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Introduction générale

Depuis les années 1960, l'industrie de la microélectronique a prospéré grace a la
technologie CMOS (Complementary Metal Oxyde Semiconductor) sur silicium. Ce
développement a connu une course effrénée a la miniaturisation représentée, souvent, par un
nombre de transistors par puce et connue sous le nom de loi de Moore.

De nos jours, cette reduction continuelle aboutit & des dimensions qui font qu’il n’est
plus possible de négliger certains effets quantiques dans les dispositifs récents. Depuis 2004,
la loi de Moore connait donc un essoufflement.

Les solutions envisagées jusqu'au neeud technologique™ 16 nm ont été regroupées en
deux catégories distinctes : « More Moore » et « More than Moore ». La premiére solution
consiste a améliorer les composants CMOS et la deuxieme solution envisage I'utilisation de

concepts différents et I'intégration de nouvelles fonctionnalités dans les composants.

Le silicium est donc le matériau idéal pour [1’élaboration de circuits
microélectroniques. 11 n’est pas, cependant, un matériau adapté a la réalisation de composants
optoélectroniques a cause de sa bande interdite indirecte. Par contre, la réduction des
dimensions du silicium affecte énormément ses propriétés, notamment, 1’augmentation de la
probabilité des transitions optiques: un effet lié au confinement quantique dans les
nanocristaux de Si. Pour cette raison, les cristaux de silicium font 1’objet de nombreuses
études mettant en évidence leurs applications potentielles dans les nanocomposants
optoélectroniques et les cellules solaires de 3*™ génération.

Un dopage électrique efficace des nanocristaux de silicium peut étre requis en fonction
de [Dapplication visée. Ceci est particuliecrement important pour les applications
photovoltaiques ou un transfert efficace des charges est indispensable. 1l a été récemment
montré que des nanocristaux de silicium fortement dopés au phosphore sont le siége d’une

résonance plasmon de surface dont 1’énergie est ajustable par le dopage [1].

“Un neeud technologique (ou génération technologique) en CMOS correspond & la distance minimale entre deux
connexions métalliques.



Introduction générale

En plus des nanocristaux semi-conducteurs composés d’éléments de la colonne IV (Si,
Ge), nous trouvons, également, des boites quantiques réalisées a partir de nanocristaux de
composés I1I-V (InAs, GaAs, ...) ou II-VI (CdS, CdSe). Ces nanocristaux sont trés
intéressants pour tout ce qui est source optique grace a leur bande interdite directe.

Les proprietés optiques (absorption et emission) de ces nanocristaux dépendent de
leurs tailles: un effet lié au confinement quantique dans ces nanostructures. Ces
nanoparticules peuvent, par exemple, servir de marqueurs biologiques photoluminescents
permettant de suivre le déplacement de molécules [2, 3] (figure 1.b). On peut, également,
réaliser a partir de boites quantiques des LEDs de couleur ajustable (Figure 1.c) [6], des
milieux amplificateurs de gain pour des lasers [4], des photo-détecteurs [5] ou des cellules

photovoltaiques [6].
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Figure 1 lllustration de : a) luminescence de boites quantiques de CdSe /ZnS (séléniure de cadmium et de
sulfure de zinc) de différentes taille. En modifiant la taille des ces boites quantiques, entre 3 et 8,3 nm, on fait
varier leur longueur d’onde de luminescence entre 530 et 620 nm [7]. b) nanocristaux semiconducteurs servant
de marqueurs luminescents (en rouge) greffés sur des molécules (en vert) [2]. c) électroluminescence de boites
quantiques de Cu:ZnS/zZn,_,Cd,S de différentes tailles [4].

C'est dans ce contexte que se situe notre étude afin d’intégrer des fonctions
optoélectroniques compatibles avec la technologie silicium. Cette intégration est faite en deux
voies :

¢ Diminution des dimensions du silicium et son dopage simultané : Synthese de
nanocristaux de silicium dans une matrice diélectrique.

¢ Insertion de semi-conducteurs a gap direct dans le silicium: Synthese de
nanocristaux binaires de GaAs et d’InAs et, également, des nanocristaux

ternaires d’In,Ga;_,As directement dans le silicium.

La technique utilisée pour croitre les nanocristaux est la synthése ionique :

implantation ionique suivie par un recuit adapté.

2-

700
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Le dopage des nanocristaux de Si est une tache ardue a cause du fort rapport
surface/volume. En plus, les résultats expérimentaux dans la littérature montrent que le
dopage du silicium de faible dimension est encore sujet a débat et bien des efforts sont encore
consentis afin de comprendre et de maitriser 1’ingénierie de dopage des nanoparticules de
silicium. 1l s’agit du premier but de cette thése : montrer que la synthése ionique est une

méthode efficace pour former des nanocristaux de Si dopés enfouis dans une couche de SiO».

L’intégration sur Silicium de nanocristaux semi-conducteurs & gap direct est une autre
piste également étudiée dans cette thése. Cependant, a cause des forts desaccords de maille et
de problemes de compatibilités physico-chimiques, une telle intégration est également une
tache ardue. La encore la synthése ionique, reposant sur des meécanismes hors équilibre
thermodynamiques, peut &tre une approche intéressante : c’est le but de la deuxiéme partie de

cette thése.
Le manuscrit est organisé en quatre chapitres :

- Dans le chapitre I, nous présentons les principales propriétés des boites quantiques
semi-conductrices en général, puis, nous démontrons I’intérét de ces boites pour
des applications optoélectroniques et également des applications en
microélectronique. Au cours de ce chapitre, nous passons en revue les principales
méthodes de fabrication des nanocristaux de silicium et I’intérét du dopage et de la
détermination de la position des dopants dans la matrice encapsulant les
nanocristaux de Si. Finalement, nous présentons une étude bibliographique sur la
synthese ionique des nanocristaux de composés Ill-V enfouis dans différentes
matrices (SiO,, Al,O3, Si).

- Dans les chapitres I, nous décrivons les étapes de préparation des échantillons
contenant les nanocristaux de silicium dopés et les nanocristaux d’alliages I11-V.
Les techniques expérimentales utilisées pour la caractérisation des échantillons

sont aussi décrites dans ce chapitre.

- Dans le chapitre 111 et IV, nous presentons les résultats expérimentaux concernant
la croissance, respectivement, des nanocristaux de silicium dopés et des
nanocristaux de I11-V. Une étude systématique est présentée sur :
¢ l’influence du dopage des nanocristaux de silicium sur leurs propriétées

structurales, électriques et optiques.
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¢ linfluence de la température de recuit sur la synthése des ncx d’alliages

InxGayxAs et sur leurs propriétés structurales.
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Chapitre I Etat de I’art et positionnement du sujet

1.1 Rappels théoriques sur les propriétes des boites quantiques
1.1.1 Boite quantique isolée

Lorsqu’on réduit les dimensions d’un matériau de faible énergie de gap inséré dans un
autre matériau de grand gap, les porteurs de charges sont confinés spatialement dans ce
matériau par des barriéres de potentiels. Le confinement induit des modifications sur les
densités d’états électroniques et notamment la création d’états énergétiques discrets dans le
puits (par rapport au continuum d’énergie dans un matériau massif) [1]. Les porteurs de
charges peuvent étre confinés selon une, deux ou trois dimensions. Ces trois types de
confinement sont réalisés, respectivement, par des structures d’empilement de couches
minces, des nanofils ou des nanocristaux (ncx). La figure 1.1 illustre ces trois types de

confinement ainsi que 1’allure de leurs densités d’états électroniques.
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Figure 1.1 [llustration des densités d’états électroniques pour un film quantique, un fil quantique et une boite

quantique [1].

Un matériau semi-conducteur commence a subir les effets de confinement quantique
quand ses dimensions deviennent inférieures au rayon de Bohr de 1’exciton (paire électron —

trou). Le rayon de Bohr est calculé a partir de la formule suivante :

4me €gh?
ap = Tl (1.1)
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avec h est la constante de Planck réduite, e la charge de 1’électron, €, est la constante relative
du matériau confing, €y est la constante diélectrique du vide, p est la masse réduite de

I’exciton dans le matériau confiné :

= (1.2)

B mettmp*
ou m,” est la masse effective des électrons et m,;,* est la masse effective des trous [2].
Le Tableau 1.1 donne les valeurs du rayon de Bohr et des paramétres nécessaires a son calcul
dans le cas du Si, d’InAs et du GaAs, matériaux étudiés dans cette thése.

Tableau 1.1 valeurs du rayon de Bohr et des parameétres nécessaires a son calcul, pour Si [2], InAs et GaAs
[3].mg est la masse de I’électron dans le vide.

Matériau m,” my” H € Rayon de Bohr de I’exciton (nm)
Si 0,26 my 036mp 0,15mg 11,9 ~4.2
GaAs 0,067 mo | 0,5mg | 0,059 mg | 12,56 ~12
InAs 0,023mp 0,35mp 0,022mg 14,6 ~34

Le rayon de Bohr du Si est de I’ordre de 4 a 5 nm, celui du GaAs est de 1’ordre de 12
nm et celui d’InAs est de I’ordre de 34 nm. Par conséquent, I’InAs présente I’avantage de
conserver ses propriétés de confinement pour des tailles de boites quantiques plus grandes que
celle de GaAs ou de Si.

Une représentation des niveaux énergétiques dans un puits quantique est donnée sur la
Figure 1.2. Sur cette Figure, 1’énergie de gap du matériau barriere, celle du matériau confiné,
ainsi que les barrieres de potentiel pour les électrons et pour les trous sont représentées. Le
gap du matériau confiné est la différence entre le plus bas niveau d’énergie pour les électrons
et le plus haut niveau pour les trous. Les énergies de ces niveaux peuvent étre calculées en
résolvant 1’équation de Schrodinger. Pour le systéme bien connu d’une particule dans un puits

quantique a barriére infinie, les niveaux d’énergie confinés s’expriment ainsi [4, 5] :

m2h?

2m*a?

E,=3X X n? (1.3)

ou E, est I’énergie du niéme niveau confiné, h est la constante de Planck réduite, m* est la
masse effective des porteurs considérés et a est la taille du puits (le diametre du nano-cristal
dans notre cas).

L’énergie du gap du matériau confiné est la somme de I’énergie de gap du matériau massif

E;™%55Y et de I’énergie du premier niveau confing :

m2h?
2m*a?

EGconfiné — EGmassif_I_ E1 — EGmassif_I_ 3 X

(1.4)
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Cette formule permet de mettre en évidence le principal intérét des boites quantiques qui est la
dépendance entre 1’énergie de gap du matériau confiné et la taille des boites quantiques.

. L
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Figure 1.2 lllustration de la discrétisation des niveaux énergétiques dans un puits quantique [1]. Les trous
lourds et légers n’ayant pas la méme masse effective, leurs niveaux d’énergies sont décalés.

Cependant, cette relation est un peu trop simplifiée car elle ne prend pas en compte le
confinement tridimensionnel des excitons, ni la forme des boites quantiques ou encore les

hauteurs des barrieres de potentiel pour les électrons et les trous.

1.1.2 Boite quantique enfouis dans une matrice

Dans une boite quantique, I’exciton est confiné spatialement, les charges se trouvent
donc a proximité de I’interface avec le milieu extérieur et sont donc affectées par la hauteur
des barriéres de potentiel. Ne pas prendre en compte ces barricres, c¢’est-a-dire les considérer
comme infinies, induit des erreurs sur la position des niveaux d’énergies.

On trouve dans la littérature différents modéles permettant de déterminer la courbe de
confinement (énergie du gap en fonction de la taille des cristaux). Ces modeéles peuvent étre
classés en deux catégories [6]. Dans la premiére, les modéles sont basés sur une approche
"cluster". Cette méthode est principalement adaptée pour des cristaux de trés petites tailles
(< 5 nm). Les effets du milieu environnant le nanocristal sont completement négligés. Parmi
ces modeles, on peut citer par exemple le modéle de Delerue et al. [7]. La seconde catégorie
de modéles détermine les niveaux d’énergie confinés par la résolution numérique de
I’équation de Schrodinger. Ces modeles sont plus adaptés pour de plus gros cristaux (entre 2
et 20 nm). Les premiers modeles, souvent cités dans la littérature, sont ceux de Brus [8] et de
Takagahara [9] (Figure 1.3.). Ils négligent cependant I’influence du milieu extérieur.

Plusieurs auteurs ont publié des courbes de confinement quantique expérimentales

pour des ncx de Si dans différentes matrices, essentiellement : la silice (SiOy) [10, 12] et le
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nitrure de silicium (SigNg) [13 — 14]. La Figure 1.3 b illustre 1’évolution de 1’énergie du pic de
la photoluminescence (estimation de I’énergie du gap des ncx) en fonction du diamétre des
ncx de Si enfouis dans des matrices de SiO, et de SisN4 On remarque que les différentes
courbes de confinement obtenues ont toutes la méme forme mais sont plus ou moins décalées
vers les hautes énergies. La matrice de SiO, ayant une énergie de gap plus élevee que celle de
Si3Ny, les barriéres de potentiel entre les cristaux et la matrice de SiO, sont plus grandes que
celles dans le cas des cristaux enfouis dans la matrice de SizN4. Or, on constate d’aprés la
Figure 1.3.b, que la matrice de SisN4 provoque des effets de confinement quantiques plus
importants que pour la matrice de SiO,. Puzder et al. [15] ont expliqué que la principale cause
de la réduction de I’énergie (décalage vers le rouge) du pic de la photoluminescence des ncx
de Si dans la matrice de SiO; est I’altération du réseau local sp* par la liaison double avec les

atomes d’oxygene.

a) b)
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Figure 1.3 a) Courbe de confinement quantique théorique des ncx de Si établi par Takagahara et al. [9] pour
des barriéres de potentielles infinies. b) Influence de la matrice dont les ncx de Si sont enfouis sur les courbes de
confinement quantiques [10 — 14]. Les points rouges sont les points obtenus par les chercheurs de 1’Université
de New South Wales, Australie (UNSWA) [16].

La courbe de confinement quantique dans le cas de ncx de Si établies a partir du
modele de Takagahara, pour des barriéres de potentiel infinies est reportée sur la Figure 1.3.a.
On remarque que ce modéle surestime considérablement I’énergie du gap des cristaux de
petites tailles.
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1.2 Applications a base des nanocristaux semi-conducteurs
1.2.1 Applications optoélectroniques

D’un point de vue optique, les ncx sont trés intéressants grace a la possibilité d’ajuster
I’émission de la lumiére via le contrdle de la taille des ncx.

Le silicium avec sa bande interdite indirecte n’est pas un matériau bien adapté a la
réalisation de composants optoélectroniques, en particulier, comme émetteur de lumiere, par
contre, plusieurs dispositifs comme des diodes électroluminescentes (LEDs) [17], ou bien des
cellules solaires [18] ont été fabriqués a base de ncx de Si enfouis dans la silice.

Dans cette partie, nous présentons les applications baseées sur les ncx semi-

conducteurs, en particuliers, les sources optiques et les cellules solaires.

1.2.1.1 Sources optiques

En plus de I’élargissement du gap, un autre effet lié au confinement quantique dans les
ncx de silicium est I’augmentation de la probabilité des transitions optiques. En effet, dans le
silicium confiné, on observe 1’élargissement des fonctions d’onde des porteurs de charge
comme représenté sur la Figure 1.4. En raison du chevauchement des fonctions d’onde dans
I’espace des vecteurs d’onde, on passe alors d’un gap indirect a un gap « pseudo-direct », ce
qui permet d’augmenter les probabilités de recombinaisons radiatives et le rendement émissif
de 4 a 5 ordres de grandeur. Toutefois, la photoluminescence (PL) du silicium ne peut pas étre
expliquée enticrement par le confinement quantique et il faut prendre en compte d’autres
phénomenes radiatifs importants : état de surface, défauts radiatifs, émission moléculaire,

mécanismes combinés. ..

E , Svstéememassif E , Svstémeconfiné

BC

k k

Figure 1.4 Elargissement des fonctions d’ondes des porteurs de charge dans le silicium confiné.
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1.2.1.2 Cellules photovoltaiques
1.2.1.2.1 Etude bibliographique sur les cellules photovoltaiques de 1% et 2°™ génération

Les premieres cellules photovoltaiques, dites de premiére génération, sont élaborées a
partir de substrats de silicium. Ces cellules, actuellement commercialisées, offrent de bons
rendements, de ’ordre de 20 & 25 %.[19] Ces cellules ont atteint une bonne maturité
technologique au moment ou le codt du silicium a considérablement augmenté. Ce probléme
de coiit a permis 1’essor des cellules de deuxiéme génération. Contrairement aux précédentes,
les études menées sur ces cellules ont pour objectif principal la réduction des colts de revient.
Le matériau actif n’est plus le silicium massif mais le silicium en couche mince sous forme
amorphe ou polycristalline ou d’autres types de matériaux comme le CIGS (diséléniure de
cuivre gallium indium), le CdTe (tellurure de cadmium) ou encore un nouveau matériau assez
prometteur le CZTS (mélange de cuivre, zinc, étain et soufre). Cependant, a cause notamment
de la réduction des épaisseurs des matériaux, les rendements de ces cellules (entre 5
et 20 %) ne parviennent pas a concurrencer les cellules de premiére génération. Pour parvenir
a de plus hauts rendements tout en conservant un faible colt de fabrication, de nouveaux

concepts de cellules sont étudiés, ce sont les cellules dites de troisiéme génération.

1.2.1.2.2 Cellules photovoltaiques a base de Si massif : mécanismes de pertes

Une analyse des pertes dans les cellules solaires est présentée pour comprendre quels
sont les moyens permettant d’obtenir de meilleurs rendements. La Figure 1.5.a illustre les
pertes dans une cellule solaire standard en Si. L’énergie de gap du Si est de 1,1 eV, par
conséquent, seuls les photons d’énergie supérieure & 1,1 eV sont absorbés. Les autres sont
perdus par transmission (perte (1)). Les photons qui ont une énergie trés supérieure a 1’énergie
de gap, perdent leur excédent d’énergie par thermalisation (perte (2)). D’autres pertes sont
présentes au niveau de la jonction (perte (3)) ou des contacts (perte(4)). On trouve également
des pertes par recombinaison (perte (5)), généralement, localisées au niveau des défauts du
matériau (joints de grain par exemple) [20]. La figure 1.5.b illustre la proportion du spectre
solaire absorbée (et donc convertible) par une cellule solaire en Si (environ un tiers), ainsi que
les proportions des pertes par transmission et thermalisation (représentant les deux autres tiers

du spectre solaire).
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Figure 1.5.a) lllustration des différentes pertes dans une cellule a une jonction. (1) : Pertes par transmission.
(2) : Pertes par thermalisation. (3) et (4) : Pertes au niveau de la jonction et aux contacts. (5) : Pertes par
recombinaison [20]. b) lllustration de la proportion d’énergie du spectre solaire convertible par une cellule en
Si (enrouge) ainsi que les proportions des pertes par transmission et par thermalisation [21].

Actuellement les cellules en silicium cristallin optimisées atteignent des rendements de
25 % [19]. Dans ce type de cellule, la marge de progression est tres faible par rapport au
rendement théorique maximum (~ 30 - 31 %). L’augmentation du rendement théorique passe
nécessairement par la réduction des pertes par transmission et par thermalisation. En effet, ces
pertes représentent une quantité importante d’énergie perdue, respectivement 21 % et 30 %.

L’utilisation de cellules a multi-jonctions, constituées de matériaux présentant des
énergies de gap différentes permet d’absorber plusieurs parties du spectre solaire et ainsi de
réduire ces deux principales pertes. Dans le cas d’une cellule tri-jonctions, les photons ayant
une grande énergie sont absorbés par la cellule du dessus a grand gap, ceux ayant une énergie
moyenne sont absorbés par la cellule du milieu et ceux de faible énergie sont absorbés par la
cellule du dessous a petit gap. La figure 1.6.a illustre la quantité d’énergie du spectre solaire
absorbée dans chaque jonction d’une telle cellule. En utilisant une méthode de calcul
graphique permettant d’estimer le rendement théorique d’une cellule solaire a multi-jonctions
(Figure 1.6.b) [22], le rendement théorique maximum de cette cellule tri- jonctions est de 47
%. On remarque que les pertes théoriques par transmission et par thermalisation ont été

considérablement réduites.
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Figure 1.6.a) Illustration de la proportion du spectre solaire convertible dans chaque absorbeur d’une cellule
tri-jonctions en GalnP, GalnAs et Ge [23]. b) Méthode graphique permettant de calculer le rendement d’une
cellule tri-jonctions (GalnP, GalnAs, et Ge) [22].

Nous venons de démontrer I’intérét d’utiliser des cellules multi-jonctions pour
augmenter le rendement théorique d’une cellule photovoltaique. Afin d’optimiser la réduction
des pertes dans ces cellules, chaque absorbeur doit avoir une énergie de gap adaptée.
L’utilisation de matériaux absorbeurs a gap ajustable permettrait justement la réalisation d’un

dispositif optimisé.

1.2.1.2.3 Cellule photovoltaique a base de ncx semi-conducteurs

Gréace a leur énergie de gap ajustable, les ncx semi-conducteurs sont au coeur des
concepts de cellules photovoltaiques a haut rendement. Ces concepts peuvent étre classés en
deux catégories. Dans la premiére, la couche de ncx a un réle passif, en tant que convertisseur
spectral ou de collecteur des porteurs. Dans la seconde catégorie, les ncx sont insérés dans la

couche active d’une cellule et doivent contribuer a la conversion photovoltaique.

a) Utilisation des ncx dans la couche de passivation

Pour réduire les pertes par thermalisation, on peut placer un convertisseur spectral sur
la face avant d’une cellule solaire [24]. Ce matériau converti un photon ayant une énergie
élevée en deux photons de plus faible énergie, on parle de "down conversion". Ce
convertisseur peut étre réalis¢é a I’aide de ncx en exploitant leurs propriétés de
photoluminescence. Pour que cette conversion soit efficace, il est préférable d’utiliser un
matériau dont la probabilité de recombinaison radiative est élevée [25]. La conversion de

photons ultra-violets permet également d’éviter la dégradation des matériaux de la cellule.
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b) Utilisation des ncx dans la couche active

* Cellule & multi-jonction

L’intérét des cellules multi-jonctions, par rapport aux cellules uni-jonction, a
précédemment été mis en évidence. L’absorption d’une plus grande partie du spectre permet
d’atteindre des rendements plus ¢€levés. On peut, par exemple, envisager d’améliorer une
cellule simple jonction en Si en ajoutant une autre jonction dont 1’absorbeur est composé de
ncx. L’adaptation de 1’énergie de gap de cet absorbeur est réalisée a I’aide de la taille des ncx.

Le concept de cellules multi-jonctions a base de boites quantiques a été proposé par les
chercheurs de P'UNSWA (Université de New South Wales, Australie) [23, 26]. La cellule
tandem "all-Si" est composée d’une cellule a base de multi-couches de ncx de Si dans une
matrice de SiO; et d’une cellule classique a une jonction en Si comme montrée sur la Figure
I.7.a [23]. La cellule a base de boites quantiques est placée en face avant et doit avoir une
énergie de gap entre 1,7 et 1,8 eV pour compléter judicieusement 1’absorption de la cellule en
Si (Eg(Si)=1,1 eV).

En exploitant au maximum ce concept, on peut imaginer une cellule solaire
entierement composée de ncx. Un gradient de taille des cristaux permet 1’absorption d’une

large gamme du spectre solaire (Figure 1.7.b).
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Figure 1.7 a) Schéma d’une cellule solaire tandem "all-Si" [23]. b) Schéma d’un absorbeur composé d’un
gradient de taille de ncx, avec hvi>hv,>hvs [27].

Sur le méme principe que les cellules multi-jonctions, 1’absorption des photons bleus
se fait dans les premiers nanometres avec des petits ncx. Puis, dans les derniers nanometres du
matériau, les photons proches infra-rouge sont absorbés par des boites quantiques de grande
taille [27].
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* Cellule a bandes intermédiaires

Le principe des cellules a bande intermédiaire est d’ajouter des niveaux d’absorption
supplémentaires. Pour cela, on insére un matériau a I’intérieur d’une jonction p-n. On crée
ainsi une densité d’états étroite dans le gap du semi-conducteur formant la jonction (Figure
1.8.a). Cela conduit alors a un meilleur rendement de conversion [24, 28, 29]. La figure 1.8.b

illustre I’¢largissement du domaine spectral convertible a 1’aide de ncx de GaAs.

aw
{ C | A A .
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A
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Figure 1.8.a) lllustration du principe de fonctionnement de cellules a bande intermédiaire [31]. b) Comparaison
entre les courbes de rendement quantique d’un dispositif a base de ncx de GaAs (QD-1B-SC, voir schéma) et
d’un dispositif de référence (GaAs, sans boite quantique) [29].

Trois niveaux d’absorption sont possibles : les transitions entre la bande de valence et
la bande de conduction, celles entre la bande de valence et la bande intermédiaire et celles
entre la bande intermédiaire et la bande de conduction. Ces trois processus d’absorption
permettent la création de trois quasi-niveaux de Fermi qui correspondent & la population de
trous dans la bande de valence, d’¢lectrons et de trous dans la bande intermédiaire et
d’électrons dans la bande de conduction. L’utilisation de ncx, comme matériau de la bande

intermédiaire, crée des états électroniques confinés.

* Génération multiple d’excitons

Les photons d’énergie trés supérieure au gap de I’absorbeur créent des paires électron-
trou avec une énergie excédentaire, on parle de porteurs chauds. Dans une cellule classique,
cet excédent d’énergie est perdu par thermalisation et est transmis a la matrice a 1’aide de
phonons. Le principe de la génération multiple d’excitons consiste a exploiter le surplus
d’énergie des porteurs chauds pour créer une ou plusieurs paires electron-trou
supplémentaires. Ceci peut se produire par un phénoméne d’ionisation par impact. Lors de
collisions, 1’énergie excédentaire va étre transmise a un ou plusieurs électrons de la bande de
valence et le(s) ioniser (Figure 1.9.a). Pour cela, il faut que la vitesse de séparation des paires
électron-trou et de transport des porteurs soit plus élevée gue la vitesse de refroidissement des

porteurs chauds. La probabilité de cet événement est trop faible dans les semi-conducteurs
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massifs. Dans les systémes quantiques, la discrétisation de la densité d’états affecte
considérablement la relaxation des porteurs photogénérés et réduit leur vitesse de
refroidissement [24, 31]. Ce phénoméne de génération multiple d’excitons a été observé pour
des ncx de Si, InAs, PbSe ou PbS. La figure 1.9.b présente les résultats de plusieurs équipes
travaillant avec des ncx de PbSe. On observe que le rendement quantique dépasse 100 % et
illustre par conséquent la présence du phénomeéne de génération multiple d’excitons pour des

énergies au moins supérieures a deux fois celle du gap des ncx [32].
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Figure 1.9.a) Illustration du principe de la génération multiple d’excitons [31]. b) Résultats expérimentaux de
mesures de rendement quantique d’échantillons a base de ncx de PbSe [32].

1.2.2 Applications en microélectronique
1.2.2.1 Rappels sur les cellules mémoires Flash a grille flottante
1.2.2.1.1 Principe de fonctionnement

La Figure 1.10 présente une vue schématique d'une cellule mémoire Flash. Comme
nous pouvons le constater, la cellule est basée sur un transistor commandé par une grille de
contréle. Une électrode supplémentaire, appelée grille flottante, est située au-dessus du canal
du transistor et en dessous de la grille de contréle. La grille flottante, d'une épaisseur
d'environ 10 nm, est isolée électriguement du substrat par un oxyde, appelé oxyde tunnel,
dont I'épaisseur est de quelques nanomeétres. D'autre part, un diélectrique de contrble, dont
I'EOT (Equivalent Oxide Thickness) varie entre 10 et 13 nm, permet d'isoler électriquement la
grille flottante de la grille de controle du transistor. Le principe de fonctionnement de la
mémoire Flash consiste a moduler la tension de seuil du transistor par I'injection de charges
dans la grille flottante a travers I'oxyde tunnel. Pour cette raison, ce type de mémoire est dit a
« stockage de charges ». La charge injectée dans la grille flottante est ensuite conservée grace

aux matériaux diélectriques qui I'entourent.
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Figure 1.10 Représentation schématique d'une cellule mémoire a grille flottante.

L'injection d'électrons dans la grille flottante (écriture des cellules) par effet tunnel

peut se faire selon deux modes principaux : injection par porteurs chauds (CHE pour Channel

Hot Electron) ou injection par effet Fowler-Nordeim [33] :

1) La programmation par porteurs chauds aussi appelée Channel Hot Electrons
(CHE), consiste a appliquer une tension élevée sur le drain (Vp) tout en laissant la
source (Vs) a un potentiel nul, de facon a mettre le transistor en régime de
saturation. Lors de leur déplacement dans le canal, les électrons en provenance de
la source provoquent des collisions dans le réseau cristallin qui générent des
paires électrons-trous de haute énergie. Sous I'effet de I'application d'une tension
sur la grille Vg supérieure a Vp, il est possible de diriger une partie des électrons
générés par ionisation par impact vers la grille flottante dans laquelle ils seront
piégés.

2) En injection de type Fowler-Nordheim (FN), une tension importante est
appliquée sur la grille de contrdle tout en laissant les autres électrodes a un
potentiel nul. Les électrons sont alors uniformément injectés depuis le canal du

transistor dans la grille flottante.

L'extraction des électrons de la grille flottante (effacement des cellules) peut se faire

selon trois mécanismes principaux :
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1) Effet Fowler-Nordheim (FN): cette technique d'effacement consiste a
repousser les électrons stockés dans la grille flottante vers le substrat en
appliquant une tension fortement négative sur la grille de controle. Les électrons
sont ainsi injectés dans le substrat par effet tunnel.

