau diffracté qui correspond à cette 

intersection particulière est la ligne imaginaire partant de l’origine (l’échantillon) suivant le 

vecteur  qui heurte l’écran fluorescent. Comme le rayon de la sphère d’Ewald est grand 

devant la distance séparant les plans de tiges du réseau réciproque perpendiculaires au 

faisceau incident, la sphère coupe plusieurs plans parallèles du réseau réciproque. Ceux-ci 

vont donc apparaître dans le diagramme sous forme de zones circulaires concentriques 

appelées zones de Laue (figure A3-3 et A3-4). 
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Figure A3-3 : Schéma du principe de la diffraction RHEED. 

 
Figure A3-4 : Diagramme RHEED d’une surface Si(111) reconstruite 7x7. 

Informations déduites de l’analyse RHEED : 

D’un diagramme de diffraction RHEED d’une surface on peut tirer des informations sur:  
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• la qualité cristalline 

• le mode de croissance 

• les reconstructions de surface 

• la vitesse de croissance 

L’information principale que nous donne la diffraction RHEED concerne la qualité 

cristalline de la couche (ou du substrat avant croissance). 

Les matériaux amorphes, pour lesquels l’arrangement atomique est désordonné ne possèdent 

pas d’ordre à longue distance. On observe donc sur le diagramme RHEED un fond diffus.  

Les matériaux pollycristallins donnent lieu à la juxtaposition de domaines monocristallins 

désorientés les uns par rapport aux autres. Le diagramme RHEED d’une couche 

polycristalline est caractérisé par l’apparition d’anneaux de Debye-Scherrer sur l’écran (Fig 

A3-10). Par rapport à une couche amorphe où le diagramme RHEED provient de la diffusion, 

les anneaux de Debye-Scherrer résultent de la diffraction dans toutes les directions 

cristallines. 

Une couche monocristalline 2D idéale relève plus de la théorie que de l’expérience. 

Le diagramme RHEED d’une telle couche est un diagramme de points très fins placés sur des 

demi-cercles « Zones de Laue » définies précédemment. De plus, les surfaces des couches de 

très bonne qualité et très lisses, peuvent présenter des lignes très fines et obliques - appelées 

lignes de Kikuchi (figure A3-5) - qui croisent les raies d’ordres entiers et fractionnaires 

(comme on peut le voir pour des substrats de Si très propres après désorption de silice ou de 

substrat de STO).  
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Figure A3-5: Exemples de diagrammes de diffraction pour une surface (a) 2D très lisse, (b) 2D lisse, (c) 2D 

rugueuse, (d) 3D, (e) polycristalline et (f) amorphe. 

Mode de croissance : 

 Le RHEED permet également de déterminer le mode de croissance. Dans le cas d’une 

croissance bidimensionnelle classique (plane et un peu rugueuse), ou Frank - Van der Merwe, 

il existe toujours un élargissement des tiges du réseau réciproque qui deviennent alors des 

cylindres. Le diamètre des cylindres est d’autant plus grand que la surface 2D sera rugueuse. 

Comme la sphère d’Ewald possède un très grand rayon, la longueur des bâtonnets peut 

devenir suffisamment grande pour que les « zones d’intersection » soient assez longues et que 

leurs projections sur l’écran soient celles d’un ensemble de lignes parallèles, plus ou moins 

épaisses suivant la qualité de la surface. Le diagramme type d’un film 2D est représenté figure 

A3-5.a et b.  

 Dans un mode de croissance tridimensionnelle, ou Volmer-Weber, le diagramme de 

diffraction composé de bâtonnets plus ou moins longs (caractéristique d’une surface 2D) tend 

vers un diagramme de diffraction en volume. Il est important de noter que la diffraction par 

transmission n’est possible qu’à la surface de ces îlots pour des dimensions devant être du 

même ordre de grandeur que celui du libre parcours moyen des électrons. L’intersection entre 

les nœuds du réseau réciproque d’un cristal 3D et la sphère d’Ewald donne un diagramme de 

taches dites « taches de Bragg », comme illustré figure A3-5.d. Suivant la morphologie 3D de 

la surface, ces taches sont plus ou moins allongées.  