2) Injection de trous chauds (HHI : Hot Hole Injection) : I'effacement par trous
chauds se fait en polarisant en inverse la jonction substrat-drain. Comme dans le

mécanisme d'injection de type CHE, on collecte les trous générés par ionisation
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par impact (ou effet tunnel bande a bande) au niveau du drain en appliquant une
tension de grille négative. Les trous injectés dans la grille flottante neutralisent
ainsi la charge correspondant aux électrons stockés.

3) Effacement par la source (Source Side Injection) : il est aussi possible d'effacer
les cellules par la source en appliquant une tension positive élevée sur la source,
les autres électrodes n'étant pas polarisées. Les électrons contenus dans la grille
flottante sont alors injectés dans la source au travers de I'oxyde tunnel.

Le type de chargement et d’extraction des électrons dans la grille flottante dépend de la
technologie de la mémoire Flash adoptée. A titre d’exemple, dans les cellules de type NAND,
I'injection et I’extraction ne sont réalisées que par effet Fowler-Nordheim car le matrigage des

plans mémoire ne donne pas acces au drain de chaque cellule [33].

1.2.2.1.2 Limites de miniaturisation des mémoires Flash et perspectives envisagées

a) Limites de la miniaturisation

En raison d'une évolution technologique poussée a l'extréme, la mémoire Flash
NAND, en particulier, semble atteindre aujourd'hui ses limites ultimes de fabrication. Il parait
donc aujourd'hui tres difficile de poursuivre encore la miniaturisation de ce composant.

L'un des principaux problemes mis en avant concerne la réduction de I'épaisseur de
I'oxyde tunnel afin de conserver un bon contrdle électrostatique du canal lors de la diminution
de la taille des cellules. Cependant, en-deca d'une épaisseur critique, ce matériau ne permet
plus de garantir une rétention de l'information pendant 10 ans [34].

Outre I'oxyde tunnel, un autre point bloquant la miniaturisation des mémoires Flash est
I'épaisseur du diélectrique de contr6le. D'un point de vue technologique, il consiste en un
empilement de type SiO,-SizN4-SiO,, plus communément appelé ONO (Oxyde-Nitrure-
Oxyde), dont I'EOT se situe autour de 13 nm. Ce diélectrique doit assurer un double réle au
sein de la cellule mémoire. Premiérement, il doit assurer un bon couplage électrostatique entre
les deux grilles, afin de garantir un report maximal de tension sur la grille flottante et
maintenir ainsi les tensions de programmation a des valeurs raisonnables. D'autre part, le
diélectrique de contrdle doit étre suffisamment épais pour garantir un courant de fuite aussi
faible que possible et ne pas altérer les performances en rétention. En particulier, il n'existe a
I'neure actuelle aucune solution technologique permettant de réaliser des diélectriques de
controle d'EOT inférieurs a 10 nm garantissant les critéres cités précedemment [34].
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Une autre limitation, mise en évidence par G. Molas et al. [35], qui touche aussi bien
les architectures NAND que NOR, concerne le principe méme de stockage de I'information.
La réduction des dimensions de la grille flottante entraine une diminution du nombre
d'électrons stockés.

La Figure 1.11 montre I'évolution du nombre délectrons stockés dans la grille
flottante, permettant d'obtenir une fenétre de programmation de 3 V. Il apparait que ce
nombre décroit régulierement avec la réduction des dimensions des cellules mémoires. A titre
d'illustration, pour le nceud technologique de 20 nm, on peut estimer a 15 le nombre
d'électrons stockés dans la grille flottante d'une cellule Flash. Cela signifie qu'en cas de perte
d'un seul électron, une variation de la fenétre de programmation de 200 mV peut étre
attendue. Comme le mentionne Molas et al., cela pose des problemes évidents de fiabilité
puisque ces phénomenes singuliers engendrent une variation relative conséquente de la
fenétre de programmation.

Cet effet étant intrinséque a la physique du stockage de charges, les constructeurs de
cellules n'ont d'autre alternative que d'implémenter dans leurs produits des codes correcteurs
derreurs (ECC), de plus en plus complexes et donc colteux, afin de pallier le

dysfonctionnement de certaines cellules mémoires [36].

AVy, =3V

115

i

10 15nm a3nm 100
Nceud technologique Flash (L) [nm]

Nombre d'électrons par bit, n,,.
s

B A A

Figure 1.11 Evolution du nombre d'électrons piégés dans la grille flottante en fonction de la taille de la cellule
[36].

b) Perspectives envisagées

Comme cela a deja été mentionné, la cellule Flash repose sur le couplage
électrostatique entre la grille flottante et le canal du transistor. Par conséquent, tout effet
parasite venant modulé le potentiel de la grille flottante a un effet néfaste sur le

fonctionnement des cellules mémoires.
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Comme le montre la Figure 1.12 [37], I'un des moyens retenus pour assurer un bon
couplage avec la grille flottante consiste a enrober cette derniére avec la grille de contrdle,
cela permet ainsi d'étendre la surface de couplage électrostatique aux flancs de la structure.
Cependant, en-deca du nceud technologique 35 nm, la réduction d'échelle provoque une
diminution de I'espacement entre les cellules, ne permettant plus le recouvrement latéral de la

grille flottante par la grille de contréle (Figure 1.12.b).

! Grille ‘1\;.‘# ] Grille \
|flottante| """ | lottante |
{ J ! )

Figure 1.12 a) Micrographie TEM de cellules Flash selon une méme Word Line. b) Représentation schématique
du couplage capacitif d'une cellule Flash NAND selon la direction de la Word line [37].

L'autre solution a I'étude actuellement consiste a intégrer des diélectriques de contrdle
a base de matériaux a haute permittivité diélectrigue (ou matériaux «high Kk »).
L'augmentation de la permittivité permet ainsi de compenser partiellement la perte de surface
de couplage. Des travaux rapportent l'utilisation de I'alumine Al,O3 [38, 39] ou de I'oxyde de
hafnium HfO, [40].

Bien que dette derniere solution soit intéressante, l'augmentation de la densité
d'intégration peut provoquer également l'apparition de couplages électrostatiques parasites. Ce
phénomene touche particulierement l'architecture Flash NAND en raison de sa forte densité
d'intégration. La réduction d'échelle implique un rapprochement des grilles flottantes le long
d'une méme « ligne de bit ». Ainsi, la grille flottante d'une cellule programmeée provoque une
variation de la tension de seuil des cellules adjacentes. Comme I'ont montré Prall et al. sur la
Figure 1.13, les interférences entre cellules adjacentes contribuent a hauteur de 40% de la
fenétre de programmation totale pour les cellules en technologie 20 nm [41].

Cet effet étant incontournable, puisque lié a la géométrie et a la topologie des cellules
mémoires, la seule alternative dévoilée a ce jour consiste a réduire la permittivité diélectrique
de I'isolant situé entre les cellules mémoires afin de limiter les interférences electrostatiques.

Une autre solution consistant au remplacement de la grille flottante en polysilicium par

une couche contenant des sites de stockages discrets devrait permettre de renforcer I'immunité
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des cellules vis-a-vis des couplages électrostatiques parasites entre cellules adjacentes. Cette
approche, pouvant étre déployée au moyen d'une couche de nitrure de silicium ou de ncx
semi-conducteurs, désigne les mémoires Flash dites a piégeage de charge (ou charge trap
Flash), dont les représentantes les plus connues sont les mémoires SONOS (Silicon Oxide

Nitride Oxide) ainsi que les mémoires a ncx.

100 00%
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Figure 1.13 Estimation de la contribution des interférences parasites rapportées a l'effet mémoire total de
cellules Flash en fonction du neeud technologique [41].

Au-dela de la solution technologique, soulignons que ce type d'architecture mémoire
bénéficie d'un procédé de fabrication simplifié avec un nombre réduit d'étapes (il n'est plus
nécessaire de réaliser la lithographie / gravure de la grille flottante) permettant un gain en
termes de coUt de fabrication.

En outre, de nouveaux prototypes qui sont en cours de développement tentent a
intégrer les matériaux « high — k » en tant que diélectriques fonctionnels dans les mémoires
Flash a ncx [42 - 44].

L'optimisation de la mémoire Flash consistant a remplacer la grille flottante en
silicium polycristallin par une couche d'Tlots semi-conducteurs est une solution permettant de
repousser les limites de miniaturisation des dispositifs a grille flottante. Apres avoir évoqué
les motivations qui justifient le recours aux ncx semi-conducteurs, nous dresserons un état de
I'art de cette technologie qui permettra de justifier ce travail de thése vis-a-vis des réalisations

les plus récentes.

1.2.2.2 Cellules mémoires Flash a ncx semi-conducteurs

La motivation premiére des mémoires a ncx semi-conducteurs concerne I'amélioration
de la fiabilité des mémoires. Comme le montre la Figure 1.14.a, la grille flottante continue
d'une mémoire constitue une zone de stockage dans laquelle les électrons sont délocalisés

spatialement. Par conséquent, le moindre défaut présent dans I'oxyde tunnel peut entrainer un
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déchargement complet de la grille par fuite des électrons stockés. L'idée de base des
mémoires a ncx consiste a réaliser une grille flottante segmentée, constituée d'une couche
dTlots semi-conducteurs isolés électriquement les uns des autres. Comme I'illustre la Figure
1.14.b, dans ce type de mémoires, un défaut n'entrainera la décharge que du site de piégeage
situé a l'aplomb de celui-ci, les autres ilots conservant leur charge stockée. Ainsi, la
répartition de la charge dans différents sites de stockage permet de renforcer I'immunité des
cellules mémoires. Il est donc possible de réduire d’avantage I'épaisseur de I'oxyde tunnel (5
nm contre 7-8 nm pour les mémoires traditionnelles) sans altérer les performances électriques
des cellules mémoires, en termes d'endurance et de rétention de l'information. De fagon
complémentaire, l'isolation électrique entre Tlots ainsi que leurs faibles dimensions permettent
d'atténuer les effets de couplage électrostatique parasite entre cellules adjacentes. Ce point a
notamment été souligné par les travaux de Molas et al. [35] qui montrent que le couplage
capacitif entre deux grilles flottantes a base de ncx est beaucoup plus faible que celui entre

deux grilles flottantes continues en polysilicium.

a) b)
| Grilledecontdle | | Girile ot Grille de contrle e
‘ continue
| Oxyde de controle Oxyde de controle
* * 1T défaut

decharge Décharge
totale partielle

Figure 1.14 a) Hllustration de la perte d'électrons provoquée par la présence d'un défaut électrique dans I'oxyde
tunnel dans le cas d'une cellule mémoire & grille flottante et (b) pour une mémoire a ncx semi-conducteurs.

1.3 Méthodes de fabrications des nanocristaux de Si

Depuis la mise en évidence en 1990 de la photoluminescence du silicium poreux par
Canham et al. [45] et Lehmann et al. [46], les phases cristallines de silicium de dimensions
nanomeétriques présentent un grand intérét. On peut classer les méthodes d'élaboration en trois
grandes familles :

1) L'attaque chimique de substrats de silicium permettant de produire du Si
poreux.

2) L'ablation laser.

3) Le recuit de matrice de silice riche en Si.
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Le silicium poreux est le matériau sur lequel les premiéres études furent réalisées. Il
est obtenu par attaques chimiques de substrats de silicium. 1l est le sujet de nombreuses études
et articles parmi lesquels on peut citer deux articles de revues :

¢ Culis et al. [47] qui traitent principalement I'élaboration du silicium poreux, sa
morphologie et sa luminescence.

¢ Thei [48] qui traite les propriétés optiques telles que la spectroscopie
infrarouge ou des indices optiques.

La deuxiéme méthode permet d'obtenir des jets moléculaires de ncx de Si par ablation
laser [49]. Cette méthode a été utilisées principalement par Wu et al [50].

La troisieme méthode permet d’obtenir des agrégats de silicium cristallin au sein d’une
matrice de silice. La premiére étape consiste a élaborer la couche de silice riche en silicium
c’est a dire une couche de SiOy dont x < 2. La seconde étape consiste a recuire cette couche.
Un recuit d’une couche de SiOyx entraine une formation de la phase de silicium de taille
nanométrique par séparation de phase entre le SiO;, steechiométrique et le silicium en

sursaturation selon la réaction: Sio, — g Si0, + (2 —x) Si. Trois principales techniques

sont utilisées pour obtenir les couches de silice riche en silicium :
1) Dépdt chimique en phase vapeur assistée par plasma [51 - 55].
2) Implantation d’ions Si* [56 — 61].
3) Pulvérisation cathodique a partir de plaques de SiO, et de Si [62 - 68].

Ces différentes familles de méthodes d'élaboration donnent des échantillons dont les

grandes différences sont :
¢ L'enrobage des phases nanocristallines du silicium. L'ablation laser est la
principale méthode permettant d'obtenir des poudres de ncx sans matrice [69, 70].
¢ Le contrdle de la distribution de taille. L’implantation ionique suivie par un
recuit thermique permet un contrdle précis de la distribution de tailles de la phase

cristalline.

Dans notre travail de these nous avons choisi I'implantation ionique comme technique de
croissance et de dopage de nos échantillons pour ses avantages que nous allons décrire par la
suite et pour sa totale compatibilité avec la technologie d’élaboration des dispositifs semi-

conducteurs.
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1.4 Synthese ionique des nanocristaux enfouis dans une matrice

L’implantation ionique est une technique de dopage sélective des matériaux, en
particulier des semi-conducteurs, dont les principes de base ont été élaborés en 1954 par
Shockley (Bell Laboratories) [71]. Cette méthode a connu des développements et des
améliorations considérables dans les années 1960, afin de lui conférer une reproductibilité et
un contrdle les plus parfaits possibles.

C’est dans les années 70 que I’implantation ionique a été utilisée pour la premiére fois

pour synthétiser des amas nanométriques d’argent dans des verres de silice [72].

1.4.1 Parcours des ions implantés

Les ions incidents vont perdre de 1’énergie par chocs successifs avec les atomes de la
matrice hote. Ceci explique la dispersion des trajectoires et, d’autre part, que 1’on définisse
statistiquement une profondeur moyenne de pénétration (Figure 1.15). La statistique qui
convient assez bien est une gaussienne. Nous définissons, ainsi, deux parametres :

¢ La profondeur moyenne de pénétration (range en anglais) : R, avec un écart
ARy
¢ L’écart moyen latéral (perpendiculaire a la direction de I’implantation) :ARL

Selon cette approximation gaussienne, on peut écrire :

_(x—Rp)z
N(x) = N(R,)e (1.5)
ou N (Rp) =2 <27 avec @ = fOOON(x)dX , N(x) est la concentration locale d’ions

V2mAR, ARy

implantés a la profondeur x.

B

ion incident

|
. Rn  |ARp

-

Figure 1.15 Schéma décrivant le parcours R et la profondeur moyenne de pénétration (R,) d’un ion accéléré
dans une matrice. Deux écarts types a considérer ['un suivant la direction d’incidence (4R;), ['autre
perpendiculairement (4R1) [74].

Le logiciel de simulation SRIM (Stopping and Range of lons in Mater) permet
d’extraire Rp et ARp [73].
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En ce qui concerne I’implantation dans le silicium, les profils des especes implantées
ne sont pas toujours correctement décrits a 1’aide d’une distribution de Gauss et il est alors
nécessaire d’utiliser d’autres fonctions avec des moments d’ordre supérieur, telle que la

distribution de Pearson IV [75].

1.4.2 Solubilité limite et précipitation pendant ’implantation ionique

Lorsqu'on mélange deux constituants A et B, I'enthalpie du mélange est la somme des
enthalpie des liaisons A-A,B-B proportionnellement a la concentration de chacun, plus un
terme dit "enthalpie de mélange™ qui traduit le fait que des atomes différents s'attirent plus ou
moins que les atomes semblables. Lorsque ce terme est faible ou nul, on a miscibilité totale a
I'état solide (par exemple SiGe). Lorsque ce terme augmente, les liaisons A-B deviennent de
plus en plus codteuses en énergie, mais méme dans ce cas, en ajoutant progressivement, a la
température T, des atomes B dans une matrice A, initialement pure, on commence toujours
par former une solution solide de B dans A, appelée phase a.

Au-dela d'une concentration limite Cjn,, dite limite de solubilité, les couples A-B
deviennent trop nombreux et on voit apparaitre une seconde phase 3 constituée d'atomes A en
solution dans un matériau essentiellement constitué¢ d’atomes B. En principe, en implantation
ou en irradiation a une température assez proche de l'ordinaire, on forme souvent un état
métastable, sorte de solution solide, qui aura tendance a se décomposer par la précipitation
d'lots de la phase .

Le processus de précipitation comprend deux étapes qui sont la germination et la

croissance.

1.4.2.1 Germination (nucléation)

L’implantation ionique est un procédé athermique qui conduit, aux fortes doses, a la
formation d’un mélange amorphe dans des proportions qui ne sont limitées par aucune
thermodynamique. En effet, les atomes de soluté sont au départ disséminés dans la matrice
hote. Lorsque leur concentration dépasse une certaine concentration critique, Ciim, la
germination commence pour plusieurs raisons parmi les quelles :

¢ fluctuations statistiques locales.
¢ action des défauts ou des impuretés (joins de grain, dislocations).

En ce qui concerne la germination, si, initialement la concentration est Cy avant la

précipitation et C,, aprés, la variation d’énergie libre par atome est
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Ag = kT ln(g:‘;‘) (L.6)
et donc la variation totale d'énergie libre AG du systeme est la somme de deux termes :
¢ une diminution due a la formation du germe, proportionnelle au nombre n
d’atomes dans le germe.
¢ une augmentation due a I’insertion du germe dans la matrice, proportionnelle a
la surface du germe.
Pour un précipité sphérique de rayon R, la relation qui lie n et R est évidemment :
n=mRC (1.7)
ou Cg est la concentration atomique dans le précipité.
Le terme proportionnel & la surface du précipité sera donc en n*. Finalement, AG est égal a :
AG =nAg + KI' n?/3 (1.8)
ol I est ’énergie superficielle de la matrice. K = (4m)/3 (3/CB)2/3' AG passe par un

maximum pour un nombre critique n; d’atomes dans le précipité :

2kr
ne= —(G5p)° (1.9)
ce qui correspond au rayon critique :
R = ——— (1.10)
Cg kT ln(c—g‘

En dessous de cette valeur de R. les précipités seront instables et vont se dissoudre car la
variation d'énergie libre pour une augmentation du rayon est positive. Au dessus, cette

variation est négative et les précipités pourront croitre (Figure 1.16).

1.4.2.2 Croissance

Une fois que I’¢tape de germination est terminée, les embryons vont croitre en
capturant les atomes qui se trouvent dans leur voisinage immédiat. Cette croissance apres
implantation est limitée par le plus lent des ces deux processus :

¢ apport d’atomes par diffusion.
¢ incorporation des atomes aux précipités (réaction d’interface).

Genéralement, la diffusion est le processus le plus lent a ce stade. Il s'établit donc

autour de la particule précipitée un gradient de concentration : elle est entourée d'une zone

appauvrie (respectivement enrichie) si la phase B est riche (respectivement pauvre) en B.
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La difficulté est d’estimer le gradient de concentration a I’interface (ou en tous cas, au
voisinage de I’interface). Pour cela, on utilise un certain nombre d’hypothéses pour trouver a
la fin :

dR _ DC(t)-C,

dt ~ RCg—Cq4 (111)

ol C, = Cjim exp(=2-) est la concentration atomique des germes aprés précipitation et Cin

RC KT

est la concentration d’équilibre avec un précipité plan (rayon infini).

a) 2 C b) C

Ce= Copcenranon dam ke pescpee
Co=Cooomarsban avant precpeton
€, = Conommation apuee precptnom Gy

r' = Concenmanon apses poscptanen

oo

(g

3 )

Figure 1.16 Croissance (a) et dissolution (b) d’un précipité par diffusion.

1.4.3 Miirissement d’Ostwald pendant le recuit

La précipitation et la germination des premiers grains baissent la sursaturation locale
des éléments implantés, par conséquent, la croissance des précipités entre dans une phase
compétitive. L’énergie motrice a ce stade est I’énergie interfaciale précipité / matrice, énergie
que le systéeme va chercher & minimiser : ¢’est le mirissement d’Ostwald. Cependant, en régle
générale, les amas sont trés peu mobiles et ne peuvent donc pas coalescer facilement en
s’approchant les uns des autres.

Les échanges de matiere entre précipités sont assurés par la diffusion d’atomes, en
raison de la différence de solubilité d’équilibre entre particules de rayon différent. Par contre,
pour des températures de recuit suffisamment basses, les déplacements des atomes dans un
solide sont quasiment inexistants : la précipitation est bloquée cinetiquement. Un recuit a une
température relativement élevée est donc nécessaire afin de favoriser la diffusion, moteur de
la croissance.

L’équation (1.11) ne peut pas étre résolue simplement sous cette forme puisque C est
une fonction du temps, tout comme C,, qui dépend de R. Cependant, en remarquant 1’ordre de
grandeur de —— dans la formule de C,, on peut linéariser I’expression :

C Cllm exp(Rc KT) ~ Cllm(l + RC KT) (1'12)
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et on peut toujours exprimer la concentration C(t) par une expression formellement identique
en introduisant un rayon critique moyen de coalescence Ry, :
CH = Cim(1 + =77 (1.13)

RmCgKT

d’ou, en négligeant C, devant cp au dénominateur dans I’équation (1.11), on obtient

dR _ D Cipm 2T , 1 1
dt R Cg® kT (Rm R (1.14)

Cette relation montre que le précipité va croitre si R>Rm et au contraire se dissoudre si
R<Rm (Figure 1.17). Ce rayon critique de coalescence (& ne pas confondre avec celui de la
germination, qui est d’ailleurs sa valeur initiale) est déterminé par les conditions de
sursaturation de la matrice C(t)/Cjim.

I1 est important de comprendre que ce mécanisme de mirissement d’Ostwald est régi
par un processus de réduction de la surface totale des précipités et qu’il ne prend fin, a la
limite, qu’avec un seul précipité de trés grand rayon. Evidemment, le processus ralentit de
plus en plus et on n’en arrive jamais jusqu’a cet extréme, mais a tout moment de son
évolution, il existe un rayon moyen critique dont la valeur augmente avec le temps. Si on
représente la vitesse de croissance des précipités (dR/dt) en fonction de R, on constate qu’elle
passe par un maximum pour R = 2Rn,.. Les précipités de cette taille grossissent donc plus vite
que les autres et les tailles finissent par s’uniformiser autour de cette valeur moyenne, qui
rappelons le, augmente avec le temps, mais de plus en plus lentement. En effet, pour les

particules de rayon R = 2R, la vitesse maximale est de :

_ Ciim 2I' 1

dR
(E)R=2Rm =D Cs® KT RZ (1.15)

et donc, par intégration, en supposant que le rayon initial des précipités est R :

6DI' Cy;
R®— R = — = (1.16)
KT Cg
re
- »
w ~
9
Y . "'
C R’ R=R; i R>R, |
C < H > | \ ,""»
i f

Distance
Figure 1.17 Coalescence de particules sphériques, R, rayon critique
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On retrouve un resultat bien connu obtenu a 1’aide de calculs plus ¢laborées
développés par Lifshitz et Slyozov [76], d’une part et par Wagner [77], d’autre part (et qu’on
regroupe sous le sigle de théorie LSW) : les particules qui croissent le plus vite obéissent a

une cinétique en t*3

. Si le processus est conservatif, ces auteurs montrent aussi que le nombre
de précipités par unité de volume Np(t) décroit en 1/t.

Cette description (relation 1.16) et la théorie LSW montrent aussi que le rayon des
précipités est indépendant de la sursaturation. Ce résultat correspond a une hypothese
implicite dans ces théories : la concentration du soluté entre les précipités (ce qu’on a appelé
Cs(t), ci-dessus) atteint en tout point une méme valeur d’équilibre (un champ moyen). Or, en
augmentant la sursaturation (la dose), si le rayon moyen ne varie pas, ¢’est donc la densité des
précipités qui va augmenter. On comprend alors intuitivement que les champs d’action (c'est-
a-dire les zones de drainage) des agrégats vont finir par se recouvrir et que I’hypothése du
champ moyen ne tient plus.

Différents auteurs, en particulier Ardell [78] en 1971, ont proposé une version
modifiée des théories LSW pour tenir compte de la densité de précipités (ce qu’Ardell appelle

B mais

la fraction volumique). Cet auteur prévoit que la cinétique du grossissement reste en t
que la vitesse de ce grossissement augmente avec la fraction volumique.

Récemment, de nombreux travaux ont porté sur des traitements statistiques
numériques (Monte Carlo, Dynamique Moléculaire) du phénomeéne de mirissement d’Oswald
[79, 80]. Ces auteurs confirment que pour des durées de recuit relativement longues, ce
phénomeéne est une forme d’auto-organisation qui conduit a un nombre limité de précipités de
tailles presque identiques.

En plus des calculs théoriques, des études expérimentales (microscopie électronique en
transmission couplée avec la spectrométrie de photoluminescence) ont été réalisées sur
I’influence du bilan thermique du recuit de croissance sur les propriétés optiques et
structurales de ncx de Si enfouis dans une couche de SiO; et formés par faisceau d’ions.
L’¢étude principale a été réalisée par Garrido et al. [81] et ils montrent que I’ensemble des ncx
évolue sous un processus de mirissement d’Ostwald asymptotique et conservatif c'est-a-dire
au bout d’un recuit relativement long (~ 4 h), la taille des ncx n’évolue quasiment plus [81].

La figure 1.18 récapitule la séquence des différents processus conduisant a la synthese
de nanoparticules par faisceaux d’ions c'est-a-dire I’implantation ionique suivie par le recuit

de croissance.
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Synthése d’un ensemble de ncx
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Figure 1.18 Illustration schématique des différentes étapes de la croissance des ncx

Il existe d’autres mécanismes de croissance des précipités, tous sont régis par un
processus de réduction de 1’énergie interfaciale. Dans le mécanisme de migration-
coalescence, le précipité dans son ensemble se déplace, aléatoirement ou sous 1’effet d’une
force extérieure (gradient de température, contrainte). En fait, ce sont les atomes de la matrice
qui diffusent le long de I’interface précipité/matrice. Lorsque deux précipités sphériques se
rencontrent, ils n’en forment plus qu’un seul, sphérique lui aussi: il y a évidemment
conservation du nombre d’atomes c'est-a-dire, en ’absence de contraintes, conservation du

volume et donc, 1a aussi, diminution de la surface totale.

1.4.4 Avantages et inconvénients de la synthese ionique

L’implantation ionique est caractérisée essentiellement par :
¢ La pureté du faisceau sélectionné au niveau isotopique.
¢ Un contrdle précis de la dose et de la profondeur de pénétration des ions.
¢ La répartition spatiale des atomes : celle-ci est contr6lée par I’énergie des ions.
¢ C'est un processus athermique : la quantité d’atomes que 1’on peut introduire
dans une cible n’est pas soumise aux lois de la thermodynamique. En d’autres
termes, la solubilité limite peut étre largement dépassée
¢ Situation hors équilibre thermodynamique : I'équilibre thermodynamique
reprend ses droits, par un traitement thermique adéquat provoquant souvent la
précipitation d’une bonne partie des especes implantées. Ces situations hors
équilibre peuvent étre maintenues en jouant sur les parametres de recuit (faibles
températures et/ou durées tres breves). Bien entendu, ces bilans thermiques limités
permettent aussi de minimiser la redistribution des éléments implantés c’est ce qui

explique I’apparition des techniques de recuit dites « rapides ».
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Les inconveénients majeurs de la technique sont :

¢ Le phénomeéne d’érosion superficielle.

¢ L’endommagement inévitable de la cible durant le ralentissement des ions. Les
collisions des projectiles avec les atomes de la cible déplacent en effet ces derniers
de leur position initiale d’équilibre. Si I’atome ainsi déplacé acquiert lui-méme
suffisamment d’énergie, il peut provoquer d’autres déplacements, donnant
naissance a ce qu’on appelle une cascade de collisions.

¢ La diffusion inévitable de certaines espéces implantées durant le recuit

obligatoire aprés I’implantation.

Dans la littérature, il existe un nombre important d’articles consacré a 1’élaboration et a la
caractérisation de ncx de Si formés en particulier par synthése ionique. Cependant, le nombre
de travaux dédié au dopage des ncx est assez faible a cause de I’originalité du sujet.

Dans la partie suivante, nous citons les principaux travaux montrant les intéréts du dopage
des ncx de Si. Nous présentons ensuite des travaux théoriques réalisés récemment afin de
connaitre la position la plus favorable des dopants : volume ou surface dans le cas de ncx
libres sans matrice. Dans le cas de ncx encapsulés dans des matrices le plus souvent isolantes
(SiOy, SiNy, SiNxOy), nous présentons les principales techniques expérimentales utilisées pour

localiser les dopants dans la matrice.

1.5 Dopage des nanocristaux de Si
1.5.1 Intéréts
1.5.1.1 Effet plasmonique de surface

C. Delerue et al. [82] ont montré, via des modeles théoriques, qu’une Résonance
Plasmon de Surface (RPS) peut se produire dans la gamme visible dans le cas de ncx de Si
hyper-dopés avec le phosphore (a partir d’une concentration atomique de 5 %). Ils montrent
¢galement que 1’énergie de cette RPS varie avec la concentration du dopant (Figure 1.19). Par
conséquent, 1’ajustement simultané de la concentration du dopant et de la taille des ncx
pourrait moduler I’énergie du RPS ce qui présente un grand intérét pour plusieurs

applications, notamment, les détecteurs biologiques [83].

-31-



Chapitre | : Etat de ['art et positionnement du sujet

35 - 7
30 ¢ X ]

20 oo e
15| i :

10 @ |
a0

0.5 / ]

0.0 '

0 5 10 15 20 25 30 35
Dopant concentration (%)

Plasmon energy (eV)

Figure 1.19 Evolution de [’énergie du pic d’absorption en fonction da la concentration du dopant pour les ncx
de Si ayant un diamétre de 1,8 (+), 2,2 (Xx), 3,2 (*) et 4 nm (O). La ligne noire représente [’évolution de
[’énergie de la RPS dans le cas du silicium massif [82].

1.5.1.2 Amélioration de la conversion photon / électron

L’activation ¢électrique des dopants (n et / ou p) dans les ncx de Si pourrait améliorer
significativement les performances électriques d’une cellule solaire a base de ncx, permettant
d’améliorer I’efficacité de la conversion photon / électron de la cellule photovoltaique
[84 —87].

Le groupe de Green d’UNSWA a utilis¢ la méthode de pulvérisation pour la
fabrication de diodes p-i-n en alternant des couches de SiO; steechiométriques d’épaisseur 2
nm et des couches de SiO, riches en silicium appelées SRO (pour Silicon Rich Oxid)
d’épaisseur 4 nm intrinséques et dopées in situ -p avec le bore et -n avec le phosphore. Pour
déposer la couche de SRO, deux cibles de SiO; et de Si ont été utilisées avec un rapport O / Si
égal a 0,7. Pour doper la couche de SRO, le phosphore et le bore ont été co-pulvérisés a partir
de deux cibles de P,Os et de B, respectivement. Apres le dép6t, les films ont été recuits sous
N, a 1100 °C pendant 1 h pour croitre les ncx de Si dopés. Un recuit de passivation sous une
atmosphére hydrogénée a 650 °C pendant 20 min a été, également, appliqué sur ces films. La
structure finale de la cellule, comme montrée sur la Figure 1.20, est constituée d’une couche
de SiO, d’épaisseur égale a 10 nm (couche protectrice des films sous jacents de la cellule) et
d’empilements de 25 bicouches dopés B, 10 bicouches intrinseques et 35 bicouches dopés P.
Gréce au dopage des couches de SRO, une efficacité maximale de conversion de 10,58 % a
été atteinte [86].

-32-



Chapitre | : Etat de ['art et positionnement du sujet

v ol W

1 .| Al contact | |

: ‘ o /e \ +

. ! (Bdoped  / \V(T)

Sy bilayers | 2

Sig” 1\ / .
— undoped | \"f

bilayers - Al

| W,

I P doped bilayers with
sheet resistance R, ...

Quartz substrate

>

:
-

Figure 1.20 Structure de la cellule solaire utilisée dans la référence [86].

1.5.1.3 Modulation de I’énergie du gap des ncx

En outre, le dopage peut moduler I’énergie de la bande interdite des ncx de Si ce qui
est trés intéressant pour tout ce qui est sources optiques a base de silicium [63 - 67].

Fujii et al. [64] démontrent que le dopage simultané avec des dopants type-p (bore) et
type-n (phosphore) peut changer la nature indirecte de la bande interdite des ncx de Si. Ces
auteurs ont étudi¢ 1’évolution des spectres de photoluminescence (PL) de ncx de Si enfouis
dans une couche de SiO, formés par pulvérisation, en fonction de 1’énergie d’excitation. Ils
ont choisi des énergies d’excitation laser relativement faibles ce qui permet a priori d’exciter
un sous-ensemble de ncx ayant une énergie de gap (estimée a partir des mesures de la PL) en
dessous de celle des ncx excités avec 1’excitation laser conventionnelle (laser émettant a 2,33
eV). La Figure 1.21 montre 1’évolution des spectres de PL de ncx intrinséques (Figure 1.21.a)
et de ncx co-dopés avec le phosphore et le bore (Figure 1.21.b) en fonction de 1’énergie
d’excitation. L’énergie de 1’excitation laser est montrée sur chaque spectre par une fleche. Les
mesures ont été effectuées a 5 K.

Des caractéres particuliers apparaissent sur les spectres de la PL des ncx intrinséques
quand I’énergie de I’excitation est décalée vers les faibles énergies jusqu’a une énergie
d’excitation plus faible que I’énergie du pic de la PL mesurée avec |’excitation laser
conventionnelle (courbe en trait solide, Figure 1.21.a). Ces caractéres sont de plus en plus
prononcés avec la diminution de 1’énergie de I’excitation. Fujii et al. ont attribué ces
caractéres a des transitions optiques au sein des ncx de Si intrinséques assistés par des
phonons [64]. Cette observation met en évidence que les ncx non dopés héritent énormément

la nature indirecte de leurs bandes interdites du silicium massif.
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A D’inverse des ncx non dopés, les spectres de PL des ncx co-dopés (Figure 1.21.b) ne
présentent aucuns traits marquant méme pour l’excitation laser la plus faible. D’aprés la
référence [64], I’absence de traits marquants sur les spectres de la PL des ncx co-dopés est un
indice fort que les électrons et les trous se recombinent d’une fagon directe montrant, ainsi, le

changement de la nature du gap des ncx de Si co-dopés [64].
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Figure 1.21 Spectres de PL de ncx de Si intrinséques (a) et co-dopés P et B (b) mesurés a 5 K. L’énergie de
[’excitation laser est indiquée par des fleches [64].

1.5.2 Détermination de la position des dopants

Malgré tous ces excellents avantages du dopage des ncx de Si, il existe encore une
controverse sur la localisation des dopants dans les ncx et aussi sur I'interprétation des
résultats expérimentaux. La détermination expérimentale de la position des dopants dans les
ncx est extrémement importante vue qua [’activation électrique des dopants dépend
énormément de leur localisation dans les ncx (volume ou surface) [88].

Généralement, dans le cas du silicium massif, le bore et le phosphore ont la tendance
de rester dans des sites substitutionnels dans la maille de Si donnant, ainsi, des porteurs de
charge libres (trous pour le bore et électrons pour le phosphore) utiles pour la conduction
électrique. Par contre, quand la taille du silicium tend vers I’échelle nanoscopique, le

comportement des dopants change.
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1.5.2.1 Détermination théorique

Plusieurs simulations basées sur des modeles théoriques démontrent qu’un nc de Si
tend a rester intrinséque en poussant les atomes de dopant en dehors de son volume pendant le
recuit de croissance (effet d’auto-purification) a cause de 1’énergie trés €levée nécessaire a la
formation de ncx de Si dopés [89, 90]. De plus, I’augmentation significative du rapport
surface/volume avec la diminution de la taille des ncx de Si facilite énormément la diffusion
du dopant en dehors des ncx, ce qui rend, le dopage cinétiguement non-favorable [91]. Le
dopage des ncx de Si est donc de plus en plus difficile avec la diminution de la taille des ncx.

La premiere principale étude théorique faite dans le but de déterminer la position
exacte des dopants, a été réalisée sur des ncx de Si libres parfaitement passivés et ayant une
taille moyenne de 2,2 nm [92, 93]. Ces auteurs ont montré que les atomes de bore et de
phosphore peuvent étre dans des sites substitutionnels méme en se trouvant a la surface des

ncx de Si.

Ma et Weil et al. ont calculé récemment 1’énergie de formation de ncx de Si dopés
avec le bore et le phosphore dans le cas de ncx partiellement passivés avec I’hydrogéne [94].
La figure 1.22.a montre une structure d’un nc dopé avec le bore et le phosphore. L’évolution
des énergies de formation des dopants en fonction de leur localisation, qui s’étend tout au
long du nc en passant par son centre (Figure 1.22.a), est montrée sur la Figure 1.22.b. Les
auteurs de la référence [94] ont constaté que 1’évolution de I’énergie de formation du bore est
plus plate par rapport a celle du phosphore, par conséquent, ils ont conclu que le bore a une
meilleure chance de s’étendre de la surface vers le volume du nc par rapport au phosphore
[94]. Ce résultat est completement contradictoire avec le comportement des dopants a
I’interface Si / SiO, a 1’échelle macroscopique ou le coefficient de ségrégation du bore, a

I’inverse de celui du phosphore, est en faveur du SiO».
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Figure 1.22 &) Structure du nc étudié contenant une carence d’hydrogene (site 5). Le site 0 représente le centre
du nc. b) Courbes d’énergies du P et du B le long du trajet 4’— 5 [94].
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1.5.2.2 Détermination expérimentale

A P’inverse des travaux théoriques, la détermination expérimentale de la position des
dopants est plut6t difficile surtout dans le cas de ncx enfouis dans des matrices.

Récemment, Xie et al. ont étudié la synthese et le dopage avec le bore de ncx de Si
enfouis dans un film de SiO,. La méthode de croissance des ncx dopés est la co-pulvérisation
suivie par un recuit thermique & 1100 °C pendant 1h [68]. La position en site substitutionnelle
du bore dans le réseau cristallin des ncx est mise en évidence par la diminution de la distance
interréticulaire des plans (111) des atomes de silicium constituant les ncx dopés avec le bore
(Figure 1.23.b) Cette étude a été complétée par des analyses par spectroscopie Raman qui ont
permis d’observer 1’effet Fano c'est-a-dire un élargissement du pic Raman des ncx de Si coté

faibles fréquences suite a leurs dopages avec le bore, comme montré sur la Figure 1.23.c.
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Figure 1.23 Images de microscopie électronique en haute résolution (HRTEM) en coupe transversale d’un film
d’oxyde riche en silicium intrinséque (B0) (a), et dopés B (B120) (b). c) Spectres Raman de ncx de Si intrinséque
(BO) et de ncx dopés B (B40, B120) [68]

Gnaser et al. ont étudié la position des atomes de phosphore dans une couche
d’oxynitrure riche en silicium SRON (pour Silicon Rich OxyNitride) formée par dépot
chimique en phase vapeur. La technique qui a permis la localisation du phosphore dans la
couche de SRON est la Sonde Atomique Tomographique (SAT) [51]. L’image 1.24 reporte un
exemple d’un volume analysé en SAT ou nous constatons la formation d’amas de Si entourés
par des atomes de phosphore. Les analyses de ces images montrent que les ncx de Si ne
contiennent que seulement ~ 1 % de phosphore confortant 1’effet d’auto-purification des ncx

de Si observé par les théoriciens [89 — 91].
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Figure 1.22 a) Distribution 3D du volume analyse. Les points verts sont les atomes de phosphore et les points
rouges représentent la surface de I’iso-concentration de silicium. b) Silice (épaisseur 8 nm) extraite a partir de
la distribution montrée dans a, vue le long de la direction z. ¢) Tranche transversale de b (épaisseur 0,5 nm)
avec des iso-concentration de Si (> 65 %) et des iso-concentrations de P (> 0,6 %) [51].

En plus des ncx de Si, la synthese ionique a été largement utilisée pour croitre des ncx
binaires de composés I11-V et I1-VI et également des ncx d’alliages d’éléments IT et VI.

Dans la partie suivante, nous présentons une étude bibliographique sur la syntheése
ionique de ncx de semi-conducteurs composés dans des matrices isolantes et semi-

conductrices.

1.6 Synthese ionique des nanocristaux composés

La synthése ionique peut étre une méthode attractive pour la production de ncx semi-
conducteurs 111-V. Ces semi-conducteurs sont réalisés, jusqu’a maintenant, en couches minces
par croissance épitaxiale sur un substrat binaire avec un parameétre de maille le plus proche
possible de celui du matériau 111-V.

De plus, les matériaux I11-V sont fragiles en particulier thermiquement dans la mesure
ou 1'arsenic est un élément volatil qui a tendance a quitter la surface des qu’on dépasse des
températures de 1'ordre de 500 °C. Il est donc intéressant de mettre au point des procédés
d'encapsulation pour limiter les dégradations du matériau en surface lors de la realisation des
dispositifs et, justement, la synthese ionique pourrait étre une solution efficace vue que les
ncx sont encapsulés par défaut dans des matrices et par conséquent, protégés de
I’environnement extérieur.

L’implantation séquentielle de différentes combinaisons d’ions peut étre utilisée pour

produire des ncx semi-conducteurs composés ou sous forme d’alliages dans différentes
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matrices hotes [95 — 117]. Les éléments constituant le compose semi-conducteur sont
implantés avec des énergies permettant de superposer leurs profils d’implantation. Si les
¢léments sont insolubles dans la matrice et s’ils ont une forte affinité chimique entre eux, la
croissance du composé pourrait avoir lieu lors du recuit de synthese ou pendant 1’implantation

ionique a hautes températures [97 - 99, 102].

1.6.1 Syntheése dans SiO; et Al,O3

La Figure 1.23.a montre que le GaAs peut étre formeé dans le SiO, [101]. La taille et la
distribution de la taille dépendent fortement de 1’ordre dans lequel les ions ont été implantés
[104]. Si le gallium est implanté en premier, les ncx de GaAs résultant sont plus larges
(diamétre jusqu’a 30 nm) que dans le cas ou 1’arsenic est implanté en premier (diametre plus
faible que 10 nm) apreés un recuit a 1000 °C. La différence de taille est probablement liée a la
précipitation du gallium pour former des précipités de Ga larges quand il est implanté en
premier. Ces précipités de Ga pi¢gent I’arsenic implanté juste apres, conduisant, ainsi, a des
ncx de GaAs qui sont relativement larges [104].

Des ncx semi-conducteurs de 11-VI peuvent étre, également, produits dans le SiO; en
implantant différentes combinaisons d’ions du groupe II et d’ions du groupe VI suivi par un
recuit [96], comme montré sur la Figure 1.23.b. La diffraction des rayons-X montre que le
CdS et le CdSe sont formés en implantant le Cd+S et le Se+Cd, respectivement. Dans le cas
du Cd+0,5Se+0,5S, les pics de diffraction sont intermédiaires a ceux du CdS et CdSe
indiquant, ainsi, que 1’alliage CdSepsSps est formé par I’implantation des trois ions. Ce
résultat est conforté par des mesures Raman effectuées sur ces échantillons. Le diametre des

ncx est typiquement inférieur a 10 nm [96].
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Figure 1.23 a) Diffraction des rayons-X montrant la formation de ncx de GaAs dans le SiO,. Doses égales
(1,5x10" cm™) de Ga et d’As ont été implantées dans un film de SiO, sur Si [101]. b) Diffraction des rayons-X
suivant 1'implantation avec des doses égales (1x10% cm?®) d’ions de groupe II et d’ions de groupe 1V d des
énergies permettant la superposition des profiles. Ces échantillons ont été recuit a 1000 °C/ 1 h [96].
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Des ncx de CdSe peuvent étre egalement formeés dans une matrice d’Al,Oz par
implantation ionique [100, 101, 105]. La Figure 1.24 montre la diffraction des rayons-X dans
le cas de ncx de CdSe enfouis dans une couche d’Al,O3. D’aprés cette figure, les ncx de CdSe
peuvent exister sous forme de structures hexagonales ou cubiques. Les résultats des rayons-X
montrent que la structure hexagonale des ncx de CdSe est favorable si I’implantation est
réalisée a des températures élevées de telle sorte que la matrice d’Al,O3 ne devienne pas
amorphe durant I’implantation. En revanche, la phase cubique du CdSe est favorable si

I’implantation rend la matrice amorphe [106].

' s . ad | TN e |
Hex(002) & —

4 o Hex CdSe
_10%5 Cubic ZB(111) el k
o | . |+ a-A1O, |
8 10° -3 “’ ‘ Sspan 3
Sl 11k
§ o "";J' L(LuwaLJ“/
£ 10 - S 3

° °
i MRS L SGLES P RN SRl i O 'v"'*ro'#l"'
10 20 30 40 50 60 70 80 90
26(deq)

Figure 1.24 Diffraction des rayons-X montrant des ncx de CdSe dans a-Al203. Dose égales (4,3x10% cm™?) de
Se (a4 330 keV) et de Cd (a 450 keV) ont été implantés a 600 °C et apreés recuits a 1000 °C/ 1 h [106].

1.6.2 Synthese dans Si

La technique de synthése par faisceaux d’ions peut étre, également, utilisée pour
croitre des ncx composés dans le silicium [95, 100, 102]. Les résultats de diffractions des
rayons-X dans le cas de divers ncx semi-conducteurs de I111-V formés par faisceau d’ions dans
le silicium sont montrés sur la Figure 1.25 [106]. Le balayage 6 - 20 tout au long de la
direction [001] du Si montre 1’apparition du pic de diffraction du Si (004). En outre, les
mesures de diffractions des rayons-X contiennent plusieurs pics qui proviennent du GaAs,
GaP, InAs et InP montrant, ainsi, que tous ces composés sont formés avec succes dans le Si.
Ces composés sont orientés selon leurs plans (001) parallelement aux plans (001) du Si [106].
Les implantations ioniques dans le silicium ont éte effectuées a 500 °C pour préserver la
structure cristalline du Si. Les mesures montrees sur les Figures 1.25.a b et d ont éte réalisées
sur les échantillons implantés et recuits, par contre, la mesure montrée sur la Figure 1.25.c a
été effectuée sur 1’échantillon implanté et non recuit. Des pics de diffractions provenant de
I’indium ont été observés dans le cas de I’'InAs et de I’InP montrant qu'une quantité¢ d’indium

précipite dans la matrice sous forme de précipités d’In [106, 107].
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Figure 1.25 Résultats de diffraction de rayons-X montrant la présence d’un groupe de semi-conducteurs de 111-V
formés par implantation séquentielle dans le Si. Les implants ont été faits & 500 °C. Les doses et les énergies
utilisées sont : (a) 1x10"" cm™ pour le Ga (470 keV) et /’As (500 keV), (b) 8x10™® cm™ pour le P (70 keV et le Ga
(160 keV), (c) 1x10* cm™ pour 1'4s (180 keV) et I’In (220 keV) et (d) 1x10"" cm™? pour le P (120 keV) et /’In
(320 keV). Ces implantations ont été suivies par des recuits de croissance a 1000 °C/ 1 h pour (a) et (b) et 800
°C/ 1 h pour (d). L’échantillon (c) n’a subit aucun recuit [1006].

Dans le cas de GaAs dans Si, la microstructure et la taille des ncx dépendent
énormément de 1’ordre d’implantations. En effet, les ncx de GaAs sont relativement larges si
le gallium est implanté en premier (diametre de quelque centaine de nm), par contre, si
I’arsenic est implanté en premier, les ncx sont plus petits [106]. La différence de taille qui
dépendant de I’ordre d’implantation est liée, d’aprés la référence [106], a la précipitation du
gallium pour former des précipités de Ga larges si le gallium est implanté en premier car ce
dernier est relativement insoluble dans le Si. Et comme D’arsenic est trés soluble dans le
silicium, quand il est implanté en premier il est censé rester uniformément distribué dans la
matrice et censé, également, qu’il se recombine avec le gallium implanté aprés pour former de
petits précipités de GaAs uniformément distribués dans le Si [106]. La variation de I’énergie
libre nécessaire a la précipitation du GaAs a partir de la solution est estimée égale a -0,53 eV /
atome a 1000 °C ce qui représente une force motrice trés élevée pour la formation de ce

composé dans Si [102].

White et al. [102] ont calculé 1’évolution de 1’énergie de formation du GaAs dans le

silicium en fonction de la temperature de recuit. Et ils ont montré que la synthése de
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nanoprécipité de GaAs est possible a toutes les températures de recuit. Sur cette base de
raisonnement, ils confirment la possibilité de croitre une large gamme de composés dans le
silicium, qui étendrait considérablement 1’utilisation potentielle de la synthése de ncx par
faisceau d’ions a hautes doses. La Figure 1.26 montre une image confirmant la synthése de

microstructure de GaAs dans une couche proche de la surface de Si par White et al.[102].

~ Surface

Si substrate

Figure 1.26 Microstructure de GaAs a la surface de Si implanté As et Ga & des dose égales (1x10*" cm™) et
recuit a 1000 °C pendant 1 h. L’image inset montre les points de diffraction des électrons [102].

Des analyses structurales en utilisant diverses techniques (diffraction rayons-X,
spectrométrie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS), images de microscopie électronique en
transmission (MET)) montrent que ’ordre d’implantation affecte, également, la taille et la
distribution de tailles des ncx d’InAs enfouis dans le Si [108]. Quand I’arsenic est implanté en
premier des ncx d’InAs sont formés dans la méme couche dans le Si [108, 109]. En revanche,
I’implantation de I’indium suivie par 1’arsenic donne lieu a des ncx de différentes tailles
localisées séparément dans la matrice [108, 109]. La Figure 1.27 montre des images de MET
mettant en évidence I’effet de 1’ordre de I’implantation ionique sur les propriétés

microstructurales des ncx d’InAs formés dans le Si.

Les propriétés optiques des ncx d’InAs sont, également, affectées par 1’ordre
d’implantation. Des mesures d’absorption ont été réalisées sur les échantillons Si/(As+In)
(implantation d’As puis d’In dans Si) et Si/(In+As) (implantation d’In puis d’As dans Si) dont
leurs images MET sont montrés sur les Figures 1.27 a et b, respectivement. La couche de
silicium implantée, dans les deux cas, a subit un premier recuit a 800 °C pendant 1 h sous une
atmospheére hydrogénée (Ar + 4 % H,) et apres un recuit a 900 °C pendant 1 h sous Ar [109].
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2 g .
[ Si/ > »:.“ bl m——
500 nm Asin " SinAg 500 nm

Figure 1.27 Images de MET des échantillons implantés et recuits : Si/(As+In) (implantation d’As puis d’In Si)
(@) et Si/(In+As) (implantation d’In puis d’As dans Si) (b) [109].

Les spectres d’absorption réalisés sur les échantillons Si/(As+In) et Si/(In+As) sont
reportés sur la Figure 1.28.a. Le spectre d’absorption de 1’échantillon Si/(As+In) montre une
large bande d’absorption dans la région 0,4 — 0,8 eV, par contre, le spectre de 1’échantillon
Si/(In+As) contient deux bandes d’absorption situées a 0,45 et 0,9 eV. Ce premier résultat
pourrait étre expliqué par une distribution bimodale des ncx d’InAs dans 1’échantillon
Si/(In+As) [108].

Des mesures de photoluminescence (PL) ont été également effectuées sur ces
¢chantillons et elles sont montrées sur la Figure 1.28.b. Elles révélent la présence d’une large
bande de PL située a 0,83 - 1,03 eV issue, probablement, de la recombinaison de 1’exciton au
sein des ncx d’InAs présents dans 1’échantillon Si/(As+In), par contre, aucune PL n’a été
observée dans le cas de 1’échantillon Si/(In+As), probablement, a cause du nombre trés
important de défauts (observés par MET) présents dans cet échantillon sachant que ces
défauts n’existent pas dans 1’échantillon Si/(As+In) [109].

a) b) - v:vts-.lf;?g:hl.'r'"i

) 139
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Figure 1.28 a) Spectres d’absorption dans [’infrarouge des échantillons Si/(As+In) (Si/Asin sample) et
Si/(In+As) (Si/InAs sample). b) Evolution des spectres de PL de [’échantillon Sil(As+In) en fonction de la
température de mesure [109]

Récemment, des études plus approfondies ont été portées sur I’influence du type et du
bilan thermique du recuit de croissance des ncx d’InAs sur la diffusion des é¢léments
implantés dans le silicium pendant le recuit afin d’extraire les conditions du recuit les plus

optimales permettant de croitre des ncx uniformément distribués dans la matrice [100 — 117].
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Komarov et al. [110 - 114] ont formé des ncx d’InAs dans le silicium par implantation
séquentielle d’arsenic (245 keV, 5x10™ cm™) et d’indium (350 keV, 4,5x10® cm™) suivie par
un recuit thermique a 900 °C pendant 45 min. Des analyses en RBS sur I’échantillon implanté
et recuit montrent une nette diminution de la quantité des atomes d’As et d’In a cause de leur
diffusion vers la surface du silicium et leur évaporation pendant le recuit [110]. Par contre,
cette diminution n’a pas empéché la croissance de ncx d’InAs lors du recuit d’apres les
images de MET montres sur les Figures 1.29.a et b mais avec une distribution de tailles assez
large comme montré sur I’histogramme de la Figure 11.29.b (tailles variant entre 3 et 20 nm).
Des mesures de Spectroscopie Raman ont été également realisees sur la couche de silicium
implantée et recuite montrées sur la Figure 1.29.d mettant en évidence 1’apparition de pics
Raman associés a I’'InAs TO (Transversale Optical) et LO (Longitudinale Optical). Les pics
Raman de I’'InAs TO et LO apparaissent méme dans le spectre de 1’échantillon implanté et
non recuit mettant en évidence la synthése de ncx d’InAs pendant I’implantation ionique
[110] comme cela avait été déja observé auparavant par White et al. [106]. Les pics Raman
associés a I’InAs sont moins prononcés dans le spectre de 1’échantillon recuit, probablement a
cause de la diminution de la quantité des espéces implantés apres recuit. La guérison des
défauts créés dans le silicium durant I’implantation ionique apres le recuit est confirmée via
I’apparition du pic Raman de Si (2TA) (Transversal Acoustic) dans le spectre Raman de la

couche de silicium implantée et recuite (Figure 1.29.d).

.
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Figure 1.29 Images de microscopie électronique en transmission, vue en plan, réalisées en champ clair (A, C) et
distribution de tailles des ncx d’InAs enfouis dans la couche de silicium implantée et recuits (C). D. Spectres
Raman du substrat de silicium (1), de la couche de silicium implantée As et In (2) et recuite & 900 °C pendant 45
min (3) [110].

Malgré la formation des ncx d’InAs apres recuit, les problémes associés a la diffusion
des éléments implantés [110] et aux défauts étendus crées lors des implantations [108] sont

toujours présents. Pour résoudre ces problemes, les auteurs des références [115 — 117] ont
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introduit un nouveau type de recuit. Il s’agit du « Flash Lamp Annealing » (FLA) de ’ordre
de quelque ms & 1000 — 1200 °C qui est appliqué aux échantillons implantés avec 1’arsenic et
I’indium a hautes doses et préchauffés aprés implantation a 600 °C pendant 1 min dans un
four de «Rapid Thermal Annealing» (RTA) [115]. Les mesures RBS reéalisées sur les
échantillons recuits par FLA ne montrent aucune diffusion des éléments implantés et recuits a
des températures jusqu’a 1100 °C [115]. D’apres Prucnal et al [115], ce résultat ne peut pas
exclure I’hypothése qu’une quantité d’atomes des éléments implantés pourrait diffuser sans
qu’elle soit détectée a cause de la limite de sensibilité de la RBS. D’apres la référence [115],
la bande de PL située a 1300 nm (Figure 1.30) correspond a des ncx d’InAs ayant un diamétre
moyen égal a 7,5 nm. L’évolution de I’intensité de la bande de PL située a 1315 nm en
fonction de la température de recuit reportée dans 1’encart de la Figure 1.30 montre que le
signal de la PL n’a été observé qu’a partir des températures de mesure de 150 K. Bien que les
ions d’arsenic ont ét¢ implantés avant les ions d’indium, des cristallites d’In de forme
pyramidale ont été observé par MET a la surface du silicium apres recuit a 850 °C pendant 1

min (Figure 1.31) montrant, ainsi, la contradiction des résultats expérimentaux.
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Figure 1.30 Evolution des spectres de PL de la couche de silicium implantée As et In en fonction de la
température de recuit. La durée du recuit FLA est fixe et elle vaut 20 ms. La figure en inset montre [’évolution de
intensité de la PL située & 1300 nm en fonction de la température de mesure de la PL [115].

Figure 1.31 Image MET de la couche de silicium implantée séquentiellement avec [’arsenic puis ['indium et
recuit a 850 °C pendant 1 min [115].
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Plusieurs résultats expérimentaux qui existent dans la littérature démontrent la
possibilité de reéaliser des ncx composes binaires de I11-V par implantation ionique suivie par
un traitement thermique bien adapté, toutefois, a notre connaissance, la possibilité de croitre

des ncx plus complexes (ternaires) n’a jamais €té investigués en détail.

De plus, la possibilité de jouer sur les compositions de tels alliages offre un degré de
liberté pour contrdler indéependamment la largeur de la bande interdite et le parametre de
maille du cristal. La figure 1.32 représente les variations de la largeur de la bande interdite de
l'alliage en fonction du parameétre cristallin, qui varie lui méme avec la composition. Ce
diagramme montre qu'il est possible d'obtenir des matériaux dont la largeur de bande interdite,
et donc les propriétés optiques, varient dans une large gamme.

Le controle de la largeur de la bande interdite des ncx de semi-conducteurs I11-V
dépend évidemment de leur composition chimique mais aussi, probablement, de 1’état de

contrainte des nanoprécipiptés (confinement quantique).
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Figure 1.32 Largeur de bande interdite en fonction du parameétre cristallin pour les alliages I11-V.
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1.7 Conclusion et objectifs de la thése

L’implantation ionique est une technique standard de la microélectronique, utilisée, en
particulier, pour le dopage localisé du silicium (création de jonction), et donc tout procédé
fondé sur cette technique est directement transférable au niveau industriel. Outre ces
applications routinicres, elle s’est également avérée étre une technique puissante pour la
synthese de nanoprécipités enfouis dans différentes matrices permettant de créer des
nanomatériaux aux propriétés particuliéres.