Il est possible de mesurer l’épaisseur critique de transition dans le cas d’une croissance 

de type Stranski-Kratanov (transition 2D/3D du mode de croissance). En effet, de il s’agit de 
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déposer quelques monocouches atomiques et de surveiller précisément l’épaisseur à partir de 

laquelle on observe la transition ligne 2D/apparition des taches de Bragg.  

Reconstructions de surface : 

 Sur les diagrammes RHEED d’une surface 2D plane ou légèrement rugueuse, voire 

même 3D, on peut observer l’apparition de raies d’ordre fractionnaire, entre les raies d’ordre 

entier (cf. figure A3-4). Ce phénomène est lié aux reconstructions de surface. Les 

reconstructions proviennent des réarrangements des premières couches atomiques en surface 

dans des périodicités différentes de celles du cristal en volume. Les reconstructions de surface 

dépendent de nombreux paramètres (matériau, éléments en surface, température, pression 

d’oxygène, …). Les atomes en surface sont arrangés selon une maille x×y fois plus grande 

que la maille de surface non reconstruite. Ces reconstructions peuvent donner une indication 

sur la température réelle de calibration d’un porte échantillon dans le réacteur d’EJM lors du 

recuit d’un substrat dont la température d’apparition/disparition de reconstructions au RHEED 

est connue (exemple : disparition de la reconstruction x4 d’un substrat InP à 460°C). 

 

Paramètre de maille : 

 La diffraction RHEED permet de remonter au paramètre de maille dans le plan du 

matériau en croissance en mesurant l’écart entre les lignes de diffraction, qui est inversement 

proportionnel au paramètre de maille de surface du réseau sondé. La mesure de l’évolution du 

paramètre de maille sur le diagramme RHEED en fonction de l’épaisseur déposée permet en 

particulier d’étudier le comportement de la relaxation des hétérostructures contraintes. Elle 

détermine, avec une bonne précision, l’épaisseur critique du système. 

 

Vitesse de croissance : 

 Lorsque le mode de croissance épitaxiale est de type couche par couche, on peut 

observer des oscillations, de l’intensité de la tache spéculaire. Ces oscillations RHEED sont 

associées à la variation périodique de la morphologie de la surface au cours d’une croissance 

par îlots 2D. Elles donnent in-situ et en temps réel des informations sur la dynamique de la 

croissance par EJM. L’intensité de la tâche spéculaire dépend de la réflectivité de la surface, 

qui est inversement proportionnelle à la rugosité. Lors de la croissance d’une monocouche, la 

nucléation et la croissance d’îlots 2D conduisent à une augmentation de la rugosité de la 

surface et donc à une diminution de la réflectivité : le minimum est atteint lorsque la moitié de 
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la surface est recouverte (maximum de rugosité). Au-delà de la demi-monocouche, la rugosité 

diminue à nouveau et la réflectivité réaugmente jusqu’à sa valeur maximale pour laquelle le 

remplissage de la monocouche est complet (figure A3-6). Au cours de la croissance, 

l’intensité varie sinusoïdalement et la période correspond au temps de croissance d’une 

monocouche254.  

 
Figure A3-6 : Variation de l'intensité de la tache spéculaire du RHEED en fonction du taux de couverture. 

 

2) Analyses par diffraction des rayons X : 

La diffraction rayons X (XRD) est une technique incontournable de la caractérisation des 

matériaux cristallins qui permet d’étudier leur structure cristalline. Elle est complémentaire au 

RHEED car elle permet d’analyser les couches en surface et en profondeur. La taille typique 

d’un faisceau RX est de 1 cm´50 mm avec une pénétration de quelques dizaines de microns. 

C’est une méthode non destructive qui ne nécessite pas de préparation de l’échantillon. 