Dans le laboratoire ICube, nous disposons d’un implanteur ionique. Par conséquent,
nous avons utilisé les potentialités de la synthése ionique pour créer des ncx de Si dopés
enfouis dans SiO; et également des ncx binaires et ternaires d’InsGa;«As enfouis directement
dans le silicium. A notre connaissance, nous sommes les premiers a travailler sur le dopage de
ncx de Si par ’implantation successive d’ions Si* et d’ions dopants suivie par une étape de
recuit thermique. Des ncx binaires de GaAs et d’InAs enfouis dans le silicium ont été déja
¢tudiés dans la littérature, par contre, la possibilité de créer des ncx ternaires d’InyGa;.xAs n’a
jamais été investiguée. Il s’agit donc de la deuxiéme partie de ce travail : la création de ncx
ternaires d’InyGa;xAs dans le silicium avec des compositions chimiques (parametre de
maille), x, variables et par conséquent, avec des énergies de gap ajustables.

Le contréle de 1’énergie du gap des ncx de Si dopés et des ncx ternaires en fonction de
la taille (la dose) est une caractéristique trés intéressante pour tout ce qui est application

optoélectronigue et en particulier les cellules solaires de troisieme génération.
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Chapitre II Techniques expérimentales mises en ceuvre

Le but de ce chapitre est la description des techniques utilisées pour la fabrication et la
caractérisation structurale, optique et électrique des échantillons étudiés au cours de cette
these. Dans un premier temps, nous nous intéressons a la préparation des couches (conditions
des implantations ioniques, types et bilans thermiques des recuits) et dans une deuxiéme

partie, les techniques d’analyse utilisées durant cette thése seront abordées.

2.1 Dispositifs expérimentaux pour la synthese des nanocristaux
2.1.1 Implanteur ionique

L’implanteur ionique que nous avons utilisé est un accélérateur électrostatique. I
permet d'accélérer des ions jusqu'a la masse 130 (Xe) a des tensions comprises entre 20 et 180
kV. L’implanteur ionique de 200 kV du laboratoire ICube est du type EATON 200MC. 1l est
équipé d'un aimant d'analyse pour la sélection en masse aprés une préaccélération de 20 kV.

Les principaux composants d’un implanteur sont représentés dans la Figure 11.1.

L'implanteur est constitué essentiellement de trois parties distinctes :

1. La source : c'est une source d’ions a filament (éléments solides ou gazeux) et
les optiques d’extraction et de formation du faisceau produisent un faisceau d’ions
positifs a énergie assez basse (15 KeV).

2. Mise en forme du faisceau : a la sortie de 1’aimant, le faisceau passe a travers
une ouverture de résolution, puis il est accéléré dans une colonne d’accélération
(jusqu’a 180 kV). Apres I’accélération, le faisceau est focalisé¢ en traversant les
lentilles quadripdles, puis il passe a travers un systeme de déflexion (pour éliminer
les especes neutres). Enfin, il est soumis a des plaques de balayage sur X et Y,
afin de balayer toute la cible a implanter.

3. Chambre d’implantation : elle est dotée d’un goniométre qui permet de

positionner 1’échantillon.

L’ensemble des trois parties est soumis a un vide poussé de 1’ordre de 10° torr.
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Figure 11.1 Schéma de principe du faisceau d’ions pou ['implanteur NV3200.

2.1.2 Systémes de recuit

Au laboratoire ICube, il existe différents systemes disponibles pour recuire les couches
implantées. Deux types de four disponibles ont été utilisés :

1. Four tubulaire Carbolite : ce four, a trois zones traditionnel chauffé par des
résistances, est programmable jusqu’a 1100 °C. Les échantillons y sont placés
dans un tube de quartz sous un flux de gaz. L’introduction et I’extraction rapides
des échantillons des zones chaudes permettent de définir un temps de recuit assez
précis. Les temps de montée sont de 1’ordre de quelques minutes.
2. Four a recuit rapide (RTA) JIPELEC : la gamme de température du four RTA
varie de quelques centaines de degré a 1300 °C et ceci sous balayage gazeux. Le
chauffage est effectué par des lampes halogénes et la température est contrdlée par
thermocouple. Ces recuits peuvent durer de plusieurs secondes a quelques
minutes. Le cycle thermique est bien défini avec, en particulier, des temps de

montée programmables de quelques secondes a quelques minutes.

2.2 Préparation des échantillons
2.2.1 Matrices hotes

Dans le cas de fabrication des ncx I11-V, les implants ont été effectués directement
dans un substrat de silicium d’orientation <100>. Par conséquent, aucune préparation
particuliere n’a été réalisée sur cette matrice.

Par contre, dans le cas de la synthese des ncx de Si dopés, la matrice implantée est

I’oxyde de silicium. Les couches d’oxydes ont été réalisées dans la salle blanche du
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laboratoire ICube et ont été obtenues par 1’oxydation thermique d’un substrat de silicium.
C’est la technique la plus couramment utilisée depuis les années 50, car c’est elle qui donne
les oxydes de meilleure qualité, a I’origine du succes de la microélectronique a base de
silicium.

Deux couches de SiO; ont été étudiées dans ce travail, d’épaisseur 50 et 200 nm,
oxydées a partir de deux substrats de Si préalablement nettoyés. Le premier substrat utilisé
pour croitre I’oxyde d’épaisseur 50 nm est dopé n avec une résistivité assez faible de 0,4 —
0,75 Q.cm (dopage avec le phosphore d’environ 6x10% — 1,5x10% cm™) et le deuxiéme
substrat utilis¢ dans le cas de I’oxyde d’épaisseur 200 nm est dopé p avec une résistivité plus
élevée de 1 — 5 Q.cm (dopage avec le bore d’environ 3x10* — 2x10'° cm).

Les oxydations thermiques du silicium ont été effectuées a 1050 °C pendant 32 min
pour le SiO; d’épaisseur 50 nm et a 1100 °C pendant 2h15 pour le SiO; d’épaisseur 200 nm.
Les deux oxydations ont été réalisées dans un four parcouru par un courant gazeux d’oxygene
Sec.

Un autre type de substrat a été utilisé. Il s’agit d’une couche de Si enrichie en ®Si
fabriquée par épitaxie par la société Isonics Corporation. L’oxyde 22SiO, d’épaisseur 200 nm
correspondant a cette couche est dédiée aux analyses en sonde atomique tomographique afin

de localiser les atomes dopants dans la matrice.

2.2.2 Séries d’échantillons préparées

Nous avons préparé trois grandes séries :
¢ Une série d’implantation de Si dans une couche de SiO; d’épaisseur 200 nm avec des
profils gaussiens et des énergies bien calculées afin d’avoir des sursaturations en Si
allant de 16 a 38 % a R,.
¢ Une série d’implantation de Si + dopant (As, P ou B) dans des couches de SiO,
d’épaisseurs 200 et 50 nm avec des profils gaussiens.
¢ Une série d’implantation de As + In + Ga dans le silicium avec des profils gaussiens et
des énergies permettant de superposer les profils a ~ 90 nm avec des concentrations
atomiques maximales au pic de I’ordre de 15 %.
Les séries ont été préparées avec différentes énergies et différentes doses afin d’étudier le
réle joué par les conditions d'implantation. Apres implantation les différents échantillons ont
subi des traitements thermiques afin de provoquer la précipitation et guérir les défauts. Dans

les prochains chapitres, les résultats de chaque série seront exposés.
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Les profils d’implantation ont été estimés par le code SRIM (Stopping and Range of
lons in Matter) [1]. Ce logiciel permet de simuler I’implantation de n’importe quel ¢lément
dans un substrat quelconque dont on connait avec précision les propriétés (densité...). Le code
SRIM calcule différents parameétres liés a ’interaction d’un faisceau d’ion avec un solide en
utilisant 1’algorithme Monte-Carlo. Toutefois, SRIM ne peut pas prendre en compte des effets
liés a I’accumulation des atomes implantés dans la cible qui, dans le cadre de ce travalil,
peuvent avoir un role déterminant (modification du pouvoir d’arrét, gonflement, érosion). Il

reste, cependant, une solution rapide et efficace pour estimer les profils d’implantation.

2.2.2.1 nanocristaux de Si dopés dans SiO,

Pour la synthése des nanoprécipités (nps) de Si, le silicium a été implanté a une
énergie fixe de 50 keV dans la couche de SiO; d’épaisseur 200 nm. La dose de Si a été variee
entre 2,5 (sursaturation de Si de 16 %) et 6 x10*° cm™ (sursaturation de Si de 38 %). Dans ces
conditions d’implantation, le silicium implanté¢ est situé a une profondeur moyenne de
penétration, Ry, de 73 nm avec un AR, de 26 nm (SRIM) ce qui explique le choix de la
couche de SiO, assez épaisse afin d’éviter les effets de I’interface SiO, / substrat sur la
croissance des ncx pendant le recuit. Cette série est dédiée essentiellement aux mesures
optiques et électriques (PL / PLE, durée de vie de la PL et I(V)).

Pour les analyses en sonde atomique tomographique (SAT), nous avons implanté
I’isotope *°Si (abondance 5 %) & la dose la plus élevée (6x10'® cm™) dans la matrice de #SiO,
d’épaisseur 200 nm. Cette procédure permet d’identifier I’origine des atomes constituant les
nanoparticules de silicium : atomes de Si initialement présents dans la matrice (*®Si) ou
atomes apportés par I’implantation (**Si). Cette procédure permet, également, de localiser les
atomes de phosphore (3'P) dans la matrice de maniére plus fiable, sans risque de confusion
avec les molécules de *H*Si pouvant étre détectées en SAT.

Pour les mesures Raman, I’implant de Si a la dose la plus ¢€levée a été effectué¢ dans
deux autres types de substrats : le verre de silice et le quartz cristallin afin de s’affranchir du
pic Raman de Si massif & 520,8 cm™.

L’échantillon implanté Si & la dose la plus élevée (6x10™° cm™) a été retenu pour
étudier le dopage des ncx. Les atomes dopants utilisés dans ce travail sont 1’arsenic, le
phosphore (type-n) et le bore (type-p). L’implantation du dopant vient aprées celle du silicium.
Nous avons implanté I’isotope le plus abondant & chaque fois, & savoir "As*, *'P* et le 'B".

Les énergies d’implantation ont été choisies afin de bien superposer les profils

d’implantation de Si et du dopant a des profondeurs de pénétration (Ry) trés proches de 1’ordre
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de 70 nm dans la couche de SiO; d’épaisseur 200 nm (Figure I1.2). Les doses d’implantation
des dopants ont été choisies relativement faibles : entre 1 et 5x10™ cm™ pour ne pas dépasser
leurs limites de solubilité dans SiO,. La Figure I1.2 montre les simulations SRIM des profils
d’implantation de Si + As (Figure 11.2.a), Si + P (Figure 11.2.b) et Si + B (Figure 11.2.c) en

précisant a chaque fois I’énergie choisie, Ry et ARy,
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Figure 11.2 Simulation SRIM de /'implantation d’As (a), de P (b) et du B (d) dans la couche de SiO, d épaisseur
200 nm sur substrat de Si.

Des implantations d’arsenic et de phosphore dans les mémes conditions (énergies et
doses) ont été également effectuées dans le quartz cristallin déja implanté avec le silicium a la
dose la plus élevée. Cette procédure est faite pour étudier I’influence de la présence des
dopants dans les ncx de Si sur les spectres Raman.

Une autre série a été également réalisée et dédiée aux mesures électriques. Nous avons
réduit 1’épaisseur de 1I’oxyde thermique a 50 nm afin de minimiser le maximum possible les
épaisseurs des oxydes de contrdle et de tunnel. Nous avons donc adapté les énergies
d’implantation de Si et du dopant dans cette nouvelle épaisseur de SiO,. Nous avons implanté
d’abord le silicium a 15 keV puis I’arsenic ou le phosphore a, respectivement, 15 keV et 25
keV. La profondeur moyenne de pénétration de Si + dopant est de 1’ordre de 25 nm avec un

ARp qui vaut ~ 10 nm.
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Il est important de préciser que I’introduction des dopants dans la couche de SiO,
implantée déja avec le silicium précéde 1’étape du recuit de croissance afin de croitre les ncx
de silicium contenant les atomes de dopant dans leurs volumes durant le recuit.

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que ’ensemble des ncx évolue sous un
processus de mirissement d’Ostwald asymptotique et conservatif c'est-a-dire au bout d’un
recuit assez long (~ 4 h), la taille des ncx n’évolue quasiment plus [2]. Comme le but de cette
these est la vérification de la possibilité du dopage des ncx de Si et non I’étude de la cinétique
de croissance des ncx de Si, nous avons chauffé les différentes couches de SiO; décrites ci-
dessus a haute température (1100 °C) pendant 4 h dans le four tubulaire sous un flux d’azote.

Un recuit de passivation a 450 °C pendant 20 min dans le four tubulaire sous une
atmosphére hydrogénée (90 % N, 10 % H,) a été réalisé systématiquement apres le recuit de

croissance. L’efficacité de ce recuit a été vérifiée et sera décrite dans le chapitre I11.

2.2.2.2 nanocristaux d’InAs, de GaAs et d’InyGa;.x dans Si

Concernant les nps de 111-V, des ions As*, *°In* et ®*Ga* (les isotopes les plus
abondants) ont été implantés séquentiellement dans le silicium, dans cet ordre a hautes doses
(6x10% cm™ la dose la plus élevée).

Cette série d’échantillons a pour objectif de déterminer le meilleur bilan thermique
pour croitre des ncx binaires d’InAs et de GaAs. Une fois la gamme de température nécessaire
a la formation des ncx binaires déterminée, nous avons essayé de créer des ncx ternaires
d’In,GayxAs avec différentes compositions chimiques, X.

Dans le chapitre I, nous avons vu que l’ordre d’implantation joue un role tres
important dans la croissance de ncx avec une taille moyenne faible et une distribution de
tailles uniforme. Nous avons donc implanté, dans le cas des ncx d’InAs, ’arsenic a 130 keV
puis I’indium a 180 keV a haute dose : 6x10'° cm™ pour chaque élément. Nous avons effectué
la méme procédure dans le cas des ncx de GaAs : implantation As a 130 keV puis Ga a 130
keV & forte dose : 6x10™ cm™. Ces conditions d’implantations ont été choisies afin d avoir
des concentrations de ~ 15 % a la méme profondeur R,. Les simulations SRIM des profils

d’implantations de ces deux échantillons sont montrées sur la Figure 11.3.
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Figure 11.3 Simulation SRIM des profils d’implantation de [’arsenic de gallium et de !'indium dans le silicium.
La dose d’implantation est identique pour les trois éléments As, Ga et In et elle vaut 6x10"® cm? et les énergies
d’implantation ont été choisie afin de superposer les profils a une profondeur égale a ~ 90 nm dans le silicium.

Dans le cas de la synthése des ncx ternaires d’InxGaj.xAs, la dose d’implantation du
gallium et de I’indium a été variée de telle sorte que dose|, + doseca = doseas et que la
variation relative dose, / doseas permet de viser des alliages ternaires d’InsGa;.xAs avec des
compositions chimiques, x, prévues de 0,25 a 0,75. Les indices dans les nomenclatures des
échantillons ternaires correspondent a la dose d’In par rapport a celle d’As c'est-a-dire, a titre
d’exemple, pour x = 0,25, nous avons implanté¢ I’indium a 1,5x10* cm™? et le gallium &
4,5X1016 cm™. La dose d’As est maintenue constante a 6x10%° cm™. Les autres parametres de
I’implantation ionique ont été maintenus constants c’est a dire une plaquette de silicium
monocristallin d’orientation cristallographique <100> et d’épaisseur ~ 500 pm implantée
séquentiellement avec de ’arsenic a 130 KeV puis du gallium a 130 keV et a la fin avec de

I’indium a 180 KeV. L’ordre d’implantation est toujours identique.

Dans le chapitre I, nous avons vu que des recuits thermiques de longue durée dans un
four tubulaire ne sont pas adaptés a la synthése de ncx d’InAs uniformément distribués dans le
silicium a cause de la diffusion rapide des éléments implantés pendant le recuit. Nous avons,
également, vu que les températures de formation des nanoparticules cristallines de GaAs et
d’InAs ont été trouvées dans la littérature entre 600 et 900 °C. Pour ces deux raisons, nous
avons introduit le recuit rapide (RTA) et nous avons varié la température de recuit entre 650
et 800 °C. Par contre, la durée de recuit a été maintenu constante a une minute.

Le Tableau 11.4 résume les conditions de préparation de cette série d’échantillons.
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Tableau 1.1 Récapitulatif des conditions d’implantation pour 1’étude de I’influence de la température de recuit
dans le four RTA sur la synthése de ncx d’'In,GayxAS, d’InAs et de GaAs enfouis dans le Si.

Désignation Conditions d’implantation Conditions du recuit
Dose Energie Température | Temps | Atmosphere
(10" em™) (keV) (°C) (min)
6/6 180/ 130 650 1 Ar
In/As
6/6 180/ 130 700 1 Ar
6/6 180/ 130 750 1 Ar
6/6 180/ 130 800 1 Ar
6/6 130/ 130 650 1 Ar
Ga/ As
6/6 130/130 700 1 Ar
6/6 130/ 130 750 1 Ar
6/6 130/ 130 800 1 Ar
1,5/4,5/6 | 180/130/130 650 1 Ar
In0,25/Ga0,75/As
1,5/4,5/6 | 180/130/130 700 1 Ar
1,5/4,5/6 | 180/130/130 750 1 Ar
1,5/4,5/6|180/130/130 800 1 Ar
3/3/6 180/130/130 650 1 Ar
In0,5/Ga0,5/As
3/3/6 180/130/130 700 1 Ar
3/3/6 180/130/130 750 1 Ar
3/3/6 180/130/130 800 1 Ar
4,5/1,5/61180/130/130 650 1 Ar
In0,75/Ga0,25/As
45/1,5/6|180/130/130 700 1 Ar
45/1,5/6|180/130/130 750 1 Ar
45/1,5/6|180/130/130 800 1 Ar
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2.3 Dispositifs expérimentaux pour la caractérisation des nanocristaux
2.3.1 Caractérisations structurales

Afin d’analyser les couches implantées précédemment décrites et extraire les
paramétres structuraux (taille, parameétre de maille, structure cristalline, ...) des ncx obtenus,
nous avons utilisé des outils disponibles au sein du laboratoire ICube et dans certain cas, des
outils d’autres laboratoires qui ont été utilisés dans le cadre de collaborations. La partie
suivante est un bref passage en revue de ces techniques et de leur intérét pour la

caractérisation structurale de ncx semi-conducteurs enfouis dans des matrices.

2.3.1.1 Sonde atomique tomographique (SAT)

La sonde atomique tomographique (SAT) est un outil qui permet d’étudier la matiére a
I’échelle atomique. Elle permet également la reconstruction en 3D des volumes analysés.
Nous avons eu "opportunité d’utiliser cette technique pour connaitre I’origine des atomes
formant les nanoparticules de silicium enfouis dans le SiO; et également connaitre la position
des dopants dans la matrice. C’est dans le cadre d’une collaboration avec le groupe de
Physique des Matériaux (GPM) de Rouen, que nous avons eu la possibilité de caractériser en
SAT les couches de SiO, contenant les ncx de silicium dopés.

Cette méthode d’analyse est destructive et réalisée sous vide (10" Bar) et & des
températures tres basse (<80 K). L’échantillon est préparé sous forme d’une pointe dont le
rayon de courbure a I’extrémité ne dépasse pas 50 nm. Une tension positive de quelques
kilovolts est appliquée a 1’échantillon. Le champ ¢lectrique crée a I’apex de la pointe est
légeérement inférieur au champ d’évaporation des atomes de la pointe.

Des impulsions laser femto seconde (A = 343 nm) envoyées a une fréquence, f,
déclenchent 1’évaporation des atomes de la pointe en leur fournissant 1’énergie nécessaire
pour les ioniser. Les parameétres expérimentaux des impulsions laser utilisés dans le cas des
couches de SiO; contenant les ncx de Si intrinseques et dopé sont : Epuise = 50 nJ, Atpuise = 350
fset f =100 kHz.

L’impulsion laser permet également de savoir a quel moment I’ion quitte 1’échantillon,
une étape indispensable pour mesurer le temps de vol d’un ion. L’identification des ions
évapores est basee donc sur le principe de la spectrométrie de masse a temps de vol.

Les ions évaporés sont alors détectés par un détecteur. Deux galettes de microcanaux

transforment dans un 1 temps les impacts des ions en gerbes d’électrons. Ces gerbes
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d’¢lectrons sont ensuite détectées par un détecteur, dit « aDLD » (pour advance Delay Line
Detector), sensible a la position des impacts.
La reconstruction tridimensionnelle du volume analysé est faite de la maniére
suivante :
¢ La position de chaque impact sur le détecteur aDLD est repérée en
coordonnées x et y.
¢ La profondeur z correspond a 1’évaporation d’une tranche de matériau de
volume v et I’incrément Az est calculée donc pour chaque événement.
La nature chimique et les coordonnées X, y et z permettent de reconstruire le volume
analyse atome par atome.

Le principe de fonctionnement de la SAT est reporté sur la Figure 11.4 [3].

Galettes de Détectour
Pointe (R < 50nm) microcanaux
G otl " < " :
1 . 1
g ; -
i t, ol i
+V Impulsion Impact sur —
Laser le détecteur

O 3

Figure 11.4 Principe de fonctionnement d 'une sonde atomique Laser. Les atomes de I’échantillon sont ionisés a
I"aide d’un potentiel positif et d’impulsions laser et accélérés vers un détecteur aDLD sensible en position. Le
temps de vol d’un ion est mesuré entre l'impulsion laser et ['impact sur le détecteur [3].

2.3.1.2 Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une méthode d’analyse rapide, commode et non destructive
pour les études vibrationnelles et structurales. Cette technique est trés sensible aux
arrangements locaux et aux vibrations des atomes dans un matériau. Elle se base sur la
diffusion in¢lastique du faisceau laser incident par 1’échantillon ce qui implique un échange
d’énergie entre le photon incident et le matériau analysé via la création ou I’annihilation d’un
phonon. Parmi les informations que peut fournir un spectre Raman, nous pouvons citer :

¢ La nature des especes chimiques contenues dans le matériau a travers la
position des pics.

¢ La taille des cristaux des especes contenues dans le matériau décrite par la
largeur du pic a mi-hauteur.

¢ La valeur de la contrainte a partir du décalage du pic par rapport a celui du

matériau de référence.
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Les mesures Raman ont été enregistrées en utilisant un spectrométre LabRAM
ARAMIS (Horiba Jobin Yvon) équipé d’un laser émettant a 532 nm. L’objectif utilisé est
(x100) et la détection est assurée avec une caméra CCD refroidie par un module Peltier. La
taille du spot laser est ~ 0,4 um avec une puissance variable entre 0,9 et 90 mW afin de ne pas
provoquer 1’échauffement local de 1’échantillon. La lumiére diffusée par effet Raman passe
d’abord par un trou confocal de 50 pm puis elle est dispersée avec un monochromateur équipé
d’un réseau de 2400 traits / mm offrant une résolution spectrale de 1 cm™. Toutes les mesures
ont été effectuées a température ambiante et avant chaque mesure le systeme est calibré avec

la bande transversale optique (TO) & 520,8 cm™ d’un échantillon de silicium monocristallin.

2.3.1.3 Spectroscopie de rétrodiffusion Rutherford (RBS)

Outre son systeme d’implantation, le laboratoire ICube posséde un accélérateur 4 MeV
de type Van de Graaf. Cet accélérateur permet d’une part d’irradier des échantillons mais
offre aussi la possibilité d’accéder a des méthodes originales d’analyse de couches minces( ~1
um d’épaisseur).

L’analyse par faisceau d’ions est un terme générique qui reprend toutes les méthodes
qui sont basées sur les interactions, aux niveaux nucléaire et atomique, d’un faisceau de
particules chargées avec un échantillon-cible. Lorsqu’une particule chargée énergétique (de
I’ordre du MeV) pénétre dans un matériau, elle interagit avec les électrons et les noyaux des
atomes constitutifs de la cible. 1l en résulte un ralentissement et une éventuelle modification
de sa trajectoire, mais aussi une émission secondaire de rayonnements X caractéristique des
éléments contenus dans 1’échantillon.

La rétrodiffusion Rutherford (RBS) d’ions légers est une méthode d’analyse
quantitative basée sur les interactions coulombiennes entre les noyaux du projectile et ceux
des atomes de la cible. Elle est non destructive et indépendante des liaisons chimiques. Elle
permet de déterminer la composition chimique des régions proches de la surface (~ 1 pum)
d’un matériau.

La technique de RBS consiste a mesurer le nombre et I’énergie d’ions rétrodiffusés
selon un angle donné aprés interaction avec les atomes de la cible. Ces informations
permettent d’accéder aux masses atomiques et aux concentrations ¢élémentaires des
constituants de la cible en fonction de la profondeur.

En RBS, I’énergie des ions rétrodiffusés est mesurée par un détecteur solide au
silicium (une jonction p-n polarisée a quelques dizaines de volts) placé, dans notre cas, a 160°

du faisceau incident. Des charges sont créées par chaque particule dans la zone de charge
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d’espace du détecteur en quantité proportionnelle a son énergie. A 1’aide du champ ¢électrique
intense qui regne dans cette région, elles sont rapidement collectées, créant une impulsion de
tension aux bornes de la résistance de charge du préamplificateur. Ces impulsions sont encore
amplifiées et mises en forme pour finalement étre classees en fonction de leur importance
(c'est-a-dire en fonction de 1’énergie des particules), constituant un « spectre » - nombre
d’événements en ordonnée, énergie en abscisse. La résolution en énergie du détecteur est de
I’ordre de 13 keV et elle se dégrade rapidement si on utilise des projectiles de masse élevée.
Un bon compromis consiste a utiliser I’hélium. Les échantillons a analyser sont placés dans la
chambre d’analyse qui est une sorte d’enceinte cylindrique ot régne un vide de I’ordre de 10
torr.

Le cas le plus favorable est celui d'une impureté lourde dans une matrice 1égére. C’est
le cas de I’indium, I’arsenic et le gallium (M, ~ 115 et Masca ~70) dans la couche de silicium
(Mgj = 28). L’exemple de la Figure I1.5 (en haut) illustre un spectre typique obtenu pour une
couche de silicium implantée séquentiellement avec 1’arsenic et le I’indium. II s’agit de
I’échantillon In / As avant le recuit. Les profils en profondeur des atomes d’As et d’In dans le
Si ont été mesurés en utilisant un faisceau d’ions *He* & 2 MeV incliné & une incidence de 10°
par rapport a la normale de I’échantillon et avec un angle de diffusion de 160°. L’angle de
sortie résultant de 30° par rapport a la normale conduit a une résolution en profondeur
suffisante pour analyser les couches implantées et pour séparer les profils des deux éléments
enfouis dans le silicium. Par contre, dans le cas de I’échantillon Ga / As la séparation des
profils n’est pas possible a cause de leurs masses atomiques tres proches.

Un spectre RBS contient en effet une information sur la distribution en profondeur des
¢léments constitutifs de la cible, comme montré dans I’exemple de la Figure I1.5. Lorsqu’une
rétrodiffusion se produit a la profondeur x dans la cible, la particule a perdu de I’énergie pour
arriver jusqu’a x, puis elle devra encore en perdre pour revenir vers le détecteur. Connaissant
les pouvoirs d'arrét (3—i) et les facteurs cinématiques K (ils sont caractéristiques de chaque
type d'atome entrant en collision et sont connus et références dans les logiciels de traitement
de spectres), on peut convertir le spectre, initialement représenté en énergie de particules
rétrodiffusées, en un profil de concentration en profondeur pour chaque élément présent dans
I'échantillon, comme montré sur les profils reportés sur la Figure 1.5 correspondant au cas

d’une implantation consécutive d’As et d’In dans une couche de Si (échantillon In/ As).
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Figure 11.5 Exemple d un spectre RBS (en haut) aprés acquisition pour [’échantillon In | As (Tableau 1114). Une
fois les données traitées, on obtient les distributions en profondeur de [’indium (en bas a droite) et de I’arsenic
(en bas a gauche) dans la couche de Si.

2.3.1.4 Diffraction des rayon-X en incidence rasante (GIXRD)

Pour I’extraction des paramétres structuraux (paramétre de maille et composition
chimique x) des ncx d’InyGa;xAs obtenus par synthése ionique dans le silicium, nous avons
utilisé la diffraction de rayons-X en incidence rasante (GIXRD : Grazing Incidence X Ray
Diffraction) car elle permet d’obtenir des informations sur la structure cristallographique de
I’extréme surface des couches implantées et recuites (Figure 11.6). L’utilisation d’un angle
d’incidence trés faible (généralement inférieur a 3°) entraine une faible pénétration des rayons

X dans le matériau, ce qui permet de limiter ’analyse aux couches superficielles du matériau.

Figure 11.6 schéma montrant le rayon X en incidence rasante et le faisceau de diffraction.
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Un partenariat avec I’Institut de Physique et de Chimie des Matériaux de Strasbourg
(IPCMS) a permis d’effectuer des mesures de GIRXD sur les couches de silicium implantées
et recuites. L’équipement utilisé est un diffractométre Rigaku Smartlab® équipé d'un tube
scellé Cu (Kal, 45 kV, 200 mA, 2=0.15406 nm), d’'un monochromateur avant configuré par
une succession de deux monocristaux de Ge orientés (220). La détection est assurée par un
photomultiplicateur & comptage de scintillation avec préamplificateur. La collecte des
données a été réalisée pour 26 compris entre 20 et 80° avec un pas de 0,02°. Les analyses ont
¢été réalisées avec des angles d’incidences a compris entre 0,3° et 8°. La Figure 11.9 montre
I’évolution de la profondeur de pénétration des rayons X dans le silicium en fonction de
I’angle d’incidence a. Il est clair que, pour un angle d’incidence égal a 0,3°, la couche de
silicium analysée s’étend de la surface jusqu’a une profondeur de ~ 100 nm. Pour des angles
d’incidence supérieurs a 0,3°, la profondeur de pénétration augmente rapidement et elle atteint

environ 100 um pour o = 0,5°, et pour o = 5° on est sUr que tout le substrat est analysé [4].

4 mm

10° s

~ 100 ym

10"

1 pm

Penetration depth. (nm)

10°

100 nm

0.1 02 U 0.5 1 2 5

Grazing incidence angle, o ()

Figure 11.7 Evolution de la profondeur de pénétration du rayon X dans le silicium en fonction de I’angle
d’incidence a [4].

Lorsqu’un rayon X pénétre dans un cristal, celui-ci est diffracté si son angle
d’incidence satisfait la loi de Bragg décrite dans 1’équation (2.1):
2 dpjSinf = ni (2.1)
avec .
* dh @ la distance entre deux plans cristallographiques d’indice hkl (h, k et | sont
les indices de Miller) (en nm).
* 0 : angle d’incidence du rayon X (appelé angle de Bragg) (en °).
*n : ordre de la diffraction (nombre entier).
* A : longueur d’onde du rayon X d’incidence (en nm).
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A partir de la position des pics de diffraction, la loi de Bragg permet de déduire les
distances interréticulaires et, donc, de déterminer la structure cristallographique du matériau.
Chaque phase cristalline posséde un spectre de diffraction unique car la position des pics
dépend des dimensions de la maille élémentaire et de la structure et les intensités des pics
dépendent de I'arrangement des atomes dans le cristal.

En comparant la position des pics de diffraction a des fichiers de référence (ICDD :
Internationale Centre for Diffraction Data), il est donc possible didentifier les phases
cristallines.

Les pics de diffraction théoriques sont des pics de Dirac qui s'élargissent dans le cas de
cristaux de petites tailles, principalement a cause de trois effets :

¢ Le nombre de plans diffractant est nettement moins important que pour une
structure parfaite.

¢ Le rapport surface/volume devient important, ce qui produit une relaxation au
niveau de la surface et modifie les distances entre les plans. Les pics de diffraction
se décalent légérement avec la taille des cristallites. Le pic final, qui est une
superposition des différents pics, est donc élargi.

¢ Les deéfauts apparaissant en surface rompent la continuité des plans en
provoquant ainsi un décalage des pics.

De ce fait, un compose avec une cristallinité importante aura un pic trés fin. Ce pic verra
sa largeur a mi-hauteur augmenter au fur et & mesure de la diminution de la taille des

cristallites. La variation de cette largeur permet de mesurer la taille de cristallites.

2.3.1.4.1 Détermination de la taille des cristallites

De nombreuses études sont consacrées a la détermination de la taille des cristallites
[5 - 8]. Mais la méthode la plus simple et la plus rapide est d'utiliser la formule de Scherrer [5]
qui relie la taille des cristallites supposant avoir des formes sphériques et la largeur a mi-

hauteur de la raie de diffraction selon la loi :

0,9%xA
" CosOXFWHM

ou @ est le diamétre des cristallites.

(2.2)

De nombreux résultats obtenus en utilisant cette formule montrent une erreur de 10 a
30 % sur les tailles. La taille des cristallites a tendance a étre surestimée.
Nous avons utilisé cette équation pour estimer la taille moyenne des ncx d’InAs, de GaAs

et d’ Inxeal.xAS .
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2.3.1.4.2 Détermination de la composition chimique des cristallites d’InyGa;.xAS

La distance interréticulaire, dnw, dans le cas d’une maille cubique comme celle de

1I’InyGa;«As, est donnée par :

dpa = % (2.3)
OU aexp est le paramétre de maille expérimental d’In,Gay.xAs. Les différents indices de Miller
(hkl), ont été identifiés en comparant la position des pics de diffractions des rayons X dans le
spectre expérimental avec ceux de la fiche ICDD. Cette identification a permis de calculer
Aexp-

Une fois que le parametre de maille des cristallites d’InyGa;-xAs est connu, nous avons
utilisé la loi de Vegard (2.4) pour calculer la composition chimique, X :

Aexp = QArnasX + Agaas (1 —x) (2.4)
OU Qppas €t agqas sont les paramétres de maille connus d’InAs et de GaAs massifs valant

respectivement 0,60583 et 0,5653 nm [9].

2.3.2 Caractérisations optiques
2.3.2.1 Spectrométrie de Photoluminescence (PL)

L’observation de la recombinaison radiative des paires électron-trou dans les semi-
conducteurs nécessite d’abord 1’absorption d’un photon d’énergie hc/A supérieure a la largeur
de la bande interdite Eg.

Le principe de cette technique est d’exciter des électrons de la bande de valence pour les
faire passer dans la bande de conduction. Apres un certain temps, ces électrons vont se relaxer
et lors de la recombinaison entre les paires électrons-trous (appelés excitons) ils émettront des
photons, des phonons ou des électrons Auger. La spectrométrie de PL s’intéresse aux photons
émis.

Des recombinaisons radiatives dans un matériau peuvent étre causées par :

¢ des recombinaisons inter-bandes. On peut citer, par exemple, la recombinaison
entre le plus bas niveau de la bande de conduction et le plus haut niveau de la
bande de valence. Dans ce cas, 1’énergie libérée correspond a I’énergie du gap du
matériau.

¢ des impuretés qui peuvent former des centres de recombinaison dans la bande

interdite d’un semi-conducteur
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¢ la surface des semi-conducteurs ou des états de surface peuvent étre présents et
constituer des sites privilégiés pour la recombinaison.

Des défauts a 1’interface ncx / matrice peuvent agir comme des centres non recombinants
et tuer la PL.

L’énergie du pic du spectre de photoluminescence (PL) des couches de SiO, implantées
avec le silicium et recuites est une estimation de 1’énergie du gap des ncx de Si confinés dans
SiO,. Dans la littérature, on trouve souvent des courbes de confinements expérimentales qui
sont des courbes montrant 1’évolution de la taille des ncx (souvent déduites a partir des
images de microscopie ¢lectronique en transmission) en fonction de 1’énergie du pic de la PL.
Par conséquent, la spectrométrie de PL est une technique trés intéressante permettant de
mettre en évidence ’effet de confinement quantique d’un matériau de petit gap inséré dans un
autre matériau de grand gap. Elle est aussi une méthode non destructive.

Toutes les mesures de la PL effectuées dans ce travail ont été enregistrées a
température ambiante en utilisant un laser YAG de classe 4 triplé émettant a 355 nm (~ 3,5
eV) et a 532 nm (~ 2,2 eV) et de puissance ~ 60 mW. La taille du spot laser est ~ 1 mm. La
fréquence de modulation du signal laser est 15 kHz. La sélection de 1’excitation a 355 nm
(excitation utilisée dans de ce travail) est faite par un filtre passe bande qui permet de couper
I’autre longueur d’onde d’excitation située a 532 nm.

La luminescence de 1’échantillon, focalisée a ’aide d’une lentille convergente, est
filtrée par un filtre passe haut en plexiglas afin d’atténuer la diffusion laser a 355 nm.
Finalement, le rayonnement de la luminescence est collecté par une fibre optique reliée au
spectrométre BWTek BCR 112E couplée avec une caméra CCD ayant une résolution en
longueur d’onde de 5 nm. Le systéme est calibré avec une lampe tungsténe de spectre connu.
La Figure 11.8 montre le chemin optique du laser et les différents dispositifs expérimentaux
décrits ci-dessus.

Figure 11.10 Montage expérimental utilisé pour la caractérisation optique des ncx de Si dopés par spectrométrie
de PL.
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2.3.2.2 Durée de vie de la PL

Les mesures de la durée de vie de la PL ont été enregistrées a une longueur d’onde
d’émission fixe, généralement, celle du pic de la PL. La source et I’excitation laser sont
identiques a celles utilisées lors des mesures de la PL, par contre, la fréquence de modulation
du signal est de 1 kHz. La dispersion de la luminescence de 1’échantillon est assurée par un
monochromateur équipé d’un réseau de 1200 traits / mm blazé a 500 nm. La détection est
effectuée, par la suite, par un tube photomultiplicateur (PMT) a comptage de photons. La

résolution temporelle des impulsions laser, Atyuise, €st d'environ 1 ns.

2.3.2.3 Spectrométrie d’absorption : PL en mode excitation (PLE)

Lors des mesures de PLE, I’intensité de la PL a une longueur d’onde d’émission fixe
(généralement celle du pic du spectre de la PL) a été mesurée en fonction de la longueur
d’onde d’excitation. Les spectres PLE ont été enregistrés pour avoir des données sur le
comportement d’absorption des ncx de Si. En effet, la spectrométrie de PLE donne une idée
directe sur le coefficient d’absorption des ncx de Si si la couche de SiO; est assez fine et si le
temps de relaxation de 1’excitation vers le niveau émetteur est faible par rapport au temps de
réponse de la PL [9]. Nos échantillons satisfont ces conditions.

Les mesures de PLE ont été réalisees, en collaboration avec 1I’Institut Pluridisciplinaire
Hubert CURIEN (IPHC) de Strasbourg, par un un spectrofluorimétre Fluoromax 4 (Horiba
Jobin Yvon). Cet appareil est équipé d’une lampe blanche a Xénon de puissance 150 W,
utilisée comme source d’excitation. La dispersion de la lumiere est effectuée par deux
monochromateurs équipés de réseaux de 1200 traits / mm blazés a 330 nm (excitation) et a
500 nm (émission). La détection en émission est assurée par un tube photomultiplicateur a

comptage de photons. La résolution en excitation et en émission est de 6 nm.

2.3.3 Caractérisations électriques

Des capacités Métal Oxyde Semiconducteur (MOS) ont été réalisées sur les couches
de SiO, co-implantées avec le silicium et le dopant (arsenic, phosphore et bore) et recuites.

Les contacts en face arriére (ohmiques) ont été réalisés par évaporation d’aluminium
(substrat de silicium de type n) ou d’or (substrat de silicium de type p) sur la totalité¢ de la
surface arriére, préalablement grattée au diamant. Les contacts en face avant (Grille) ont été
formés par évaporation d’aluminium avec un masque ce qui a permis 1’obtention de plots
circulaires d’Al avec une surface de 1 mm?. Les épaisseurs des couches métalliques en faces

avant et arriére sont identiques et valent 100 nm.
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Les mesures ont été effectuées sous pointes a 1’aide d’un Agilent 4156C. La face

arriere est maintenue a la masse, la tension étant appliquée sur le contact face avant (Figure
11.11).

[ ——

Agient 3)56C Peeostion. >
Samcoadusts Prasste
Aazryoer

Figure 11.11 Dispositif pour les mesures 1(V).
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Chapitre 111 : Synthése et dopage des nanocristaux de Si enfouis dans SiO,

Dans ce chapitre, je présente 1’étude réalisée sur la possibilité de croitre des ncx de Si
dopés enfouis dans le SiO, par la co-implantation du Si + dopant suivie par un recuit
thermique classique dans un four. La mise en évidence du dopage est montrée par des
mesures de Sonde Atomique Tomographique™ et également par des mesures de spectroscopie
Raman. Des mesures électriques 1(Vg) sont aussi réalisees sur ces couches de SiO,. Une fois
que le dopage des ncx est confirmé, nous passons a 1’étude des propriétés optiques de ces ncx
par PL / PLE et par I’évolution de la durée de vie de la PL en fonction de la dose de Si et des
atomes de dopants. Les résultats optiques sont finalement comparés a un modéle statistique

simple.

3.1 Mise en évidence du dopage des nanocristaux de Si
3.1.1 Analyses par Sonde Atomique Tomographique

Pour cette analyse, nous avons utilisé un substrat enrichi en %Si. Le film de %SiO,
correspondant a été implanté séquentiellement avec le 2°Si (6x10*® cm™, 50 keV) et le dopant
avec la dose la plus élevée (5x10™ cm™) et a I’énergie convenable permettant de superposer

les profils d’implantation (Chapitre II).

3.1.1.1 Analyse macroscopique de la couche de #SiO,

La composition générale de la couche de SiO, co-implantée Si+dopant et recuite a été
mesurée. La Figure Ill.1.a montre le profil de concentration des atomes de °Si et de I’As
implantés dans chaque couche analysée. Nous voyons bien que les profils de Si et de I’As se
superposent bien dans le film de SiO,. Sur le graphe de la figure I11.1.b, nous voyons, en plus
des profils de Si implanté et d’As, le profil de %*Si de la matrice (signal noir) qui augmente
vers la surface de 1’échantillon. Aprés la superposition des profils d’O (signal vert sur la
Figure 111.1.c) et de #Si (signal rouge sur la Figure 111.1.c), nous constatons que le manque
d’O et Iaccumulation du Si se produisent au méme endroit dans SiO,. Cette observation
indique la couche de SiO; dans la quelle les nps de Si sont probablement formés.

Dans 1’échantillon dopé P, le profil du *®Si de la couche implantée (signal noir sur la
Figure II1.2) n’évolue pas de la méme facon que celle dans 1’échantillon dopé As. En effet, le
profil de 2®Si reste constant dans la couche. Par contre, le silicium et le phosphore co-

implantés (Figure 111.2) sont bien superposés dans la couche de SiO..

* effectuées au laboratoire GPM de Rouen
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Figure 111.1 Profils de concentration en %Si, As et O réalisés sur la couche de SiO, co-implantée Si+As
[Cliché GPM, Rouen].
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Figure 111.2 Profils de concentration en %Si, et P réalisés sur la couche de SiO, co-implantée Si+P [Cliché
GPM, Rouen].
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Dans les échantillons dopés As et P, les profils du #Si et du dopants co-implantés
augmentent ensemble jusqu’ a atteindre un maximum de 10 % pour le *Si et 1 % pour le
dopant. Ces concentrations correspondent a celles estimees par SRIM qui indiquent une
concentration atomique maximale de Si de ~ 13 % et des concentrations atomiques d’As et de
P égales a 1,35 et 1,1 %, respectivement, a ~ 76 nm.

Des mesures de SIMS sont effectuées sur les deux échantillons dopés As et P. Ces
mesures sont montrés sur les Figures IIl.3.a (As) II1.3.b (P). D’aprés ces mesures, nous
trouvons des doses d’As et de P de 5,65 et 6,8x10* cm™, respectivement. Et nous trouvons
également, des concentrations au pic égales a 1,5 et 1,7 % pour I’As et le P, respectivement.
Ces deux mesures nous ont permis de confirmer la conservation des doses implantées des
dopants et nous ont permis également de montrer que les profils du ?°Si et du dopant sont bien

superposées dans la couche de SiO, avec des pics situés a 55 nm.
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Figure 111.3 Mesures SIMS effectuées sur les deux échantillons dopés As (a) et P (b).

3.1.1.2 Analyse atomique des nanoprécipites de Si

La distribution 3D des atomes de ?®Si de la couche de SiO, implantée uniquement avec

du 2Si est montrée sur la Figure 111.4.

Les contours d’iso-concentrations des atomes de 2Si mettent en évidence 1’existence
d’une zone avec des amas de silicium. En outre, un examen attentif de la distribution 3D des
atomes de 2®Si et de *°Si (Figure I11.4.b) montre que les amas formés sont composés d’un

mélange des atomes de %Si de la matrice hdte (points rouges) et des atomes de 2°Si implantés
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(points verts). De plus, une faible concentration de ?°Si reste dissoute dans 1’oxyde. La taille

moyenne des amas est de 1’ordre de 3 nm.
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Figure 111.4 a) Carte 3D des atomes de 2Si dans [’échantillon implanté Si et recuit. Un point représente un
atome. Les amas sont révélés a partir des contours des iso-concentrations. b) Une tranche de 2 nm d’épaisseur
reconstruit a partir du volume 3D montré dans a). Les atomes de 2Si (points rouges) et de 2°Si (points verts)

sont montrés [Cliché GPM, Rouen].

La Figure 111.5.b montre une vue typique du volume analysé représentant les atomes
de silicium et des atomes d’arsenic dans I’échantillon co-implanté 28Si + As et recuit. Cette
image montre clairement une accumulation des atomes d’arsenic dans la zone des
nanoprécipités (nps) de silicium avec une faible quantité restant dans 1’oxyde. La méme chose
est observée pour les atomes de phosphore dans 1’échantillon co-implanté ?°Si+ *'P comme
montré sur la Figure I11.5.c.

Le phosphore a la particularit¢ de s’évaporer facilement sous forme d’ions
moléculaires, et, en fait, des ions de *'P," et de ?®Si*!P* ont été détectés dans les nps prouvant
qu’une grande concentration de phosphore est réellement intégrée a I’intérieur des nps de
silicium. Par ailleurs, quelques molécules d’OP* ont été aussi détectées. Une analyse fine des
reconstructions 3D montrent que ces derniers sont préférentiellement localisées dans la
matrice et aussi a ’interface des nps, mettant en évidence que les atomes d’oxygeéne ne sont
pas présents a I’intérieur des nps de silicium. Apres la manipulation de ces images 3D (Figure
[11.5.b et 111.5.¢), nous concluons sans ambigiiité que les atomes de phosphore et de I’arsenic
sont effectivement inclus a Dl’intérieur des nps de silicium, sans aucune accumulation

significative aux interfaces ncx / SiO,, méme en considérant les molécules d’OP”.
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Figure 111.5 @) Analyses des images de la SAT de I’échantillon co-implanté Si+As. Les atomes de “Si sont
montrés par des points rouges mettant en évidence la présence de nps de Si dans la région sursaturée en Si. b)
Une vue de plan d’un fine couche de ~2 nm d’épaisseur prise a partir de la reconstruction du volume montré
dans (a) : les atomes d"®As (points bleu) sont montrés en plus des atomes de %Si, montrant la présence d’une
grande quantité d’As dans les nps du Si. ¢) Une vue de plan homologue est extraite & partir de /’échantillon co-
implanté Si+P : les atomes de *'P (points noires) sont montrés aussi en plus des atomes de Si mettant en
évidence la présence d’une grande quantité de P a l'intérieur des nps de Si [cliché GPM, Rouen].

En plus de la détermination de la position exacte des dopants, les analyses en SAT
nous ont permis d’obtenir une distribution de taille des nps a travers le film de SiO,. Les
histogrammes correspondant, montrés sur la Figure I11.6, indiquent que la distribution de
taille des nps contenant les atomes d’arsenic s’étend de moins d’1 nm jusqu’a 3,5 nm, avec
une taille moyenne de ~2 nm (Figure 111.6.a). Par contre, la distribution de la taille des nps
contenant les atomes de phosphore s’é¢tend de moins 1 nm jusqu’a 4,5 nm avec une taille

moyenne de 3 nm (Figure I11.6.b). Ces résultats montrent que la nature du dopant affecte la
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distribution de la taille des nps : une distribution de tailles plus fine avec une taille moyenne
plus petite de nps contenant 1’arsenic en comparaison avec la distribution des tailles et la taille

moyenne de ceux contenant le phosphore.
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Figure 111.6 Distribution de la taille des nps de Si dans les deux couches de SiO, : co-implantées Si+As (a) et
Si+P (b) avec les doses les plus élevées : 6x10'® cm™ (Si) et 5x10™ cm (dopants).

Dans le cas du bore, nous avons obtenu un résultat inverse. Dans ce cas, les atomes de
bore sont essentiellement localisés a la surface des nps.

Les mesures de SAT ont permis de mesurer la densité volumique des nps contenant
I’arsenic et le phosphore et ¢galement de mesurer la concentration atomique des dopants se
trouvant a I’intérieur de ces nps. Ces mesures ont été faites sur 8 couches de 5 nm dans le cas
de I’échantillon dopé As et sur 7 couches de 5 nm dans le cas de I’échantillon dopé P comme
montré dans le Tableau III.1. La densité volumique des nps contenant 1’arsenic varie entre ~
3,6x10" et ~ 1,3x10™ cm™ avec une densité moyenne de 8,2x10™ cm™. La concentration
d’atomes d’As au sein de ces nps varie entre ~ 6 et ~ 9 % avec une concentration moyenne de
~ 7,13 %. Dans le cas des nps contenant le phosphore, ils présentent une densité volumique
relativement plus faible variant entre ~ 4,4 et ~ 6,5x10*® cm™ avec une densité moyenne de
4,6x10" cm™. Par contre, la concentration d’atomes de P au sein des nps est plus élevée que
celle des atomes d’As variant entre ~ 8,8 et ~ 12 % avec une concentration moyenne de 8,5
%. Les pourcentages moyens des atomes de dopants se trouvant dans le volume de ces nps
sont élevés par rapport a ceux trouvés dans la littérature pour des nps de Si dopés avec le

phosphore formés dans I’oxynitrure par un dép6t chimique en phase vapeur [1].
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Tableau 111.1 Evolution de la densité volumique des nps contenant les atomes de dopants et de la concentration
atomique des dopants dans ces nps en fonction des couches analysées. Une couche a une épaisseur de 5 nm.

couche Densité nps  Densité Diamétre | Densité nps  Densité  Diamétre
contenant  atomique nps (nm) | contenant le atomique nps (nm)
’As (em®)  As (%) P(cm™®) P (%)
1 1,37E19 6,26 2 0 0 0
2 9,84E18 1,19 2,3 5,04E18 11,98 2
3 1,01E19 9,65 2,1 6,55E18 10,74 2,7
4 6,95E18 6,18 2,3 6,53E18 9,87 2,8
5 6,77E18 9,17 2,1 4,43E18 9,25 2,84
6 6,94E18 8,72 1,7 4,56E18 9,02 3,0
7 7,89E18 8,20 15 5,57E18 8,87 2,6
8 3,60E18 7,59 1,7 - - -
Moyenne 8,24E18 7,13 2 4,67E18 8,54 2,7

A la fin de cette partie, nous pouvons dire que les analyses en SAT réalisées sur les
couches de SiO, co-implantées Si + dopants montrent que les atomes donneurs (P et As) et les
atomes accepteurs (B) ont des comportements différents dans la couche de SiO; contenant les
nps de Si. Par contre, il est intéressant de réaliser que le comportement des dopants a 1’échelle
nanoscopique est exactement similaire a celui a 1’échelle macroscopique aux interfaces Si /
SiO,. En effet, dans le systeme massif, a 1’équilibre thermique, une ségrégation en faveur du
silicium est observée dans le cas du phosphore et de I’arsenic, par contre, la ségrégation est en
faveur de I'oxyde dans le cas du bore. Il semble que, au moins pour nos conditions
expérimentales, l’effet de la taille n’a pas altéré¢ significativement la ségrégation

thermodynamique des dopants.

3.1.2 Analyse Raman

Les analyses en SAT ont confirmé la présence de nps de Si contenant les dopants n,
cependant, elles ne renseignent pas sur 1’état structural de ces nps. Pour cette raison, la
spectroscopie Raman est réalisée sur des couche de SiO, co-implantées Si+dopant et recuites.

Pour cette étude, nous avons utilisé deux types de matrices hétes : le verre de silice et
le quartz cristallin. Nous avons utilisé ce type de substrats pour nous affranchir du pic de
silicium massif situé a 520,8 cm™,

Nous commencons par la mise en évidence de la présence de ncx de Si enfouis dans le
verre de silice. La Figure I11.7 montre le spectre Raman de la couche de verre de silice
implantée avec le Si (6x10™ cm™, 50 keV) et recuite. Nous identifions clairement le mode
optique transversal (TO) des phonons dans le Si. Cette bande peut étre divisée en deux
parties : une branche (TO,) avec un pic & 485 cm™ et une autre branche (TO,) avec un pic &
517 cm™ qui correspondent aux contributions du Si amorphe (Si-a) et du Si cristallin (Si-c),

respectivement [2].
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Figure 111.7 Spectre Raman des ncx de Si non dopés enfouis dans le SiO, (Quartz amorphe). Le spectre en rouge
représente la convolution des deux gaussiennes bleus des deux pics TO; et TO.,.

Notons que la position du pic TO, est décalée vers le rouge par rapport au pic Raman
TO du Si-c massif (520,8 cm™). Ce décalage (Aw) montre que le silicium partiellement
cristallin dans les films est soumis aux effets de confinements quantiques [2]. Ce résultat
confirme que les nanoprécipités observés dans les images de la SAT sont bien des
nanocristaux.
Un modeéle théorique établi par Zi et al. [3] relie le décalage Raman Aw a la taille moyenne
des ncx supposés ayant une forme sphérique. Le modele de Zi est décrit par I’équation (3.1)
ci-dessous :

Aw (D) = —AG)Y (3.1)
ou D est le diamétre des ncx de Si formés, a = 0,543 nm est le paramétre de maille du Si et
A = 47,41 cm™ et y = 1,44 sont les paramétres qui décrivent le confinement des objets de
tailles nanométriques et de formes sphériques. En utilisant cette équation, nous avons estimé
un diametre moyen de ncx D = 3,1 nm avec Ao = - 3,8 cm™,
La fraction du Si-c dans cet échantillon a été également quantifiée a partir de I’intégrale des
intensités des pics Raman du Si-a et du Si-c : |, et I, respectivement. Cette fraction est donnée
par I’équation (3.2) :

_ I
T Ie+ply

(3.2)

Cc

ou p est le rapport des efficacités Raman pour le Si-a et le Si-c. Bustarret et al. [4] ont établit
la relation (3.3) qui relie p et D (en angstrom) en considérant un confinement sphérique des

phonons :

D
p(D) = 0,1+ e &0 (3.3)
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Selon cette équation, le rapport des efficacités Raman (p) entre le Si-a et le Si-c tend vers 1
quand la taille des cristallites diminue. Nous avons utilisé cette formule pour trouver p = 0,98
et X. = 47 %. Ce pourcentage de Si-c présent dans notre échantillon est proche des valeurs
trouvées dans la littérature [2, 5].

Nous avons utilisé aussi la formule de Richter pour obtenir une estimation de D a
partir de la largeur & mi-hauteur (FWHM) du pic Raman des ncx de Si [6]. La formule de
Richter est décrite ci-dessous :

D+3,1309
0,81004xD-1,6053

FWHM/2 = (3.4)

En utilisant cette formule, nous trouvons D = 2,8 nm avec FWHM = 857 cm™. Par
conséquent, la mesure Raman montrée sur la Figure I11.7 présente une preuve directe de la
formation de ncx de Si d’une taille moyenne ~ 3 nm enfouis dans le SiO,.

Il est important de mentionner qu’une mesure Raman a été effectuée dans les mémes
conditions sur le verre implanté Si avant le recuit et aucun pic associé au Si-c n’a été observé.
Ce dernier résultat confirme encore une fois que le pic Raman & 517 cm™ est associé & la
présence des ncx de Si dans la couche de silice. En plus, les deux tailles trouvées a partir de la
formule de Zi (D = 3,1 nm) et de la formule de Richter (D = 2,8 nm) sont complétement en
cohérence avec celle extraite a partir des analyses en SAT (D = 3 nm).

Dans le cas des échantillons dopés n, les co-implantations du Si + dopant ont été
effectuées dans le quartz cristallin.

Etant donné que nous avons changé de matrice hote, nous avons implanté au départ le
Si seul dans les mémes conditions (6x10*° cm™ & 50 keV) pour vérifier la formation des ncx
de Si avant I’étape du dopage. La Figure I11.8 montre le spectre Raman de cet échantillon
avant et apres le recuit. Des mesures Raman sont aussi effectuées sur un substrat de silicium
(ligne nommeée Si de référence sur la Figure 111.8) et aussi effectuées sur le quartz utilisé dans
cette étude (ligne nommeée Quartz de référence sur la Figure 111.8). Nous ne voyons clairement
I’apparition d’un pic a 525,8 cm™ que dans le quartz implanté et recuit. Par conséquent, le pic
peut étre attribué a la formation de ncx de Si dans la matrice. Par contre, ce pic est décalé vers
le bleu par rapport au pic du Si massif (520,8 cm™) ce qui est contradictoire avec les effets de

confinement quantique.
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Figure 111.8 Spectres Raman des ncx de Si non dopés enfouis dans le quartz cristallin formés apres implantation
(6 x 10'° cm™) suivie par les deux recuits (croissance et passivation) et de [’échantillon implanté non recuit. Les
spectres de référence du Si cristallin massif et du quartz pure avant implantation sont aussi présentes.

Cependant, le désaccord est seulement apparent et peut étre résolu une fois les effets
de contraintes pris en compte. En effet, une contrainte de compression exercée sur les ncx par
la matrice peut engendrer ce décalage vers les hautes fréquences du pic Raman des ncx (Ao =
+ 5 cm™ dans notre cas) [7 - 10]. Arguirov et al. [7] ont observé une contrainte de
compression résiduelle dans leurs ncx de Si formés dans des couches trés fines de SiO; par
voie chimique dont la valeur augmente avec la diminution de 1’épaisseur des couches. Ils
attribuent cette contrainte a une tension hydrostatique résiduelle exercée par la matrice sur les
premiers grains de ncx de Si formés durant les premiers stades du recuit. Zacharias et al. [8]
ont montré que cette contrainte résiduelle dans ces ncx est induite & partir de la surface des
ncx et qu’elle est due essentiellement au désaccord de maille entre les deux réseaux : ncx et
matrice environnante (SiOy).

Pour le silicium [9], la valeur de la compression résiduelle peut étre estimeée a partir de
la formule (3.5).

p = Aw/1,88 (GPa) (3.5)

p la compression, et Ao le décalage entre le mode TO des ncx de Si et celui du Si-massif. En
utilisant cette 1’équation, la compression est estimée étre égale a 2,7 GPa. Cette valeur de
compression est dans 1’ordre de grandeur par rapport de ce qu’on peut trouver dans la
littérature [7].