Les rayons X interagissent et sont diffractés par le réseau cristallin selon la loi de Bragg. 
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Principe de fonctionnement : Lorsque des rayons parallèles frappent des plans atomiques, 

les atomes diffusent de ces derniers diffusent et émettent des ondes secondaires qui 

contribuent à former les rayons réfléchies. Comme représenté sur la figure A3-7, en prenant 

deux rayons, le second est déphasé et parcourt un chemin plus long d’une distance ACB : 

ACB=2d.sinθ 

Θ : L’angle de Bragg    d : la distance entre deux plans atomiques (hkl) 

 

La diffraction a lieu seulement si l’interférence est constructive et la différence de phase est 

un multiple de la longueur d’onde : ACB=nλ.  

On obtient la loi de Bragg :   

2d.sinθ= nλ  

Où : n : nombre entiers     λ : la longueur d’onde du rayon 

 
Figure A3-7: Illustration de la loi de Bragg. 

Diffractomètre de l’INL  : 

L’INL est équipé d’un diffractomètre 4 cercles Smartlab© Rigaku. Les rayons X sont 

produits dans une source à anode tournante. L’anode est en cuivre pour une production d’une 

onde correspondant à la raie K du cuivre (λ = 1, 5418Å). Dans les tubes à rayons X pour 

diffractomètre de laboratoire, on utilise la propriété de fluorescence de la matière. 

Les atomes de l’anode sont bombardés par les électrons et sont ionisés. La 

désexcitation des atomes donne lieu à l’émission d’un photon X d’énergie caractéristique des 

niveaux électroniques du cuivre, en plus d’un fond polychromatique dû au ralentissement des 

électrons au contact de l’anode (appelé Bremsstrahlung).  

Ce rayonnement est focalisé à l’aide d’une optique haute résolution, dans nos études on utilise 

un monochromateur composé de deux monocristaux de Ge(220), comme représenté sur la 
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figure A3-8. Mais cette haute résolution est au détriment de l’intensité des pics. En effet, pour 

les matériaux qui ne diffractent pas beaucoup, il est conseillé d’ouvrir un maximum les fentes, 

pour obtenir un signal de diffraction.  

 

 
Figure A3-8 : Différents monochromateurs. 

 

La géométrie du diffractomètre est représentée sur la figure A3-15.  

 
Figure A3-9 : Schéma du diffractomètre. 

 

Mesures de réflectivité :  

La réflectivité des rayons X (XRR) est une méthode qui permet d’effectuer des 

mesures exactes de l’épaisseur des couches (jusqu’à quelques angström) cristallines ou 

amorphes. Mais aussi, elle permet d’obtenir un profil de densité ainsi que la rugosité de la 
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surface et de l’interface. Pour cela, les rayons X arrivent sous incidence rasante (θ allant de 0° 

à 8°) et sont entièrement réfléchis pour des θ < θc (l’angle critique). Pour θ > θc , une partie du 

faisceau pénètre dans l’échantillon et l’intensité de la réflexion diminue. Pour les 

multicouches, les réflexions par les interfaces interférent avec celle réfléchie à la surface de 

l’échantillon. 

Les différentes informations sont extraites de la courbe de réflectivité en utilisant des modèles 

de simulation, comme représenté sur une courbe de réflectivité sur la figure A3-16.  

 
Figure A3-10 : Courbe de reflectivité et extraction d’information à partir de celle-ci. 

 

Mesures des paramètres de maille et des déformations épitaxiales (2θ/ω scan): 

L'appréciation de la qualité monocristalline/polycristalline d'une couche mince est faite à 

l'aide d'une mesure 2θ/ω, avec ω∼θ. Si la couche est polycristalline, différentes familles de 

réflexions apparaitront et leur intensité relative (par rapport au fiches JCPDS de référence) 

déterminera le degré de texturation par rapport à certains plans cristallographiques. Si la 

couche mince est complètement texturée ou épitaxiée, seules les réflexions de même famille 

{hkl} apparaitront. On appellera ces plans symétriques (globalement parallèle à la surface). 

La position de ces pics renseigne sur la distance inter-réticulaire d entre plans (hkl) 

symétriques via la loi de Bragg et donc renseigne sur le paramètre de maille c, selon la 

normale au plan (hors plan). La relation entre d et le paramètre de maille dans un cubique est 

d = a / (h2 + k2 + l2)0.5. Les diagrammes peuvent être tracés dans le réseau réciproque (en 

fonction du vecteur de diffusion q en Å-1) pour plus de faciliter d'extraction des paramètres:  

q = 2π/d = 4π sinθ /λ. 
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La mesure du paramètre de maille dans le plan (a) peut se faire dans deux configurations. La 

première consiste en la diffraction de plans asymétriques (non parallèle aux plans de surface), 

en faisant une mesure 2θ/ω avec ω≠θ. Le mieux est alors de faire une cartographie de l'espace 

réciproque autour du noeud de cette réflexion asymétrique en faisant des scans 2θ/ω à 

différents ω. Les paramètre a et c pourront alors être déterminés. La deuxième méthode 

consiste à faire de la diffraction de surface (dans le plan) en incidence rasante (GIXRD, pour 

grazing incidence XRD, avec ω = 0.2°-1.5°) sur les plans cristallographiques orthogonaux et 

émergents à la surface, en faisant une mesure de type "θ/2θ" mais dans le plan: 2θχ/φ (en 

amenant le détecteur dans le plan d'un angle 2θχ et de tourner l'échantillon autour de sa 

normale selon φ). Ces différentes configurations de mesures sont schématisées en figure A3-

11.  

 

 
Figure A3-11: Schéma des différentes conditions de mesures de diffraction 

 

 

Mesures de la mosaicité par "rocking curve" (ω scan) : Ce mode consiste à fixer le 

détecteur à un angle 2θ d’une réflexion hkl donnée, et à faire tourner l’échantillon autour de 

l’axe ω. Il nous renseigne sur la distribution d'orientation des plans cristallographiques. La 

largeur à mi-hauteur du pic obtenu est appelé « mosaïcité » et détermine la qualité cristalline 

d'une couche mince épitaxiée. 
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Mesures d'orientations dans le plan (φ scan):  

Les deux configurations peuvent être utilisées pour la détermination de l'orientation dans le 

plan (diffraction hors plan sur plans asymétriques ou diffraction dans le plan GIXRD). Dans 

les deux configurations, la rotation de l'échantillon selon φ, la normale aux plans de surface 

donnera la périodicité des pics de diffraction par rapport à ceux du substrat qui nous 

renseignera sur l'orientation dans le plan des domaines cristallins. La largeur à mi-hauteur de 

chaque pic nous renseigne sur la distribution d'orientation dans le plan (parfois appelée 

"twist").  

 

Effet de taille et microdéformations: 

La diminution en taille des cristaux (sous le µm) induit un élargissement des pics de 

diffraction (en 2θ). La taille des cristaux et la largeur des pics de diffraction sont reliées par la 

formule de Scherrer: <D> = 0.9λ/(β.cosθ). Dans les couches minces d'épaisseurs 

nanométriques, les pics de diffraction des plans symétriques sont élargis. L'élargissement des 

pics pouvant être aussi dû à des effets de microdéformations (distribution du paramètre de 

maille), on devra corroborer les résultats avec d'autres méthodes de mesures complémentaires 

(épaisseur par XRR par exemple) et microdéformations en faisant diffracter des plans 

parallèles de plusieurs ordres de réflexion et tracer un diagramme de Williamson et Hall 

(β.cosθ / sinθ).  

 

3) Spectroscopie de photoélectrons X (XPS) 

 

L’XPS (X Ray photoélectrons Spectroscopy) est une méthode de caractérisation 

chimique non destructive de la surface et de l’interface permettant de sonder jusqu’à une 

dizaine de nanomètres de la surface. Cette technique sous ultra vide permet l’analyse de la 

compostions chimique du matériau en mesurant l’énergie cinétique des électrons arrachés 

(photoélectrons) par le faisceau RX monoénergétique atteignant la surface sans interaction 

inélastique.  

L’énergie de liaison d’un électron d’un niveau électronique est donnée à partir de la 

conservation de l’énergie de l’effet photoélectrique (relation d’Einstein) qui s’écrit :  

�n%`%ftu = ℎν − �v%uéx%yz� 
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Où : {ν : l’énergie des photons    |}~�é�~��� : L’énergie cinétique des électrons 

Cette énergie de liaison permet d’accéder au diagramme des énergies électroniques 

spécifiques à un atome donné.  