Due au systeme de fixation de 1’échantillon lors de I’implantation ionique, une petite
zone au bord de I’échantillon est masquée et demeure non implantée. Donc, nous avons

effectué deux cartographies (1D) de PL et de Raman pour balayer les deux zones (zone non
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implantée et zone implantée) de 1’échantillon apres le recuit. Les deux cartographies sont

montrées sur les Figures I11.9.a et 111.10.a.
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Figure 111.9 a) Cartographie 1D de PL du quartz cristallin implanté Si et recuit. La cartographie est faite selon
l’axe y de -30 a 30 um avec un pas de 5 um et un pas de lum a l’interface zone implantée/zone non implantée
prise comme origine (y = 0). -30 um correspond a la surface de [’échantillon non implanté et recuit b) Evolution
de lintensité du pic de la PL situé a 713 nm en fonction de y.
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Figure 111.10 a) Cartographie Raman 1D du quartz cristallin implanté Si et recuit. La cartographie est faite
selon laxe y de -30 d 30 um avec un pas de 5 um. b) Evolution de intensité du pic Raman @ 526 cm™ en
fonction dey.

L’¢évolution de I’intensité du pic de la PL situ¢ a 713 nm et du pic Raman a 525,8 cmt
en fonction de Y (I’axe de balayage du faisceau laser en um) est montrée sur les Figures

111.9.b et 111.10.b, respectivement. Ce qui est intéressant dans ces deux graphes est la parfaite
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corrélation entre le signal de la PL et celui du Raman. En fait, les intensités de la bande de PL
située & 713 nm et du pic Raman situé & 525,8 cm™ sont significatives uniquement sur la
partie implantée. Par conséquent, nous pouvons conclure avec certitude que le pic Raman
observé a 525,8 cm™ est attribué aux vibrations des atomes de Si-c constituant les ncx de Si
enfouis dans la couche de quartz.

Une fois que la synthése des ncx de Si dans cette nouvelle matrice (quartz cristallin)
est confirmée, nous passons a I’effet du dopage sur les spectres Raman.

Cerdreira et al. [11] ont montré que des porteurs libres dans le Si-c massif fournis par
le dopage n (As et P) n’affectent pas le spectre Raman de Si a I’inverse du dopage p (B et Ga)
qui, lui, élargit le spectre. Par contre, quand le silicium est ramené a des petites tailles, nous
devons prendre en compte les effets de confinement quantique des phonons et aussi les effets
de contraintes résiduelles dans les ncx induites par la matrice environnante. Les évolutions
des spectres Raman en fonction de la dose d’implantation des dopants d’As et de P sont
montrées sur les Figures Ill.11.a et II.11.b, respectivement. La dose d’implantation de
phosphore a été variée entre 0,5 et 5x10™ cm™ par contre celle de I’arsenic a 6té variée entre 1

et 3x10%° cm™.

Quartz cristallin Quartz cristallin
£\
k) Siréf N [Siréf —
: \ /\\‘ - S — ;__ - ‘7Aa
Y ncx dopés As 3
- \ . 3x10" em”’ >
: \
§ g
3 \ 3
3
£ &“"*m-n As e
B 2
c 1x10 " em B
g c
7]
- z
ncx non dopés N ncx non dopés
“f=._Quartz de référencel v, Quartz de référence
") ; - |
‘480 495 510 525 540 555 570 585 600 480 495 510 525 540 555 570 585 600
Décalage Raman (cm’') Décalage Raman (cm’')

Figure 111.11 Evolution des spectres Raman des ncx de Si enfouis dans le quartz cristallin en fonction de la dose
d’implantation de I’As (a) et de P (b).

Nous commengons par le dopage des ncx avec I’arsenic. A premiére vue, en regardant

I’évolution des spectres Raman sur la Figure I11.11.a, on pourrait penser que le dopage

n’affecte pas le pic Raman des ncx. Cependant, une analyse plus fine en ajustant les spectres

-84-



Chapitre 111 : Synthese et dopage des nanocristaux de Si dopés enfouis dans SiO;

avec des fonctions gaussiennes apres la soustraction de la contribution du bruit de fond de la
matrice comme montreé sur la Figure 111.12, révéle que le dopage avec I’arsenic décale de plus
en plus le pic Raman des ncx vers les hautes fréquences avec 1’augmentation de la dose d’As.
La position de ce pic passe de 525,8 & 527,3 cm™ quand la dose d’As passe de 0 & 3x10%
cm™. Par contre, la largeur & mi-hauteur n’évolue pas aprés le dopage et elle vaut 11 cm™.

En effet, les analyses en SAT montrent sans ambigiiité que les atomes d’arsenic sont
introduits a D'intérieur des ncx avec des concentrations atomiques de I’ordre de 8 %. Par
conséquent, les atomes d’As (atomes beaucoup plus larges que les atomes de Si) pourraient
rendre la relaxation des ncx de Si enfouis dans le quartz cristallin plus difficile ce qui pourrait
contribuer & I’augmentation des contraintes résiduelles dans les ncx. L’augmentation des
contraintes de compression résiduelles dans les ncx décale le pic Raman vers les hautes

fréquences sans affecter significativement la largueur a mi-hauteur [7].

ncx non dopés
ncx dopés As , 1x10" em?
ncx dopés As , 3x10" em™

Quartz cristallin

Si ref

Intensité (u.arb.)

i 1

510 515 520 525 530 535 540

Décalage Raman (cm”)

Figure 111.12 Evolution des spectres Raman des ncx de Si en fonction de la dose de Si. Les lignes noires
représentent les courbes gaussiennes utilisées pour ajuster les spectres expérimentaux.

La différence entre la position du pic Raman des ncx dopés As a 3x10™° cm™ et du pic
de Si-massif est Ao = 6,5 cm™. En utilisant I’équation (3.5), nous trouvons une contrainte p =
3,5 GPa. Cette valeur correspond exactement a la valeur trouvée dans la réference

[10] : p = 3,5 GPa pour des ncx formés par depdt chimique en phase vapeur et ayant une
taille moyenne de 2,5 nm. Cette taille est proche de celle extraite a partir des images de SAT
(2 nm).
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Nous passons maintenant a 1’effet du dopage avec le phosphore sur le spectre Raman.
Les spectres Raman de la Figure 111.10.b ont été aussi ajustés avec des fonctions gaussiennes.
L’évolution du pic Raman des ncx de Si en fonction de la dose de phosphore est montrée sur
la Figure 111.13. Le dopage P cause I’augmentation de la largeur du pic Raman et la
diminution de son intensité jusqu’a sa disparition compléte apres le dopage a une dose de
1x10" cm™. La largeur & mi-hauteur passe de 11 & 14 cm™ quand la dose du dopant passe de
0 4 0,5x10™ cm™. En fait, le phosphore est introduit dans les ncx de Si avec une concentration
moyenne ~ 9 % (pour la dose de phosphore la plus élevée). Ce pourcentage de phosphore
dans les ncx peut générer un désordre important du réseau cristallin dans les ncx de Si [12].
Par conséquent, la durée de vie des phonons confinés dans les ncx contenant le phosphore
diminue ce qui pourrait expliquer I’augmentation de la largueur du pic Raman des ncx de Si
avec ’augmentation de la dose du phosphore jusqu’a sa disparition. Le dopage P cause aussi
un décalage de la position du pic Raman vers les hautes fréquences, elle passe de 525,8 (ncx
non dopés) a 530,6 cm™ (ncx dopés P & 1x10™ cm™). Ce décalage significatif est du
probablement au désordre important introduit par les atomes de phosphore dans les ncx.

ncx non dopés

ncx dopés P, 0,5x10"° em™
ncx dopés P, 1x10"° cm™

ncx dopés P, 5x10"° em™?

Quartz cristallin

Sirat

Intensité Raman (u.arb.)

/
/’/, ‘,

el v —

510 515 520 525 530 535 540

Décalage Raman (cm’)

Figure 111.13 Evolution du pic Raman des ncx de Si en fonction de la dose de P.
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3.1.3 Caracterisations électriques

Les analyses en SAT ont montré la formation de nps de Si contenant les dopants n et
la spectroscopie Raman a confirmé la qualité cristalline de ces nps contenant les dopants.
Maintenant, nous allons montrer que ces dopants sont électriquement actifs dans les ncx de Si.

L’activation électrique du dopage des ncx de Si enfouis dans une couche de SiO;
d’épaisseur 200 nm est examinée a travers l’influence de la dose des dopants sur les
caractéristiques des courbes 1(Vg) des structures MOS contenant ces ncx. Les courbes 1(Vg)
mesurées a température ambiante en obscurité sont montrées sur les Figures I11.14.a, 111.14.b
et 111.14.c pour les echantillons co-implantés Si+As, Si+P et Si+B, respectivement. Dans ces
trois figures, la ligne nommeée 0 correspond a I’échantillon non dopé (implanté uniquement
avec du Si avec une sursaturation de 38 %). Bien que ces caractéristiques présentent une assez
grande dispersion expérimentale (illustrée par les barres d’erreurs sur la Figure 111.14), il est
clair que 1’augmentation de la dose du dopant augmente significativement la densité du
courant pour Vg < 0 (substrat type-p en régime d’accumulation). Pour V¢ égale a -10 V, la
densité du courant vaut 0,75x10° A.cm? pour les ncx non dopés, et augmente,
respectivement, & des valeurs de 9x10~ et 1,4x10™* A.cm™ pour les ncx dopés P et As pour les
doses d’implantation les plus élevées utilisées dans ce travail (5x10* cm™). D’autre part,
méme pour les tensions et les doses d’implantation les plus €élevées, la densité du courant reste
trés faible pour Vg > 0, de Iordre de 4x10” A.cm™ pour une tension de 5 \V pour la dose
d’implantation 5x10* cm™. Par conséquent, les dispositifs contenant les ncx de Si dopés As et
P manifestent un net comportement redresseur c'est-a-dire que Vs < 0 correspondant a une
polarisation directe, par contre, Vs > 0 correspond a la condition de la polarisation inverse.

Par contre, les caractéristiques des courbes I(Vg) des structures MOS contenant les
ncx de Si dopés B sont complétement différentes (Figure 111.14.c). A I’exception des doses
faibles de bore, la densité du courant est trés élevée pour V¢ > 0, par exemple, pour la tension
5 V elle vaut 1,73x10% A.cm™ pour la dose de B 5x10* cm™. La densité de courant est de
méme ordre de grandeur (3,18x102 A.cm™) pour la tension -5V. Par conséquent, cette

structure ne présente pas d’effet redresseur.
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Figure 111.14 Evolution des caractéristiques des courbes 1(Vg) de la structure MOS contenant les ncx de Si
dopés As (a), P (b) et B (c) en fonction de la dose de ces dopants.

L’explication la plus logique de ce résultat c’est le fait que les atomes de bore sont
accumulés aux I’interfaces ncx / SiO, d’aprés les analyses de la SAT et par conséquent,
I’activation électrique de ces dopants n’est pas siire. En plus du bore détecté aux interfaces, le
bore restant dans la matrice peut introduire des pieges augmentant ainsi la densité du courant
dans les deux sens de polarisation.

Il est important de mentionner que les courbes 1(Vg) des échantillons implantés
uniquement avec les dopants n et recuits dans les mémes conditions présentent une tres faible
densité de courant en polarisation directe comme nous pouvons le voir sur la Figure 111.15. La
densité du courant dans les échantillons implantés uniquement avec les dopants ne varie pas
en fonction de la dose de ces dopants. En plus, ces structures ne présentent aucun effet
redresseur. Ce résultat nous a permis d’éliminer I’attribution de la conduction observée dans
les échantillons dopés n aux défauts d’implantation résiduels ou bien a la présence des
dopants dans la couche d’oxyde. L’augmentation de la densité du courant de la structure est

effectivement liée a la présence des électrons fournis par le dopage n dans les ncx de Si.
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Figure 111.15 Evolution des courbes 1(Vg) en fonction de la dose de I’As dans deux types d’échantillons :
échantillons implantés qu’As et échantillons co-implantés As + Si.
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Afin de mieux examiner I’efficacité du dopage n (As et P) des ncx de Si, nous avons
diminué 1’épaisseur de I’oxyde. La nouvelle épaisseur est 50 nm. Dans cette nouvelle couche,
nous avons implanté le Si + dopant a des énergies permettant d’avoir R, (Si+dopant) (la
profondeur moyenne de pénétration des atomes implantés) a ~ 25 nm. Par conséquent, nous
nous retrouvons dans cette nouvelle configuration avec un oxyde de contrdle et de tunneling
plus faibles que dans le cas des oxydes épais (200 nm d’épaisseur). Nous avons également
choisi le substrat du méme type que le dopant (type n) pour éviter de créer une jonction sous
I’interface SiO; / substrat de Si a cause de la queue du profil d’implantation des dopants qui
dépasse 1’oxyde.

Dans cette série d’échantillons, nous avons tout d’abord étudié I’influence du recuit de
croissance sur les caractéristiques des courbes 1(Vg) des structures MOS contenant les ncx de
Si non dopé. La Figure 111.16 montre 1’effet du recuit de croissance sur les caractéristiques de
la courbe 1(V¢) des structures MOS implantées uniquement avec le Si & 6x10*° cm™. Nous
voyons bien I’augmentation de la densité du courant apres le recuit de croissance pour Vg > 0
(substrat type-n en régime d’accumulation). La densité de courant passe de 1,48x10™° A.cm™
avant le recuit & 1,9x10° A.cm™ aprés le recuit pour Vg = +5 V.

Le schéma montré sur la Figure I11.17 propose les mécanismes possibles pour
expliquer I’augmentation de la densité du courant pour Vg > 0 associée a la présence des ncx.
En effet, une fois que les électrons passent du substrat vers 1’oxyde via le « tunneling FN »
[13], ces électrons peuvent passer d’un nc adjacent a 1’autre soit par un « tunneling » directe
(« tunneling assisté par ncx ») soit par 1’émission de Frenkel-Poole (FP) [14]. Les électrons
seront a la fin collectés par le métal soit par I’émission de FP ou par tunneling FN a travers la

derniére couche de SiO,.
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Figure 111.16 Evolution de la courbe 1(V¢) des structures MOS implantés Si (6x10*® cm, 15 keV) apres le recuit
de croissance.
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Figure 111.17 Schéma explicatif des mécanismes de conductions proposés pour expliquer I’évolution de la

courbe I(Vg) apres le recuit présentée pour Vg >0 V.

Nous passons maintenant a I’étude de 1’évolution des caractéristiques des courbes
(V) en fonction de la dose d’As et de P. L’évolution des courbes I(Vg) en fonction de la
dose de P est montrée sur la Figure 111.18. On constate une augmentation rapide de la densité
du courant apres le dopage pour Vg > 0. Le comportement redresseur est aussi observé apres

le dopage, méme si un courant inverse non négligeable existe pour Vg < -3V.
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Figure 111.18 Evolution des courbes I(Vg) en fonction de la dose du P. L’épaisseur de [’oxyde utilisé est 50 nm
et la dose du Si est 6x10'° cm™ (15 keV).

L’évolution de la densité du courant en fonction de la dose d’As est montrée sur la
Figure 111.19. La premiere remarque a tirer est que les valeurs des densités de courant en
polarisation directe (Vg > 0) sont clairement plus faibles que celles enregistrées dans le cas du
dopage avec le phosphore di probablement a un dopage plus efficace avec le phosphore. La
densité¢ du courant augmente également apres le dopage arsenic en gardant toujours 1’effet

redresseur de la structure.
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Figure 111.19 Evolution des courbes I(Vg) en fonction de la dose de I’As. L’épaisseur de I’oxyde utilisé est 50
nm et la dose du Si est 6x10'° cm™ (15 keV).

Dans les deux cas, le dopage augmente la densité du courant de la structure MOS tout
en gardant 1’effet redresseur. Cela est probablement du aux porteurs libres fournis par

I’ionisation des dopants dans les ncx.

3.2 Caractérisations optiques des nanocristaux de Si dopés
3.2.1 Analyses PL / PLE

3.2.1.1 nanocristaux non dopés

La Figure 111.20 montre les mesures de la PL faites a température ambiante sur les
couches de SiO, implantées avec différentes doses de Si et recuites. Elle montre ’effet de la
dose d’implantation de Si et aussi ’effet de 1’étape de passivation par le forming gaz (FG) sur
les caractéristiques des spectres de PL. Il est important de préciser que les couches de SiO;
juste apres I’implantation du Si ne révélent aucune PL. Ce résultat est important et il montre
clairement que la bande de PL observée dans les échantillons apres le recuit est liée a la
présence des ncx dans la couche de SiO,. Sur la Figure 111.20 nous voyons tres bien que le
recuit de passivation augmente I’intensité de la PL sans altérer sa forme géneérale. L’intensité
au pic de la PL augmente de ~ 80 % quelle que soit la dose d’implantation du Si. Ce résultat
confirme I’effet bénéfique de cette étape de passivation des centres non radiatifs situés aux
interfaces ncx / SiO,. La Figure 111.21.a montre 1’évolution de 1’énergie du pic de la PL en
fonction de la dose d’implantation du Si. Elle met en évidence un décalage vers le rouge du
spectre de la PL quand la dose de silicium augmente. En effet, le pic de la PL des échantillons

passivés passe de 1,73 & 1,61 eV quand la dose du Si passe de 2,5x10'® cm™ (16 % de
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sursaturation de Si au pic du profil SRIM) & 6x10'® cm™? (38 % de sursaturation de Si au pic
du profil SRIM). Ce décalage est du aux effets du confinement quantique : quand la dose de
silicium augmente, la taille moyenne des ncx augmente. L’évolution de la largeur a mi-
hauteur (FWHM) des spectres de PL des échantillons passivés et non passivés en fonction de
la dose d’implantation du Si est montrée sur la Figure 111.21.b. En fait, la largeur a mi-hauteur
des spectres de PL ne varie pas significativement aprés la passivation pour des doses de Si
inférieures & 6x10'® cm™. Par contre, on constate une nette diminution aprés passivation pour
la dose de Si la plus élevée due probablement a une passivation plus efficace par le FG. Il est
intéressant de remarquer I’augmentation de la largeur a mi-hauteur avec 1’augmentation de la
dose de Si probablement liée a une augmentation de la dispersion de tailles intrinséquement

lice a 1a méthode d’élobaration des ncx au sein de la matrice de SiO».
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Figure 111.20 Evolution des spectres de la PL des ncx de Si formés dans le SiO, aprés le recuit de croissance en
fonction de la dose de Si. Les spectres sont enregistrés avant et aprés le recuit de passivation et sont présentés,
respectivement, en pointillés et en traits pleins. Les pourcentages présentent les sursaturations de Si calculées a
partir de SRIM dans chaque échantillon.
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Figure 111.21 Evolution de I’énergie du pic (a) et de la largeur a mi-hauteur (FWHM) (b) du spectre de la PL
des ncx de Si enregistrés avant et aprés le recuit de passivation en fonction de la dose d’implantation du Si. Les
pourcentages présentent la sursaturation de Si dans chaque échantillon.

L’évolution des spectres de PLE en fonction de la dose du Si est montrée sur la Figure
I11.22.a. Les spectres sont lisses, sans traits marquants et d’allures quadratiques avec 1’énergie
comme les spectres d’absorption d’un semi-conducteur a gap indirect. Donc, méme pour des
dimensions nanoscopiques, le silicium reste fondamentalement un semi-conducteur a gap

indirect [15]. De ce fait, I’énergie du seuil d’absorption (i.e. du gap) des ncx est obtenue a

partir de I’intersection de /(Ip r X E) avec ’axe des énergies. Ce graphe, appelé « tracé de
Tauc », est montré sur la Figure 111.22.b.

L’évolution de 1’énergie du seuil d’absorption déduite a partir du « tracé de Tauc » en
fonction de la dose d’implantation de Si est présentée en carré rouges sur la Figure 111.23.
L’énergie du seuil d’absorption des ncx diminue quand la dose de Si augmente. Elle passe de
1,9 4 1,8 eV quand la dose d’implantation passe de 2,5 a 6x10" cm? due a I’augmentation de
la taille moyenne des ncx (effet de confinement quantique). Sur le méme graphe de la Figure
[11.23 nous avons tracé 1I’évolution de 1’énergie du pic de la PL (carrés noirs). Les évolutions
des deux ¢énergies en fonction de la dose de Si sont similaires avec une différence d’énergie
entre les deux, appelée le décalage de Stock, quasiment constante. Le décalage de Stock vaut
0,23 eV dans I’échantillon implanté Si & 6x10™ cm™? (38 % de sursaturation). Ce décalage

vaut approximativement le double de I’énergie de vibration des liaisons Si-O (0,134 eV).
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Figure 111.22 a) Evolution des spectres de PLE des ncx de Si non dopés et passivés en fonction de la dose
d’implantation du Si. b) Les tracés de Tauc déterminés a partir des spectres de PLE présentés sur (a).

22— + Energie du seuil d'absorption
1‘ = Energie du pic de la PL

20
— 1'8 L . ¢
3 i 7
3 1 0.23 eV
9 . . »
2 1,6} .
w

14}

16% 19 % 25% 3% 38 %
1,2 - : : A
2 3 4 5 6

Dose de Si (10" cm®)

Figure 111.23 Evolution de I’énergie du seuil d’absorption et de |’énergie du pic de la PL en fonction de la dose
de Si. Les pourcentages présentent la sursaturation de Si dans chaque échantillon.

Ce résultat correspond a la suggestion faite par Bonafos et al. sur les ncx de Si enfouis
dans SiO, obtenus par synthese ionique [15]. Le chemin de recombinaison de 1’exciton dans
les ncx peut passer par une transition indirecte assistée par des interactions avec des vibrations
Si-O a l’interface ncx / SiO; [16]. Cet effet est prépondérant dans le cas des ncx vue que le
volume et la surface sont fortement couplés. Néanmoins, I’existence de ce chemin de
recombinaison n’exclue pas a priori une recombinaison via le centre Si=O de la surface ou

bien une éventuelle recombinaison directe [17]. Cependant, une recombinaison directe bande
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a bande est improbable si nous admettons que les ncx de Si formés restent des semi-
conducteurs a gaps indirects d’apres les mesures de PLE. D’aprés des modeles théoriques
[18 - 21], ces valeurs d’absorption et d’émission correspondent a des ncx avec une taille
moyenne de 3 nm ce qui correspond bien a nos résultats de SAT.

Les auteurs des références [15, 16] ont utilisé I’implantation ionique suivie par un
recuit thermique pour croitre leurs ncx de Si enfouis dans le SiO; et grace a la microscopique
électronique en transmission (MET), ils ont pu imager les ncx formés dans le SiO; et corréler
I’énergie du pic de la PL et de la PLE a la taille moyenne de ces ncx observés par MET. La
Figure 111.24 montre le travail fait par ce groupe et en positionnant nos énergies obtenues a
partir des spectres de PL sur leur graphe, nous obtenons des tailles moyennes qui varient entre
3 et 3,8 nm pour des sursaturations de Si qui varient, respectivement, entre 16 et 38 %. Il est
important de noter que le rapport des sursaturations (38/16) est cohérent avec le rapport des
diamétres obtenus au cube ((3,8/3)°). Ce résultat est attendu vue que le nombre volumique de

silicium dans un nc est proportionnel a la dose implantée.
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Figure 111.24 Evolution de I'énergie du gap des ncx de Si formés dans le SiO, par implantation ionique suivie
par un recuit thermique en fonction de la taille moyenne. L’énergie du gap est déduite a partir des résultats de
PL (carré) et de PLE (cercle) et la taille moyenne est déduite a partir des analyse des images de MET [16]. Des
énergies de gap théoriques ont été également présentées en fonction de la taille moyenne des ncx : la ligne de
points présente les combinaisons linéaires de calcul orbital atomique de Delerue et al. [19], la ligne en
pointillée présente I'évolution [’énergie du gap a partir des calculs pseudo-potentiels de Wang et Zunger [20] et
la ligne en trait plein présente 1’évolution de I’énergie du gap déduite a partir de I’approximation de masse
effective de Takagahara et Takeda [21]. Les traits en rouges correspondent aux mesures des énergies de gap
déduites a partir de nos spectres de PL aprés passivation des deux échantillons implantés Si a 2,5 (16 % la
sursaturation de Si) et 6x10"° cm™ (38 % la sursaturation de Si) et recuits.
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3.2.1.2 nanocristaux dopés

L’influence du dopage des ncx sur la position et I’intensité des spectres de la PL est
montrée sur la Figure 111.25. Pour obtenir la meilleure sensibilité en intensité, ces spectres ont
été enregistrés apres le recuit de passivation. Encore une fois, aucune PL n‘est observée dans
les échantillons co-implantés avant le recuit de croissance. Des mesures de PLE ont éeté
également effectuées sur ces échantillons apres la passivation.
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Figure 111.25 Evolution des spectres de la PL des échantillons co-implantés Si+As (a), Si+P (b) et Si+B (c) en
fonction de la dose d’implantation du dopant. Tous ces échantillons sont recuits et passivés.

L’évolution des énergies du seuil d’absorption (carrés rouges, Figure 111.26) et du pic
de la PL (carrés noirs, Figure 111.26) en fonction de la dose de I’arsenic, de phosphore et de
bore est montrée sur les Figures 111.26.a, 111.26.b et 111.26.c, respectivement. L’énergie du
seuil d’absorption varie de la méme fagon que 1’énergie du pic de la PL avec une différence
d’énergie ~ 0,2 eV. Ce résultat semble montrer que le dopage des ncx n’affecte pas, de fagon

significative, le chemin de recombinaison de I’exciton.
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Figure 26 Evolution des énergies du seuil d’absorption et du pic de la PL en fonction de la dose d’implantation
de l’As (a), de P (b) et de B (c).
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3.2.1.2.1 Origine de la diminution de [’intensité de la PL apres le dopage

Le premier effet apparent sur la Figure 111.25 est la diminution importante de I’intensité de
la PL dans les échantillons co-implantés pour les trois dopants étudiés. En outre, I’intensité de
la PL diminue de plus en plus avec ’augmentation de la dose des dopants avec un effet de
saturation dans le cas du phosphore et du bore. Fujii et al. [22] ont montré que la diminution
de I’intensité de la PL des ncx dopés peut €tre attribuée aux recombinaisons non radiatives
Auger liées a ’augmentation de la concentration des porteurs libres due a I’ionisation des
dopants au sein des ncx. Donc, nous considérons ce premier résultat comme un indice fort de
I’activation des dopants n et peut-étre p.

Une autre explication possible pouvant contribuer a la diminution de I’intensité de la PL
des ncx dans le cas du dopage B est que les atomes de bore bloguent 1’émission des photons
des ncx pour deux raisons simples :

¢ Le bore est accumulé a I’interface ncx/SiO; (SAT).
¢ La recombinaison radiative de 1’exciton est assistée par un phonon localisé a

cette interface ou le bore est localisé (PL / PLE).

3.2.1.2.2 Origine du décalage du spectre de la PL apreés le dopage

Le phosphore n’altere pas significativement la position du maximum de la PL, par contre,
le bore induit un faible décalage vers le bleu (qui augmente avec 1’augmentation de la dose de
B) et I’arsenic induit un décalage vers le rouge (qui augmente aussi avec I’augmentation de la
dose d’As).

Premiérement, il est important de mentionner que ce n’est pas un pur effet de charge qui
influence les spectres de PL vue que nous n’observons pas le méme comportement pour le
phosphore et I’arsenic, sachant que tous les deux sont des dopants donneurs dans le silicium.
IIs introduisent le méme schéma de charge (un atome positivement ionisé et un électron libre
par atome dopant).

Le décalage vers le rouge de la position de la PL des ncx dopés As n’est pas
probablement lié a des effets de tailles, mais plutdt a des contraintes résiduelles dans les ncx
dopés As enfouis dans le SiO,. En effet, il a été¢ montré que, pour une certaine taille de ncx, la
tension compressive exercée sur les ncx de Si enfouis dans SiO, par la matrice environnante
induit un décalage vers le rouge significatif du spectre de la PL comparée a des ncx libres non
enfouis dans des matrices [23]. Due a la large différence de taille entre 1’arsenic et le silicium
par rapport a celle entre le phosphore et le silicium, nous nous attendons a une tension plus

compressive quand des gros atomes comme 1’arsenic sont introduits dans les ncx de Si qui ne
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peuvent pas se relaxer aisement a cause de la matrice environnante. En conséquence, suivant
I’argument de la référence [23], les contraintes compressives résiduelles dans les ncx de Si
dopés As qui sont plus élevees que celle des ncx dopés P semblent la raison du décalage vers
le rouge de la PL observé. Et de la méme maniere, les atomes de silicium et de phosphore ont
quasiment la méme taille donc, introduire des atomes de phosphore dans des ncx de Si ne peut
pas introduire de tension significative dans la maille du Si pour induire un décalage
significatif vers le rouge du spectre de la PL ce qui peut expliquer le fait que la dose de
phosphore ne décale pas le spectre de la PL. En plus, ce résultat est completement en
cohérence avec les analyses Raman des ncx dopés n enfouis dans le quartz cristallin.

Les analyses des images de SAT de I’échantillon co-implanté Si + B avec la dose la
plus élevée (5x10™ cm™) et recuit tendent & démontrer que :

¢ Les atomes de B sont localisés aux interfaces ncx / SiO, et pas a I’intérieur des

ncx.

¢ Lataille moyenne des ncx semble étre plus petite que celle des ncx non dopés.
Donc, si le bore entoure le nc pendant la croissance, il peut empécher ou bien au moins limiter
le processus de croissance des ncx. Par conséquent, les ncx formés a la fin seront plus petits
qu’attendu ce qui peut expliquer le décalage vers le bleu de la PL. En plus, d’aprés la
référence [8], la contrainte exercée par la matrice sur les ncx est induite a partir de la surface
des ncx Cette surface est, en quelque sorte, protégée par le bore ce qui pourra expliquer
I’absence de contrainte résiduelle dans les ncx dopés B et, par conséquent, 1’absence de
décalage vers le rouge de la PL.

Avant de conclure sur I’effet du dopage sur 1’énergie du pic du spectre de PL, nous
soulignons le fait que les analyses des images de SAT obtenues sur les échantillons co-
implantés Si + dopants et recuits montrent aussi que des atomes dopants n et p ont été détectés
dans la matrice de SiO, environnante en plus de ceux dans les ncx de Si (dopants n) et de ceux
a la périphérie (dopants p). Par conséquent, la constante diélectrique de la matrice peut étre
modifiée variant ainsi les effets de confinement quantique ce qui peut éventuellement

contribuer aussi aux décalages des pics des spectres de la PL.
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3.2.2 Durée de vie de la PL

Pour compléter la caractérisation optique, des mesures de la durée de vie de la PL sont
effectuées sur les echantillons passivés.

La Figure 111.27.a montre 1’évolution des courbes de décroissance de I’intensité de la
PL mesurées a I’énergie du pic en fonction de la dose d’implantation de Si. Ces données sont

bien décrites par une fonction exponentielle étirée donnée par I’expression suivante:

t

= Ipe@” (3.6)

ou lp est I’intensité de la PL a t = 0 (arrét de I’excitation laser), t est la durée de vie
caractérisant la décroissance de la PL et B une constante comprise entre 0 et 1 (0 < < 1) qui

représente le facteur de dispersion. Plus P est petit plus I’exponentielle est étirée.
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Figure 111.27 a) Courbe de décroissance des spectres de PL des ncx de Si non dopés et passivés en fonction de
la dose du Si. Les courbes ont été mesurées au pic de la PL. Les lignes noires représentent les exponentielles
étirées utilisées pour trouver t et B. b) Evolution de la durée de vie de la PL et valeurs de f§ correspondantes en

fonction de la dose du Si.

Dans notre cas, B est quasiment constant pour tous les échantillons et vaut 0,65 + 0,1.
Cette valeur de P est en accord avec les valeurs typiques trouvées dans la littérature pour des
ncx de Si obtenus par faisceau d’ions [24]. En général, B < 1 représente une distribution de
plusieurs exponentielles indépendantes avec différentes durées de vie (t) [24, 25], mais une
telle exponentielle étirée peut aussi étre attribuée a une redistribution d’énergie dans
I’échantillon avec un transfert d’énergie a partir des petits ncx (ayant un gap plus large) vers
les gros ncx (ayant un gap plus étroits) [26, 27]. Les resultats de SAT montrent que les
densités des ncx dans 1’échantillon implanté a la dose de Si la plus élevée (38 % de
sursaturation en Si au pic du profil SRIM) sont comprises entre 5 et 8x10*® cm?,

correspondant a des ncx individuels séparés d’au moins 4 nm dans le SiO,. Donc, un

« tunneling » direct des électrons excités entre les ncx semble peu probable. Par conséquent,
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nous suggeérons un couplage optique : les photons les plus énergétiques émis par les petits ncx

peuvent étre partiellement réabsorbés par les ncx les plus grands.

Pour confirmer notre hypothese, des mesures de durée de vie de la PL ont été réalisées
a différentes énergies d’émission (allant de 1,4 jusqu'a 2 eV) sur tous les échantillons
implantés Si. Comme nous avons constaté que 1’évolution des taux de décroissance de la PL
en fonction de I’énergie d’émission est la méme quelle que soit la dose d’implantation de Si,
nous ne montrons sur la Figure 111.28 que les mesures faites sur 1’échantillon implanté Si a

6x10% cm™ (la dose la plus élevée qui est aussi la dose choisie pour étudier I’effet du dopage)
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Figure 111.28 a) Position des énergies d’émission (cercles rouges), auxquelles les mesure de durée de vie de la
PL sont effectuées, dans le spectre de PL de I’échantillon implanté Si a 6x10*® cm™? (ligne noire). b) Evolution
des durées de vie (carrés rouges) et de facteur de dispersion correspondant (cercle bleus) en fonction de
I’énergie d’émission choisie dans la partie a. Les lignes grises en pointilles a 1,61 et 1,81 eV représentent
l’énergie du maximum de la PL et |’énergie du seuil d’absorption, respectivement.

Comme chaque taille de nc a sa propre énergie d’émission, cette procédure nous
permet de mesurer la durée de vie de la PL associée a chaque gamme de taille de ncx dans
I’échantillon. Comme nous le voyons sur la Figure 111.28.b, les gros ncx (énergie d’émission
faible) ont une durée de vie 6 fois plus €levée que celle des petits ncx (énergie d’émission
élevée). Ce résultat correspond bien a la suggestion du couplage optique entre les ncx : les
gros ncx sont excités directement a partir du pompage laser mais aussi excités indirectement a
partir des petits ncx. En outre, nous avons remarqué que le comportement du facteur de
dispersion B est toujours le méme, que se soit pour les échantillons mono-implantés avec
differentes dose de Si ou pour les échantillons co-implantés (Si + dopant) et aussi quel que
soit le type de dopant. En fait, B est toujours compris entre 0,6 et 0,8 et il est maximum
(moins d’effets de couplage) dans la zone d’énergie comprise entre 1’énergie du pic de la PL

(ligne grise en pointillée sur la Figure 111.27.b a 1,61 eV) et I’énergie du seuil d’absorption
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(ligne grise en pointillee sur la Figure 111.28.b a 1,81 eV). Ces observations ont été déja
rapportées par Linnros et al [24] sur des échantillons préparés par implantation ionique suivi
par un recuit thermique a des températures comprises entre 1000 et 1200 °C.

Pour le reste de cette partie, nous allons nous focaliser sur la durée de vie mesurée au
pic du spectre de la PL. La Figure 111.27.b montre 1’évolution de la durée de vie de la PL en
fonction de la dose d’implantation de Si apres passivation. La durée de vie passe de 24,87 a
43,6 us quand la dose d’implantation de Si passe de 3 (19 % la sursaturation de Si) a 6x10°
cm™? (38% la sursaturation de Si). Ces valeurs sont similaires & celles obtenues dans des
¢tudes précédentes pour des ncx de Si formés par faisceau d’ions [24 - 26, 28].
L’augmentation de la durée de vie de la PL avec la dose de Si est expliquée par une
distribution de taille plus large due & I’augmentation de la sursaturation de Si dans
I’échantillon. Et par conséquent, un transfert optique entre les ncx est plus probable ce qui
explique I’augmentation de la durée de vie de la PL. Par contre, 1I’échantillon implanté Si a
3x10% cm? présente une distribution de taille plus étroite donc le transfert d’énergie entre les
ncx est moins important, ce qui explique la diminution de la durée de vie de la PL.

L’évolution des courbes de décroissance des échantillons dopés As, P et B en fonction
de la dose du dopant est montrée sur les Figures 111.29.a, 111.29.b et 111.29.c, respectivement.
Aprés le dopage (As, P ou B), la durée de vie mesurée diminue clairement, comparée a celle
des ncx non dopés. Pour le dopage As et B, elle diminue graduellement avec I’augmentation
de la dose des dopants, passant de 18,5 a 13,3 s et de 32,7 a 24,6 s, respectivement. Dans le
cas du dopage P, elle reste indépendante de la dose du dopant (aux alentours de 20,9 + 3,8 us)
méme pour les doses les plus élevées. Toutes ces données sont rassemblées dans le Tableau
Il.2.
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Figure 111.29 Courbe de décroissance des spectres de PL des ncx de Si dopés As (a), P (b) et B (c) et passivés en
fonction de la dose du dopant a chaque fois. Les courbes ont été mesurées au pic de la PL. Les lignes noires

représentent les exponentielles étirées utilisées pour trouver t et f3.
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Tableau 111.2 Durée de vie extraite a partir des courbes de décroissance mesurées pour 1’échantillon implanté
6x10™ cm-2 Si (ncx non dopés et passivés) et pour les échantillons co-implantés Si+dopants (ncx dopés et
passivés) et recuits. Le facteur de dispersion est fixé a 0,65.

Doses des Temps de décroissance T (us)
dopants ncx dopés ncx dopés ncx dopés
unité 10" cm™ As P B

0 43,6 43,6 43,6

1 18,5 18,3 32,7

2 16,1 16,6 28,5

3 17,4 25,3 28,9

4 16,4 19,4 26,8

5 13,3 24,5 24,5

Les ncx optiquement inactifs (électriquement dopés) vont affecter la durée de vie
globale de la PL par I’empéchement du transfert optique entre les ncx ce qui explique la
diminution de la durée de vie de la PL dans les échantillons dopés. D’un point de vue
statistique, c’est probablement les gros ncx qui seront préférentiellement dopés avant les plus
petits. Si c’est bien le cas, nous devrions observer une diminution graduelle de la durée de vie
de la PL avec I’augmentation de la dose du dopant. C’est le cas pour le dopage As et B. Par
contre, les ncx dopés P semblent ne pas suivre cette tendance.

La durée de vie de la PL diminue apres le dopage P mais elle reste indépendante de la
dose de phosphore méme pour les doses les plus élevées. Une explication possible pourrait
étre que les ncx de Si sont déja saturés en phosphore avec la dose la plus faible 1x10* cm™.
En effet, des études récentes en SAT faites sur des ncx de Si dopés P obtenus par voie
chimique dans une matrice différente (oxynitrure) [1] semblent montrer que seulement 1%
d’atomes de phosphore peuvent €tre incorporés dans un nc de Si et qu’au dela, le phosphore
est éliminé par un processus dit d’auto-purification. A premiere vue, nous pourrions penser
qu’un processus similaire peut se produire dans notre cas (matrice SiO,). Malheureusement,
cette explication ne semble pas étre applicable dans le cas de notre échantillon car les données
de SAT montrent sans ambiguité qu’un nombre important d’atomes de phosphore est introduit
dans le volume des ncx, en plus de ceux restés dans la matrice environnante et, a I’inverse des
ncx dopés B, il n y a pas d’accumulation de phosphore a 1’interface nc / SiO,. Pour la dose de
P la plus élevée (5x10" cm™), les résultats de SAT montrent que nous sommes capable
d’introduire jusqu’a 11 % d’atomes de phosphore dans les ncx tandis que seulement 1 % est

détecté dans les échantillons préparés dans 1’oxynitrure de Si [1]. Ce résultat suggére que les
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conditions expérimentales de préparation des échantillons dopés affectent enormément le

comportement des atomes de dopants a I’interfaces ncx / SiO».

Avant de finir cette partie, nous allons comparer nos résultats expérimentaux avec un
modele statistique trés simple. Ce modele est basé sur une hypothese grossiere : un nc
incluant au moins un atome de dopant est complétement inactif optiquement, donc il ne
contribue pas au spectre de PL détecté. Comme déja signalé par A.L Tchebotareva et al. [26],
quand une distribution uniforme de concentration de dopants est introduite dans un
échantillon contenant des ncx, la probabilité¢ du dopage des ncx dépend a la fois de la
concentration du dopant et de la taille moyenne des ncx. La probabilité qu’un nc avec un
volume V¢ contienne k dopants en présence d’une concentration, n, uniforme de dopants, est
donnée par une distribution Poissonnienne :

_Vncn(Vncn)k

P(k) = *— 3.7)

En supposant qu’un seul dopant dans le nc tue completement toute émission de PL, tous les
ncx contenant au moins un dopant n’émettent pas de lumiére. Ainsi, la probabilité qu’un nc
soit optiquement actif est donnée par la probabilité qu’un nc contiendra zéro dopant :

P(k=0) = e Ve (3.8)

La Figure 111.30 montre 1’évolution de I’intensité maximale de la PL divisée par sa durée de
vie en fonction de la concentration maximale d’arsenic, de phosphore et de bore estimée a
partir des simulations SRIM. Ce rapport Ip. / T représente la quantité de ncx optiquement
actifs dans 1’échantillon [26]. La quantité totale de ncx optiquement actifs diminue avec
I’augmentation de la concentration des dopants. Cette tendance n’est pas observée pour les
faibles concentrations de phosphore, ce qui peut étre attribué a un effet initial de passivation
par les atomes de phosphore [26, 29]. La diminution du rapport Ip. / T montrée sur la Figure
[11.30 peut étre comparée avec le modéle statistique mentionné a 1’équation (3.8). Apres
I’ajustement des données expérimentales avec ce modele (qui décrit la probabilité qu’un nc
soit optiqguement actif), nous avons estimé un diametre moyen de 1,8 et 1,7 nm pour les ncx
dopés P et As, respectivement. Ces valeurs sont a comparer a celles obtenues par les analyses
des images de SAT. En fait, les diamétres obtenus par SAT varie entre 2 et 3 nm pour les ncx
dopés P (& 5x10™ cm™) avec une taille moyenne de 2,7 nm alors que des diamétres allant de
1,5 & 2,3 nm ont été trouvés pour les ncx dopés As (a 5x10™° cm™) avec un diamétre moyen de
2 nm. Bien que le modele tende a sous estimer la taille réelle des ncx, il permet, néanmoins,

de décrire rapidement la tendance générale des dopants n dans 1’échantillon.
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Par contre, dans le cas du dopage p (avec le bore), un ajustement des données
expérimentales avec le modéle proposé est totalement impossible. Ce résultat peut étre
attribué au fait que I’efficacité du dopage p est toujours douteuse vue que le bore est localisé
préférentiellement aux périphéries des ncx, selon les résultats de SAT. Dans tous les cas, il

semble que le comportement optique des ncx dopés dépend fortement du type de dopant (n ou

p).
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Figure 111.30 Intensité de la PL divisée par le temps de décroissance des échantillons contenant les ncx de Si
dopés en fonction de la concentration des dopants (du haut en bas) As, P et B. Ces valeurs expérimentales
donnent le nombre de ncx optiquement actifs en fonction de la concentration de ['espéce dopante. Par
ajustement de ces données avec le modéle proposé dans 1'équation 3.10, nous avons estimé le rayon moyen des
ncx optiquement actifs.

3.3 Conclusion du chapitre 111

En conclusion de ce chapitre, nous avons vérifié la formation de nps de Si en utilisant
la SAT. Elle nous a permis de conclure avec certitude la formation de nps de Si avec une taille
moyenne de I’ordre de 3 nm dans 1’échantillon contenant une sursaturation de Si de ~ 38 % et
recuit. Le dopage de ces nps par I’arsenic, le phosphore et le bore est vérifié également par les
analyses en SAT qui montrent que les atomes dopants n sont bien introduits a I’intérieur des
nps. Par contre, les atomes de bore sont accumulés préférentiellement aux interfaces ncx /
Si0O,. Ces analyses montrent aussi que le dopage As cause un retrécissement de la distribution
de la taille des ncx avec une taille moyenne plus faible de 1’ordre de 2 nm.

La microscopie Raman confirme la formation de ncx de Si dans le SiO;, via
I’apparition du pic TO de Si-c & 517 cm™. En utilisant la formule de Zi, reliant Aw

(msi-nex — Msi-massit) au diamétre moyen des ncx, nous trouvons une taille qui vaut 3,1 nm avec
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Ao = -3,8 cm™. Et en utilisant la formule de Richter reliant la largeur & mi-hauteur du pic
Raman 4 la taille moyenne, nous trouvons une taille de 2,8 nm avec FWHM = 8,57 cm™. Ces
deux valeurs trouvées sont complétement en cohérence avec les analyses en SAT des ncx non
dopés.

Des mesures électriques 1(V) effectuées sur des structures MOS contenant les ncx
montrent une augmentation de la densité du courant apres le dopage n et p. Un net effet
redresseur est observé dans les structures dopes n, par contre, cet effet disparait apres le
dopage p. Ce premier résultat tend a confirmer I’activation électrique des dopants n dans les
ncx mais le dopage p n’est pas sr.

Les propriétés optiques des ncx sont examinées par PL / PLE et par des mesures de
durée de vie de la PL. Les mesures de la PL et de la PLE montrent la formation de ncx avec
une taille moyenne de I'ordre de 3 nm. Elles montrent également que la recombinaison
radiative de I’exciton dans les ncx dopés et non dopés pourrait étre assistée par un phonon
localisé a I’interface ncx / SiO;. Les mesures de la PL montrent que ’arsenic, le phosphore et
le bore sont des « tueurs » efficaces de la PL. Comme le bore est accumulé a I’interfaces ncx /
Si0,, il pourrait bloquer 1’émission des photons des ncx ce qui pourra expliquer la diminution
de I’intensité¢ de la PL. Par contre, dans le cas des ncx dopés As et P, la diminution de
I’intensité de la PL est due probablement a 1’ionisation des atomes de dopants au sein des ncx
(effet Auger). Ce résultat est trés important et montre ’activation électrique des dopants n
dans les ncx.

La décroissance de I’intensité de la PL des ncx dopés et non dopés suit une fonction
exponentielle étirée expliquée par un transfert optique des petits ncx vers les gros ncx. La
durée de vie de la PL, t, augmente avec I’augmentation de la dose de Si dii probablement a
I’augmentation de la dispersion de la taille des ncx dans le SiO,, un effet purement lié a la
méthode de la synthese des ncx. Par contre, T diminue aprés le dopage n et p probablement a
cause de la diminution du transfert optique entre les ncx dopés. Le rapport lp. / T (nombre de
ncx optiquement actifs) diminue exponentiellement avec 1’augmentation de la concentration
des dopants. En ajustant cette diminution avec un modele statistique qui relie le nombre des
ncx optiquement actifs a la taille moyenne des ncx, nous trouvons des tailles de 1,7 et 1,8 nm
pour les ncx dopés As et P, respectivement. Ces tailles sont sous-estimées par rapport a celles
déduites a partir des analyses en SAT : 2 et 3 nm pour les ncx dopés As et P, respectivement.
Par contre, I’ajustement des résultats expérimentaux obtenus dans le cas des ncx dopés B avec
ce modeéle était totalement impossible. Ce résultat confirme le dopage n des ncx de Si enfouis

dans le SiO; et obtenus par faisceau d’ions par contre, le dopage p est toujours douteux.
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Chapitre 1V Synthese et caracterisation des nanocristaux d’alliages 111-V
dans Si

Dans ce chapitre, je présente 1’étude réalisée sur la formation de ncx d’alliage
d’InsGa;xAs dans le Si avec différentes compositions chimiques x. Cependant, avant de
commencer cette étude, nous avons effectueé une étude préliminaire sur les conditions
thermiques optimales permettant dans un premier temps de croitre des ncx binaires d’InAs et
de GaAs enfouis dans le Si. Une fois que les conditions du recuit optimales sont connues,
nous passons a la deuxiéme partie qui est 1’étude de 1’influence des doses d’implantation et de

la température du recuit sur la composition chimique x des ncx ternaires formés dans Si.

4.1 Synthése et caractérisation des nanocristaux d’InAs

Pour cette étude, nous avons implanté I’arsenic a 130 keV (R, = 90 nm, AR, = 31 nm)
puis I’indium a 180 keV (R, = 91 nm, AR, = 27 nm). La dose d’implantation des deux
espéces est 6x10™° cm™ pour obtenir des concentrations ~ 7 et ~ 9x10** cm™ d’As et d’In au
pic des profils SRIM, respectivement. Nous avons implanté I’arsenic avant I’indium car cet
ordre d’implantation permet de croitre des ncx d’InAs dans le Si ayant une distribution de
taille uniforme avec une taille moyenne faible [1, 2]. Aprés I’implantation ionique, nous
avons realise des recuits rapides (RTA) pendant 1 min a une température de recuit qui a été
variée de 650 jusqu’a 800 °C afin de déterminer la température optimale nécessaire a la

synthése de ncx d’InAs dans le Si.

4.1.1 Evolution des profils d’impuretés
4.1.1.1 Profils d’implantations avant recuit

Les profils RBS de I’arsenic et de I’indium dans le silicium sont montrés sur la Figure
IV.1. La premiere remarque a tirer de cette figure est la déformation du spectre RBS d’As a
cause du déplacement des atomes de I’arsenic durant I’implantation de 1’indium. S. Prucnal et
al. ont observé le méme phénomene en implantant I’arsenic (170 keV, 3,2x10% cm™) puis
I’indium (240 keV, 3x10* cm™) dans le silicium [3].

La deuxiéme remarque est le decalage des profils implantes vers la surface par rapport
au profil simulé par SRIM (Rp ~ 90 nm) a cause probablement de 1’érosion de la surface du
silicium durant I’implantation de 1’indium. L’érosion dépend de I’ion incident, de sa masse et

de son énergie. Elle dépend bien sir également de la matrice a implanter. Des modéles
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théoriques ont été établis pour évaluer la couche décapée lors d’une implantation ionique [4].

La couche décapée d est donnée par la relation suivante :
S
d= N—SN 4.2)

ol N = 5x10%% cm™ est la densité volumique du Si, N est la dose d’implantation, et S le
facteur d’érosion (« Sputtering ») qui représente le nombre d’atomes érodés par ion incident.
Dans le cas de I’indium, S est compris entre 1 et 5 pour des énergies d’implantation comprises
entre 10 et 1000 keV [4, 5].

Pour la dose d’implantation d’In utilisée dans ce travail (6x10™ cm™), nous trouvons
d = 60 nm en utilisant la formule (4.1) et en prenant S = 5 (correspondant a une énergie d’In
¢gale a 180 keV). Comme le pic d’In est situ¢ a 40 nm d’apres son profil RBS montré sur la
Figure 1V.1, nous nous attendons a avoir R, = 100 nm. Hors les simulations SRIM donnent
une valeur de R, = 90 nm. Cette différence est expliquee par le fait que le logiciel de
simulation SRIM ne prend pas en compte I’accumulation des atomes implantés (As et In)
dans le silicium ce qui cause a priori la diminution de leurs pouvoirs d’arréts et par

conséquent, une sous-estimation de la valeur de R, des éléments implantés est produite par
SRIM.
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Figure IV.1 Profils RBS de l’arsenic et de l'indium dans le silicium avant le recuit. La couche de Si a été
séquentiellement implantée avec As (6x10™ cm, 130 keV) puis avec In (6x10' cm™, 180 keV).
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4.1.1.2 Profils d’implantations apres recuit

La Figure IV.2 montre I’évolution des profils des deux espéces en fonction de la
température de recuit. On constate, d’apres cette figure, que les profils d’As et d’In sont bien
confinés ensemble dans une couche d’épaisseur ~ 200 nm a partir de la surface de
I’échantillon apres le recuit quelle que soit la température. Nous remarquons également que
les profils se resserrent avec I’augmentation de la température jusqu’a 750 °C. Et a partir du
recuit a 800 °C, les deux profils s’¢largissent de nouveau. Le Tableau IV.1 montre I’évolution
de la concentration d’As et d’In au pic en fonction de la température de recuit. On constate
que le recuit a 750 °C engendre la meilleure concentration relative d’In (proche de 50 %) avec

des profils bien serrés. Ce constat est un fort indice de la présence potentielle de ncx d’InAs.
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Figure 1V.2 Evolution des profils RBS de d’As et d’In dans le Si en fonction de la température de recuit.
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Tableau IV.1 Evolution des concentrations RBS maximales d’As et d’In en fonction de la température de recuit

) Concentration au pic Concentration

Tempoeratu e (x10% cm™) relative au pic (%)

) As In [In]

[In] + [As]

650 4,62+0,2 6,78+0,3 59
700 4,840,2 7,5540,3 61
750 5,26+0,2 6,34+0,3 54
800 4,61+0,2 4,3140,2 48

L’évolution du rapport de la dose résiduelle d’As et d’In (®) sur la dose initialement
implantée (®g) en fonction de la température de recuit est montrée sur la Figure 1V.3. Le
rapport de la dose résiduelle d’As par rapport a la dose implantée se stabilise a 700 °C avec
une perte de ~ 20 %. La perte d’In dans le Si n’est pas significative (~ 3 %) apres les recuits a
650 - 700 °C, par contre, elle devient trés importante dés un recuit & 800 °C (40 %). La perte
d’In est due au phénoméne d’exo-diffusion : I’indium diffuse vers la surface de 1’échantillon

et s’évapore.
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Figure 1V.3 Evolution du rapport de la dose de I’As et de I'In contenue dans le Si sur la dose implantée en
fonction de la température de recuit.

D’aprés les observations précédentes, un recuit vers 750 °C pendant une minute
semble étre un bilan thermique adapté a la formation de ncx d’InAs, par contre, nous n’avons
a ce stade aucune idée sur la guérison des défauts créés lors des deux implantations. Pour cette
raison, une mesure RBS en canalisation avec 1’axe (100) du silicium a été effectuée sur la

couche de silicium implantée et recuite a une température assez faible (680 °C).
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L’évolution de la contribution du Si dans le spectre RBS canalis¢ de I’échantillon
recuit a 680 °C est montrée sur la Figure 1V.4. Sur cette figure nous observons la formation de
deux couches de silicium aprés I’implantation. La premiére couche (couche nommée 1 sur la
figure IV.4) correspond a la couche pres de la surface contenant les atomes d’As et d’In. Cette
couche est compléetement endommagée apres les deux implantations. La diminution du signal
RBS canalisé de silicium dans cette couche apres le recuit indique la diminution de nombre
d’atomes de silicium se trouvant dans des sites interstitiels et par conséquent la
recristallisation partielle de la couche implantée. Par contre, la deuxiéme couche (couche
nommee 2 sur la figure 1V.4) demeure non guérie apres le recuit. Cette couche correspond a
des défauts étendus et dislocations qui se forment généralement au-dela du parcours des ions
dans le volume du silicium aprés des implantations a fortes doses a cause la relaxation du

réseau cristallin aprés I’accumulation des atomes de 1’arsenic et de I’indium dans 1’échantillon

[6].
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Figure 1V.4 Evolutions du signal de Si implanté As puis In dans le spectre RBS en canalisation aprés le recuit a
680 °C pendant 1 min.

D’apres les analyses RBS, nous constatons que le réarrangement de la couche de
silicium compléetement endommagée lors des deux implantations est possible aprés un recuit a
une température assez faible (680 °C) pendant 1 minute. Par conséquent, le recuit d’une

minute a 750 °C semble étre le recuit idéal a la syntheése de ncx d’InAs dans le Si car il nous a
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permis d’avoir des doses d’As et d’In résiduelles treés proches (Figure 1V.3). Pour confirmer la
formation de ncx d’InAs et aussi la guérison des défauts d’implantation aprés ces recuits des

mesures Raman on été effectuées sur ces échantillons.

4.1 2 Analyses structurales
4.1.2.1 Par spectroscopie Raman

Les spectres Raman de la couche de silicium implantée apres les différents recuits sont
montrés sur la Figure IV.5. Les deux modes Raman: Transversal Optique (TO) et
Longitudinal Optique (LO) d’InAs sont situés a 217 et 234 cm™ [7]. Ces deux modes
apparaissent sous formes de deux bandes & ~ 215 et & ~ 234,2 cm™ dans le silicium juste aprés
implantation montrant que quelques cristallites d’InAs sont déja formés avant le recuit. Apres
le recuit & 650 °C les deux modes apparaissent plus clairement et ils sont situés a 217 et 236
cm™. Par contre, le mode TO du Si dans cet échantillon, montré sur la Figure 1V.5.b (spectre
rouge), est divisé en deux branches : une branche a 520,8 cm™ correspond au Si-c et une
branche & 517,2 cm™ correspond au Si-a. Par conséquent, le recuit a 650 °C ne permet pas la
guérison totale de la couche de silicium implantée. Nous pouvons conclure donc que le recuit
a basse température (650 °C) a permis la croissance de ncx d’InAs mais il n’est pas suffisant

pour guérir les défauts créés dans le silicium lors des deux implants.
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Figure 1V.5 a) Evolution des spectres Raman de la couche de Si implantée As et In en fonction de la
température de recuit. b) Evolution du signal du Si-c du silicium implanté en fonction de la température de
recuit.

Les deux modes Raman d’InAs apparaissent légerement apres le recuit a 700 °C,

probablement, a cause de la diminution rapide de la dose d’As par rapport a celle d’In dans
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cet échantillon (voir Figure 1V.3). Cette diminution pourrait étre expliquée par la diffusion
rapide d’As pendant ce recuit vers la surface et son évaporation. Par contre, la couche de Si
est complétement guérie a partir de ce recuit comme attesté par I’apparition du pic TO de Si-c
4520,8 cm™ avec une largeur & mi-hauteur qui vaut 4 cm™ et la disparition de la bande Raman
de Si-a.

Le recuit a 750 °C semble étre le recuit le plus optimum. En effet, les deux pics
Raman TO et LO situés a 217,3 et 237,3 cm™ sont clairement identifiés aprés ce recuit. Ce
résultat est completement en cohérence avec les analyses RBS.

Et a la fin, le spectre Raman de I’échantillon recuit a 800 °C ne contient aucun pic

associ¢ a I’InAs, probablement, a cause de la forte exo-diffusion de I’indium suite a ce recuit.

Pour résumer cette étude, nous confirmons a partir de 1’évolution des spectres Raman
des couches de Si implantées As et In a fortes doses en fonction de la température de recuit
les résultats obtenus par les analyses RBS c'est-a-dire, le recuit a 750 °C permet, a la fois,
d’éviter I’exodiffusion rapide d’As et d’In et I’apparition de pics Raman trés intenses associés
aux vibrations des atomes In-As donc une synthése potenticlle de ncx d’InAs enfouis dans Si
est probable. L’évolution des parametres structuraux des ncx d’InAs (tailles et parameétres de
mailles) en fonction de la température du RTA est présentée dans la prochaine partie via des
mesures de GIXRD.