 

 
Figure A3-12 : Diagramme d’énergie de l’effet photoélectrique. 

Informations extraites des spectres XPS : 

- À partir du shift des pics d’énergies de liaison des niveaux de cœur dépendant de 

l’environnement chimique de l’atome (connaissant l’énergie de liaison), on peut 

remonter à l’état chimique de l’échantillon analyse.  

- Analyse de la stœchiométrie d’un composé à partir de la mesure des aires sous les pics 

des niveaux de cœur. Le rapport entre deux différentes contributions atomiques A et B 

d’un composé analysé sur une profondeur z peut être déterminé d’après la formule 

suivante : 

��

��
= L�

�

L�
� × ����

����
× (

����� ( ��
��S�P�

)

����3 ( ��
��S�P�

)
 ) 

Où : Nx : la densité atomique de l’élément x, σx sa section efficace de photoionisation, 

λx :le libre parcours moyen associé au photoélectron émis par l’élément x et 

I x :l’intensité sous le pic du niveau de cœur associé.  
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L’INL dispose d’un XPS relié sous ultra vide à un réacteur EJM oxyde et III-V comme décrit 

dans le chapitre II. La source de photons X monochromatique étant la raire AlKα à 1486.6 eV.  

L’XPS est très complémentaire aux autres techniques de caractérisations tel que la diffraction 

XRD, le RHEED, et l’AFM. Notamment dans nos études de composés complexes tels que le 

STO, elle nous a permis de réaliser des études de compositions de nos échantillons
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Développement de l’épitaxie par jets moléculaires pour la 
croissance d’oxydes fonctionnels sur semiconducteurs 

Résumé 
 
Le développement de l’industrie microélectronique a été jusqu’à récemment essentiellement 
basé sur une augmentation régulière des performances des composants liée à une réduction 
toujours plus poussée de leurs dimensions dans la continuité de la loi de Moore. Cette 
évolution se heurte cependant aux limitations intrinsèques des propriétés physiques du couple 
silicium-silice sur lesquelles elle repose. La diversification des matériaux intégrés sur Si 
devient ainsi un enjeu majeur du développement de cette industrie. 
Dans ce contexte, les oxydes dits fonctionnels forment une famille de matériaux 
particulièrement intéressante : leurs propriétés physiques (ferroélectricité, ferromagnétisme, 
diélectricité, piézoélectricité, effet Pockels fort) ainsi que la possibilité de les combiner sous 
forme d’hétérostructures par épitaxie ouvrent la voie à la fabrication de composants innovants 
et ultraperformants pour des applications dans les domaines de la micro et de 
l’optoélectronique, de la spintronique, des micro-ondes et des MEMS. Ces oxydes, et plus 
spécifiquement ceux appartenant à la famille des pérovskites, sont classiquement épitaxiés par 
ablation laser (PLD), pulvérisation cathodique ou dépôt de vapeur chimique (CVD) sur des 
substrats de SrTiO3 (STO). Cependant, ces substrats sont inadaptés aux applications 
industrielles du fait de leur taille limitée au cm2 et de leur qualité structurale médiocre. Par 
ailleurs, définir une stratégie pour intégrer ces matériaux sur Si est indispensable pour le 
développement d’une filière susceptible d’avoir des débouchés applicatifs.  
 
Dans ce contexte, l’utilisation de l’épitaxie par jets moléculaires (l’EJM) pour la croissance de 
ces oxydes est particulièrement pertinente, puisque cette technique permet de fabriquer des 
couches minces monocristallines de STO sur Si et sur GaAs, ce qui ouvre la voie à 
l’intégration d’oxydes fonctionnels sur ces substrats via des templates de STO. Cependant, 
l’EJM est une technique peu mature pour la croissance des oxydes fonctionnels, et doit donc 
être développée pour cet objectif. C’est le but de ce travail de thèse, financé par un contrat 
CIFRE avec la société RIBER, équipementier pour l’épitaxie par jets moléculaires, et entrant 
dans le cadre d’un laboratoire commun entre RIBER et l’INL pour le développement de 
l’EJM d’oxydes fonctionnels. 
 
Nous présentons tout d’abord les développements techniques que nous avons menés autour 
d’un réacteur EJM « oxydes » prototype. Nous montrons notamment comment nous avons pu 
améliorer la fiabilité des sources d’oxygène, Sr, Ba et Ti nécessaires à l’épitaxie de matériaux 
clés que sont le STO et le BaTiO3 ferroélectrique.  
Nous montrons ensuite comment ces développements techniques nous ont permis de mieux 
comprendre et mieux maîtriser la croissance de templates de STO sur Si, et en particulier que 
la cristallisation du STO, initialement amorphe sur Si, est catalysée par un excès de Sr aux 
premiers stades de la croissance. Nous montrons comment il est possible de contrôler cet 
excès de Sr pour qu’il ne détériore pas la qualité des couches minces, et nous proposons d’une 
manière plus générale une étude de l’influence de la stœchiométrie de l’alliage sur ses 
propriétés structurales. Nous montrons également comment l’utilisation de notre source 
d’oxygène à plasma permet d’obtenir une oxydation satisfaisante des couches minces 
d’oxyde. Nous donnons enfin quelques exemples d’intégration sur Si d’oxydes fonctionnels 
(PZT piézoélectrique, BaTiO3 ferroélectrique) réalisés sur des templates de STO/Si.  
 



Nous avons enfin initié l’étude de la croissance par EJM de STO sur des substrats de GaAs et 
enfin, réaliser la première démonstration d’intégration de PZT ferroélectrique monocristallin 
sur GaAs.  
 
 



 

Development of molecular beam epitaxy of functional oxydes on 
semiconductors 

Abstract 
 

The development of microelectronics industry has been, until recently, essentially based on 
the regular improvement of device performances thanks to the downscaling strategy as a 
continuity of Moore’s law. This evolution is now confronted to the intrinsic physical 
properties limitations of the material used in the silicon industry (Si and SiO2). Integrating 
different materials on silicon thus becomes a major challenge of industry development. 
 
In this context, functional oxides form a very interesting family of materials: their physical 
properties (ferroelectricity, ferromagnetism, piezoelectricity, strong Pockels effect) and the 
possibility to combine them (heterostructures) by epitaxy opens a way for fabricating 
innovating and high-performance components for applications in micro and optoelectronic, 
spintronic, micro-waves and MEMs…  
These oxides and specifically those belonging to the perovskite family are classicaly grown 
by Laser Ablation (PLD), sputtering or by chemical vapour deposition (CVD) on STO 
substrates. These substrates are inappropriate for industry applications due to their limited size 
(1cm²) and their relatively bad structural quality. On the other hand, defining a strategy for 
integrating these materials on silicon is essential for future applications.   
In this context, using molecular beam epitaxy (MBE) for the growth of oxides is particularly 
relevant since this technique allows fabricating monocristalline thin films of STO on Silicon 
and on GaAs, which open the way of integrating other functional oxides on this substrates via 
templates of STO. However, MBE is not a mature technique for functional oxides growth.  
The purpose of this PhD work, financed by a CIFRE contract with the RIBER Company, 
equipment manifacturer for molecular beam epitaxy, is to develop the growth of functional 
oxides by MBE. It enters into the framework of a joint laboratory signed between RIBER and 
INL 
In this work, we first present technical development performed on a prototype MBE reactor 
dedicated to oxide growth. We show by then how these technical developments allow a better 
understanding and control of the growth of STO on Si templates, in particular the 
crystallisation of initially amorphous STO on Silicon, which is catalysed by an excess of Sr at 
the first stage of the growth. We demonstrate how it is possible to control this Sr excess so 
that it does not affect the film quality. We propose a study of the effect of STO cationic 
stoechiometry on the structural properties. We also show how the use of a conveniently 
designed oxygen plasma source allows for obtaining good oxidation of the oxide thin films. 
Finally, we detail a few examples of integration of functional oxides (piezoelectric PZT, 
ferroelectric BTO) on templates STO/Si. 
We have also studied the growth of STO on GaAs substrates by MBE and we demonstrate the 
first integration of monocristalline ferroelectric PZT on GaAs. 
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