4.1.2.2 Par GIXRD
4.1.2.2.1 GIXRD de [’échantillon implanté et non recuit

La figure IV.6.a montre I’évolution des mesures de GIXRD de la couche de silicium
implantée non recuite en fonction de I’angle d’incidence a. Un pic d’In (110) cristallin est
présent a partir de la surface jusqu’a une profondeur de ~ 100 um (o = 1°). Nous voyons
également sur la Figure 1V.6.a la présence de composé SiAs, diffracté selon 3 plans : (210),
(211) et (230) ou (321). Ces pics montrent que les atomes d’As précipitent au cours de
I’implantation et forment avec le silicium un composé stable. Et I’indium précipite aussi en
formant des cristallites d’In. Une mesure de XRD, réalisée sur cet échantillon, est montrée sur
la Figure IV.6.b ou nous voyons tres bien le pic de Si (200) et le pic d’In (110). Les mesures
de GIXRD et de XRD ne détectent aucuns pics associés a 1’InAs, par conséquent, les deux
bandes Raman observés dans cet échantillon (Figure 1V.5.a) sont associées, probablement, a

la formation d’amas d’InAs mal cristallisés.
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Figure IV.6 @) Evolution des mesures de GIXRD en fonction de l’angle d’incidence o qui est varié de 0.3°
(quelque nm de la surface de [’échantillon) a 1° (~ 1 um) de la couche de Si implantée As et In et non recuite. b)
spectre de XRD de la couche de Si implantée As et In et non recuite.

4.1.2.2.2 Evolution des mesures de GIXRD en fonction de la température de recuit

Des mesures de GIXRD ont été effectuées sur les échantillons recuits en variant
I’angle d’incidence o de 0,3° (correspondant a une profondeur sondée de ~ 100 nm) & 8° (tout
le volume du silicium est sonde).

D’aprés cette figure, on constate que des ncx d’InAs cubiques sont formés apres des
recuits inférieurs a 800 °C conduisant a des diffractions selon les six plans indiqués dans le
Tableau IV.2. Par contre, tous les atomes d’arsenic et d’indium présents dans la couche ne
précipitent pas pour former des ncx d’InAs mais nous observons également la formation de
deux composeés cristallins : SizAs, et SiAs; et également la formation de cristaux d’indium.

Les mesures effectuées sur I’échantillon recuit a 750 °C (Figure IV.7.c) sont
caractérisees par :

¢ La disparition des pics associés aux deux composes cristallins SizAs, et SiAs;
(sauf le pic intense associé a SiAs; (230) ou (231))
¢ Ladisparition de la majorité des pics associés a I’indium cristalin.
¢ Des pics d’InAs les plus intenses par rapport a ceux détectés dans les
échantillons recuits a 650 (Figure 1V.7.a) et 700 °C (Figure 1V.7.b).
Finalement, les mesures effectuées sur 1’échantillon recuit a 800 °C ne contiennent aucun
pic associé a I’'InAs cristallin. Ces mesures montrent que les atomes d’arsenic précipitent pour
former le composé SiAs, cubique et orthorhombique, par contre, aucun pic associé a la

précipitation d’In n’est détecté.
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Ce résultat est attendu vu que nous avons montré a partir des analyses RBS que pour
des températures ¢élevées (800 °C), I’indium exo-diffuse et atteint une perte de 40 % ce qui
explique :

¢ L’absence de ncx d’InAs et de cristaux d’In

¢ La formation de SiAs,

Les mesures de GIXRD confirment donc qu’une température aux alentours de 750 °C

est optimale pour former les ncx d’InAs pour nos conditions d’implantation.
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Figure IV.7 Evolution des spectres de GIXRD de la couche de Si implantée séquentiellement avec I’As et ’In et
recuite en fonction de la température de recuit.
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L’identification des pics d’InAs a été effectuée a partir de la fiche ICDD (International
Centre for Diffraction Data) N° 01-078-3755. Les positions des angles (20) de diffraction de
I’InAs cubique dans les échantillons recuits avec les plans correspondant (hkl) sont indiquées
dans le Tableau 1V.2.

Tableau 1V.2 Evolution des positions des angles 20 de diffraction de 1’Inds cubique dans la couche de silicium
en fonction de la température de recuit.

Température

(°C) 650 700 750 800
hkl

111 25,46 | 25,47 | 25,52 -
220 42,19 42,19 4221 -
311 4995 49,93 14996 @ -
400 61,2 61,27 61,23 -
331 67,22 : 67,23 : 67,33 -
422 76,93 77,10 77,13 -

En utilisant la formule de Scherrer (2.2), nous trouvons des tailles moyennes @ = 13,
15 et 16 nm pour les échantillons recuits, respectivement, a 650, 700 et 750 °C.

Nous avons également calculé I’évolution du paramétre de maille d’InAs, aex, (Calculé
en utilisant I’équation (2.3)), en fonction de la température de recuit. La tension relative de

I’InAs formé apres le recuit dans le silicium est estimée a partir de 1’équation (4.2) :

&= (aexp— ao) (42)

Qo
OU aexp et ap = 0,6058 nm sont, respectivement, les paramétres de maille d’InAs obtenus
expérimentalement dans nos échantillons et d’InAs non contraint [8]. L’évolution de aex,, @ et
¢ en fonction de la température de recuit est montrée dans le Tableau IV.3. Ces valeurs de la
tension relative obtenues sont en cohérence avec celles obtenus dans la littérature [9]. La
tension relative d’InAs augmente avec la température de recuit a cause, probablement, de la
matrice cristalline qui empéche la relaxation des ncx apres le recuit.

Tableau 1V.3 Evolution du paramétre de maille, de la taille moyenne et de la tension relative de [’InAs en
fonction de la température de recuit

Température ey %] £
(°C) (nm) __ (nm) (%)
650 0,6057 13 -0,0065
700 0,6054 15 -0,059
750 0,6049 16 -0,14
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4.2 Syntheése et caractérisation des nanocristaux de GaAs

Pour cette étude, nous avons implanté séquentiellement ’arsenic puis le gallium dans
le silicium & une dose de 6x10*° cm™ et a une énergie de 130 keV. Cet ordre d’implantation
permet de croitre des ncx de GaAs de tailles uniformes avec une taille moyenne relativement
faible [10]. D’aprées les simulations SRIM, dans ces conditions d’implantation les profondeurs
moyennes de péneétration, Ry, de ’arsenic et du gallium valent, respectivement, 90 et 95 nm
avec un AR, ~ 30 nm. La concentration au pic des deux éléments vaut ~ 7x10% cm™. Aprés
implantation, la couche de silicium a subit les mémes recuits thermiques que ceux utilisés

pour faire croitre les ncx d’InAs.

4.2.1 Evolution des profils d’impuretés

Etant données qu’il n’est pas possible d’extraire les profils individuels de chaque
espéces (Ga, As) des mesures RBS, nous avons considéré un facteur cinématique moyen pour
donner une tendance des profils en profondeur des deux especes (Ga+As).

L’¢évolution des profils RBS de (Ga+As) en fonction de la température de recuit est
montrée sur la Figure 1V.8. Cette Figure montre clairement que les deux éléments sont situés
a la méme profondeur dans le silicium. Le pic du profil de (Ga+As) avant recuit est situé a
128 nm. Cette profondeur ne correspond pas a la profondeur moyenne de pénétration estimée
par SRIM (R, ~ 90 nm) a cause, probablement, du choix du facteur cinematique moyen.

Le profil de (Gat+As) est stable avec un pic situé a 128 nm jusqu’au recuit a 800 °C ou
le profil se resserre et se décale un peu vers la surface (pic a 92 nm). Le resserrement du profil
a cette température est un indice indirect mais trés fort de la formation de cristaux de GaAs

dans le silicium.
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Figure 1V.8 Evolution des Profil RBS de (As+Ga) en fonction de la température de recuit.

La figure IV.9 montre 1’évolution du rapport de la dose de (As+Ga) contenue dans la
couche du Si sur la somme des deux doses implantées (1,2x10'" cm™) en fonction de la
température de recuit. D’apreés la Figure IV.9, nous constatons que la perte de la dose
implantée augmente avec la température de recuit. Elle passe de 0 a 12 % quand la
température de recuit passe de 650 a 800 °C. Cette perte n’est pas significative comparée a
celle d’As (~20 %) enregistrée dans 1’échantillon implanté As et In et recuit a 800 °C.

Nous remarquons a partir des Figures 1V.8 et 1V.9 que la croissance (potentielle) des
ncx de GaAs a 800 °C est relativement rapide par rapport a la diffusion des éléments. Ce
constat pourrait expliquer la perte négligeable des éléments implantés apres ce recuit.

Afin de confirmer la synthése des ncx de GaAs, des analyses Raman et des mesures de

GIXRD ont été effectués sur ces couches de Si implantées As et Ga et recuites.
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Figure 1V.9 Evolution du rapport de la dose de (As+Ga) contenue dans la couche de Si sur la dose implantée
(1,2x10"" cm™®) en fonction de la température de recuit.

4.2.2 Analyses structurales
4.2.2.1 Par spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman a été également utilisée pour caractériser les couches de
silicium implantées et recuites. Les pics Raman TO et LO du GaAs sont situes a 269 et 290,4
cm™ [11].

L’¢évolution des spectres Raman de la couche de silicium en fonction de la température
de recuit est montrée sur la Figure IV.10.a. D’apres cette Figure, nous n’observons
I’apparition des pics Raman de GaAs qu’aprés le recuit & 800 °C. Ce résultat est
complétement en cohérence avec les analyses RBS.

Nous voyons également a partir de la Figure 1V.10.b que 800 °C est la température

optimale permettant la guérison totale des défauts créés lors des deux implantations
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Figure VI1.10.a) Evolution des spectres Raman de la couche de Si implantée en fonction de la température de
recuit. b) Evolution du pic du Si-c en fonction de la température du recuit.
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4.2.2.2 Par GIXRD

Les mesures de GIXRD sont réalisées sur la couche de silicium implantée et recuite.
Ces mesures sont montrées sur la figure 1V.11. Ces mesures confirment que le composé GaAs
n’est formé qu’apres le recuit a 800 °C. A I’inverse de 1’InAs, le GaAs ne diffracte que selon
3 plans : (111), (220) et (311) (Tableau 1V.4). L’identification des pics de GaAs a été réalisée
a partir de la fiche ICDD N° 00-014-0450.

Les faibles températures conduisent a la croissance du composé cubique SiAs; sans

aucune trace de gallium métallique.
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Figure 1V.11 Evolution des mesures de GIXRD de la couche de silicium implantée séquentiellement avec
I"arsenic et le gallium et recuite a 650 (a), 700 (b), 750 (c) et 800 °C (b) en fonction de I’angle d’incidence o.
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Tableau 1V.4 Positions des angles 26 de diffraction de GaAs cubique dans [’échantillon recuit a 800 °C.

Température
(°C) 650 700 750 800

hkl
111 - - - 27,51

220 - - - 4552
311 - - - 15386
400 - - - -
331 - - - -
422 - - - -

A partir des formules (2.2) et (4.2), nous avons estimé la taille moyenne @ et la
tension résiduelle & du GaAs formé dans le silicium aprés le recuit a 800 °C ou aeyp et ag valent
0,5639 et 0,5653 nm, respectivement. Les résultats sont montrés dans le Tableau IV.5 ou nous
remarquons que les ncx de GaAs formés apres le recuit a 800 °C contiennent plus de tension
résiduelle par rapport aux ncx d’InAs formés a 750 °C. L’explication de cette tension est
identique que celle proposée dans le cas des ncx d’InAs : contraintes induites par la matrice
de Si empéchant les ncx de se relaxer.

Tableau IV.5 Paramétre de maille, taille moyenne et tension relative de GaAs dans [’échantillon recuit a 800
°C.

Temperature  aep %) £
(°C) (nm) __ (nm) (%)
650 - - -
700 - - -
750 - 5 5
800 0,5639 14 -0,23
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4.3 Syntheése et caracterisation des nanocristaux ternaires d’In,Ga;.xAs

Dans cette partie, nous allons étudier trois séries d’échantillons. Les nomenclatures de
ces échantillons et les conditions d’implantation sont rappelées dans le Tableau 1V.6. Nous
rappelons que dose In + dose Ga = dose As et que la variation relative [In] / [Ga] est choisie
afin de viser des compositions chimiques, x, d’InyGa;xAs allant de ~ 0,25 jusqu’a ~ 0,75.

Tableau 1V.6 Nomenclature et conditions d’implantation des échantillons étudiés Les concentrations au pic ont
été calculées a partir de SRIM.

Echantillon ~ Dose implantée Concen. au pic

(x10* cm™) (x10%* cm™)
In/Ga/As In/Ga/As
INos/Gagrs/As | 1,5/4,5/6 2,17/5,2/7,32
Ings/Gags/As 3/3/6 4,35/3,46/7,32
INg75/Gaoas/As | 4,5/1,5/6 6,52/1,73/7,32

4.3.1 Evolution des profils d’impuretés
4.3.1.1 Profils d’implantations avant recuit

La figure 1V.12 montre les profils RBS des eéchantillons Ing 25/Gag 75/As, Ings/Gag s/As
et Ing75/Gag 2s5/As avant le recuit. Ces profils sont similaire a ceux de I’échantillon In / As
(implanté uniquement As et In). Nous remarquons la déformation des profils de (As+Ga) suite
a I'implantation de I'indium. Cette déformation est de plus en plus importante avec
I’augmentation de la dose d’In a cause du déplacement des atomes d’As et de Ga durant
I’implantation d’In. Par conséquent, le profil de (As+Ga) dans 1’échantillon Ing75/Gag 25/AS
est quasiment plat. Les implantations d’In dans les deux autres échantillons ne changent pas
beaucoup les allures des profils de (As+Ga) c'est-a-dire nous avons toujours des profils
presque gaussiens mais qui sont décalés vers le volume du Si par rapport au pic d’In. En effet,
le profil de (As+Ga) est situé a 100 nm par contre celui d’In est situé a 80 nm dans les
échantillons Ing 5/Gag s/As et Ing 75/Gag 25/ AS.

Malgré cette déformation, les profils restent comme méme assez bien superposés dans
une couche d’épaisseur ~ 200 nm a partir de la surface du silicium.

Nous avons verifie les doses de (AstGa) et d’In implantées dans les trois échantillons

et on ne retrouve aucune perte.
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Figure 1V.12 Profils RBS des échantillons Ing »5/Gag 75/As, Ings/Gag s/AS et 1n 75/Gag 25/As avant le recuit.

4.3.1.2 Profils d’implantations apres recuit

4.3.1.2.1 Echantillon Ing 25/Gag 75/As

La Figure IV.13 montre 1’évolution des profils de (As+Ga) et d’In dans le silicium en

fonction de la température de recuit. D’apres cette Figure, plusieurs remarques peuvent étre

tirées :
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¢ Pour les recuits a 650 et 700 °C, nous remarquons que les profils de (As+Ga) et
d’In sont trés bien superposés surtout a la surface de 1’échantillon. Cette
superposition indique une synthese potentielle de ncx ternaires riches en Ga.

¢ Pour le recuit a 750 °C, un resserrement net du profil d’In est produit avec une
superposition parfaite des profils a partir de la surface de I’échantillon jusqu’a une
profondeur de 100 nm. Le resserrement des profils indique souvent une éventuelle
formation de ncx.

¢ Enfin, pour le recuit a 800 °C, nous observons un décalage important des
profils vers la surface de 1’échantillon. Ce décalage pourrait indiquer une nette
diminution des doses implantées surtout dans le cas d’In ou sa concentration au
pic a fortement diminuée : elle passe de 1,55x10% & 5,8x10® cm™ quand la
température passe de 750 a 800 °C.
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Figure 1V.13 Evolution des profils d’implantations de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit.
Deux différentes échelles en concentrations pour (As+Ga) et In ont été utilisées afin de mieux évaluer les
profils.

La perte des doses est montrée sur la Figure 1V.14 ou nous observons la diminution
d’In avec ’augmentation de la température de recuit. Apres le recuit a 800 °C seul 60 % de la
dose implantée d’In demeure dans I’échantillon. Cette perte a été déja soupconnée avec
I’observation de la diffusion d’In vers la surface apres ce recuit (Figure IV.13). L’indium
diffuse donc rapidement vers la surface et s’évapore a cette température (800 °C). Ce
comportement a été déja observé dans le cas de 1’échantillon In / As (implanté As et In sans
Ga) recuit a 800 °C.

La dose de (As+Ga) quant a elle n’est pas stable apres les différents recuits. En fait,
cette dose diminue aprés un recuit a 700 °C puis elle augmente de nouveau apres des recuits a
des températures plus élevées. Nous avons montré, dans le cas de 1’échantillon In /As recuit a
700 °C, que les atomes d’As diffusent rapidement vers la surface et s’évaporent. La méme
chose pourrait se produire dans cet échantillon avec également une diffusion possible de
gallium. La diminution de la perte de (As+Ga) a des temperatures plus élevées pourrait étre
expliquée par une éventuelle formation de ncx ternaires.

D’aprés cette analyse RBS, un recuit a 750 °C pourrait étre le recuit optimal pour
croitre des ncx ternaires pour deux principale raisons : resserrement des profils (Figure 1V.13)

et perte des doses implantées qui est relativement faible (Figure 1V.14).
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Figure 1V.14 Evolution des dose résiduelles de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit dans
[’échantillon [novzslGa()js/AS.

4.3.1.2.2 Echantillon Ings/Gag s/As

Le comportement du profil de (As+Ga) aprés des recuits a des températures faibles
(650 et 700 °C) ne change pas par rapport a celui que nous venons de décrire dans
I’échantillon Ing2s5/Gag 75/As : profils stables. Par contre, le profil d’In est différent :
accumulation d’atomes d’In a la surface de 1’échantillon aprés ces recuits.

Nous remarquons une superposition parfaite des profils a partir de la surface jusqu’a
une profondeur d’environ 70 nm a 750 °C. Ce résultat semble suggérer encore une fois que
cette température est bien adaptée a la formation de ncx ternaires avec une composition
chimique, x, proche de 0,5.

Une diffusion rapide avec une diminution nette de la quantité d’In au pic apres le
recuit a 800 °C est également observée. La concentration d’In au pic diminue d’un

pourcentage de 71 % quand la température passe de 750 a 800 °C.

Sur la Figure IV.16 nous observons I’évolution de la perte de la dose d’In avec
I’augmentation de la température de recuit. Cette évolution est identique a celle observée dans
I’échantillon précédent. L’explication de cette perte est toujours la méme : ¢’est I’exodiffusion
d’In et son évaporation a la surface de 1’échantillon.

Par contre, la dose de (As+Ga) apres le recuit a 700 °C ne diminue pas rapidement
comme déja observé dans le cas des échantillons In /As et Ing2s/Gag 75/As. Ce constat signifie

que les atomes de (GatAs), qui ont la tendance d’exodiffuser a cette température, vont
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participer a la formation de ncx avec I’indium. La synthése de ncx ternaires avec des quantités

proches de Ga et d’In pourrait donc avoir lieu a 700 °C.
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Figure 1V.15 Evolution des profils d’implantations de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit.
Deux différentes échelles en concentrations pour (As+Ga) et In ont été utilisées afin de mieux évaluer les
profils.
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Figure 1V.16 Evolution des dose résiduelles de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit dans
[’échantillon Ing s/Gag s/AS.
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4.3.1.2.3 Echantillon Ing 75/Gag 25/AS

L’évolution des profils des éléments implantés dans 1’échantillon Ing7s5/Gag2s/AS en
fonction de la température de recuit est montrée sur la Figure IV.17. Plusieurs remarques
peuvent étre tirées a partir de ces profils :

¢ Une parfaite superposition des profils a des températures inférieurs a 800 °C :
synthese éventuelle de ncx ternaires avec x proche de 0,75.

¢ Resserrement des profils au fur et a mesures que la température augmente
jusqu’a 750 °C : recuit le plus optimum.

¢ Décalage des profils vers la surface de I’échantillon avec 1’augmentation des
températures.

¢ Diminution nette des concentrations au pic avec un élargissement des profils a
800 °C.
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Figure IV.17 Evolution des profils d’implantations de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit.

Deux différentes échelles en concentrations pour (As+Ga) et In ont été utilisées afin de mieux évaluer les
profils.

La dose d’In diminue toujours avec la température de recuit. Par contre, elle diminue
moins dans cet échantillon a 800 °C par rapport aux pertes enregistrées dans les deux autres
¢chantillons. La perte d’In a 800 °C dans cet échantillon est estimée a 29 % (Figure 1V.18).

Nous trouvons quasiment la méme perte de (As+Ga) a 800 °C (20 %).
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La perte de (As+Ga) est plus forte a 650 °C qu’a 700 °C. Cette perte est quasiment
nulle a 700 °C. Ce résultat semble suggérer que 700 °C est la température la plus optimale a la
formation de ncx ternaires avec x proche a 0,75.

Apres le recuit a 750 °C, la perte de (As+Ga) est plus importante (~ 20 %). Cette perte

pourrait empécher la formation de ncx ternaires.
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Figure 1V.18 Evolution des dose résiduelles de (As+Ga) et d’In en fonction de la température de recuit dans
[’échantillon In0,75/Ga0,25/AS.

A la fin de cette partie, nous concluons sur I'importance de la RBS car elle nous a
permis de déterminer les profils des espéces implantées aprés recuit. Elle nous a permis
¢galement de connaitre les doses résiduelles de (As+Ga) et d’In aprés chaque recuit. Par
contre, la RBS ne peut pas nous renseigner sur la guérison des défauts créés lors de
I’implantation ionique (sauf en configuration de canalisation) et sur une éventuelle présence
de nano alliages d’InyGay.xAs dans le silicium. Ces informations sont fournies par les analyses

de spectroscopie Raman décrites dans le paragraphe suivant.

4.3.2 Analyses structurales
4.3.2.1 Par spectroscopie Raman
4.3.2.1.1 Etude de la guérison des défauts d’implantation apres recuit

Les spectres Raman des échantillons Ing 25/Gag 75/AS, Ings/Gags/As et Ing 75/Gag 25/As
enregistrés dans la gamme 500 — 540 cm™ sont montrés, respectivement, sur les Figures
IV.19.a, IV.19.b et IV.19.c.
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La disparition compléte du pic de Si-c & 520,8 cm™ sur les spectres Raman de tous les
¢chantillons non recuits indique I’endommagement total de la couche de silicium implantée.
Les spectres des échantillons Ing »5/Gag 75/As et Ings/Gag s/As recuits a 650 °C présentent une
bande & 513,6 cm™ attribuée au Si-a en plus de la bande & 520,8 cm™ attribuée au Si-c. Par
conséquent, les couches de silicium implantées dans ces deux échantillons ne sont que
partiellement guéries apres le recuit @ 650 °C. Par contre, a partir des recuits & 700 °C, nous
observons la disparition du pic de Si-a et I’augmentation du pic de Si-c avec la température de
recuit jusqu’a la guérison totale de la couche de Si apres le recuit a 800 °C dans tous les
échantillons.

Il est intéressant de remarquer que ’intensité du pic de Si-c dans les échantillons
recuits a 750 °C augmente avec la dose de I’indium. En plus, 1’échantillon riche en In et recuit
a 650 °C ne présente par la bande Raman attribuée au Si-a. Ces deux constats semblent donc
suggérer que la présence d’In aide le processus de la guérison de la couche de silicium

complétement endommagée aprés les trois implantations successives.

a) Ino2s/Gao,7s/As b)  Inos/Gaos/As c) Ino7s/Gao2s/As
= mon recult I non recuit = non recult
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Figure 1V.19 Evolution du pic Raman de Si-c en fonction de la température de recuit dans les échantillon
[N 25/Gag 75/AS (@), Ings/Gag s/As (D), et Ing 75/Gag 25/As (C).

4.3.2.1.2 Etude de la synthese des nanocristaux ternaires apres recuit

a) Etude qualitative des spectres Raman

L’évolution des spectres Raman enregistrés dans la gamme 200 — 300 cm™ en fonction
de la température de recuit est montrée sur la Figure 1V.20. Les spectres Raman des
échantillons juste aprés implantations et des échantillons recuits a 800 °C ne révélent la
présence d’aucun pic Raman associé a la formation de ncx binaires ou ternaires.

Les spectres Raman de 1’échantillon Ing25/Gag7s/As (Figure 1V.20.a) recuit a des

températures faibles (650 et 700 °C) montrent la présence d’une large bande située entre 240
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et 300 cm™. Par contre, le spectre Raman de cet échantillon recuit & 750 °C est totalement
différent et il contient quatre bandes situées a 230, 252, 260 et 275 cm™.

Les spectres Raman de 1’échantillon Ings/Gags/As (Figure 1V.20.b) recuit a 650 — 750
°C révéle aussi la présence de quatre bandes situées a 225, 230, 250 et 260 cm™. Ces bandes
sont plus prononceées apres le recuit a 750 °C.

Finalement, le spectre Raman de 1’échantillon Ing 75/Gag 2s5/As (Figure 1V.20.c) recuit
4 700 °C montre la présence de quatre bandes Raman situées & 220, 230, 246 et 253 cm™. Par
contre, les spectres Raman de cet échantillon recuit a 650 et a 750 °C montrent la présence de

deux intenses pics & ~ 217 et 234 cm™ attribués, respectivement, aux vibrations In-As-TO et

In-As-LO [7].
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Figure 1V.20 Evolution des spectres Raman dans la gamme 100 — 300 cm™ des échantillon Ing,s/Gag75/As (a),
Ings/Gag s/As (b) et Ing 75/Gag 25/As (c) en fonction de la température de recuit.

b) Identification des pics Raman associés aux nanocristaux ternaires

Les quatre pics Raman détectés dans les échantillons recuits sont associés aux
vibrations In-As TO et LO (InAs-like TO et LO) d’une part et Ga-As TO et LO (GaAs-like
TO et LO) d’autre part dans les alliages InGaAs [12 — 14]. Ce résultat est completement en
cohérence avec les analyses RBS : Synthese de ncx ternaires a des températures de recuit
comprises entre 650 et 750 °C.

Les quatre pics Raman associés a 1’alliage InyGa;.xAs se superposent partiellement et
apparaissent donc sous formes de bandes a cause de la faible différence de fréquences entre
ces modes. Pour cette raison, nous avons ajusté les spectres contenant ces modes avec quatre
fonctions de Lorentz aprés la soustraction du bruit de fond comme montrés sur les Figures

V.21 - IV.23.
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Ino,25/Gao,7s/As - 750 °C

Spectre Raman
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GaAs-like TO

InAs-like LO
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Figure 1V.21 Ajustement du spectre Raman de I’échantillon Ing,5/Gags/As recuit & 750 °C. Les quatre
fonctions de Lorentz utilisées pour [’ajustement sont également montrées.

a) Ino,s/Gao,s/As - 650 °C b) Ino,5/Gao,s5/As - 700 °C c) Ino,5/Gao,s/As - 750 °C
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Figure 1V.22 Ajustements des spectres Raman de I'échantillon Ings/Gags/As recuit & 650 (a), 700 (b) et 750 °C
(c). Les quatre fonctions de Lorentz utilisées pour [’ajustement sont également montrées.
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Ino,75/Gao,25/As - 700 °C
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Figure 1V.23 Ajustement du spectre Raman de I'échantillon Ing75/Gag »5/As recuit a 700 °C. Les quatre fonctions
de Lorentz utilisées pour I’ajustement sont également montrées.

¢) Extraction de la composition chimique ,x , des nanocristaux ternaires

Suivant les analyses de la référence [15], les positions des pics Raman sont liées a la
fraction de la composition moyenne, x, de I’alliage InyGa;.xAs formeés aprés le recuit selon les
équations suivantes :

Wimas-tikero = —16,5x% +233,7 (4.3)
Wmas—tike o = 8,92x* —7,7x + 234,9 (4.4)
Weans—tiketo = —29x% — 53x + 265,1 (4.5)
Weans-tikero = —32,4x* — 18,6x + 290 (4.6)

Les évolutions de la fraction x déduites a partir des équations (4.3 — 4.6) et de la
position des pics Raman déduites a partir des Figures 1V.21 - 1V.23 en fonction de la

température de recuit sont montrées dans le Tableau 1V.8.
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Tableau 1V.8 Evolution de la position du pic Raman et de la fraction moyenne de la composition de
Ualliage In,GayAs (x) en fonction de la température de recuit x est la moyenne des quatre solutions (xi, Xz, X3 et
X4).

RTA InAs — Like | InAs— Like | GaAs — Like | GaAs — Like

y (°C) TO LO TO LO Valeur moyenne, |
® ® ® ® X
(cm™) X1 (cm™) X2 (cm™) X3 (cm™) X4
650 - -1 - -1 - -1 - - i
0,25 700 - - - - - - - - -

750 227,91 059(233,7| 0,2 |261,7 0,26 275,5| 0,44 0,37+0,14

650 2184 096 | 236 0,98]248,3 0,67]258,2 0,74 0,84+0,13

0,5 700 222,3 0,83 234 1 0,72]249,5 0,65]261,5: 0,69 0,72+0,05

750 223,5 0,78 233,4 0,56 |250,1:0,63] 2614 0,69 0,66+0,07

650 216,9 1 1,01 | 235,5: 0,93 - - - - 0,97+0,03

0,75 700 220,6 0,89]1233,8 0,68]247,2 0,7 |253,4 0,81 0,77+0,08

750 217,510,99|2373 | 1,12 - - - - 1+0,06

La composition chimique, X, déduite a partir des analyses Raman est la moyenne des
quatre solutions obtenues a partir des positions des pics Raman.

La premiére remarque & tirer du Tableau IV.8 est la dispersion importante de la
composition chimique déduite a partir des analyses Raman causée, probablement, par les
contraintes imposées par le silicium sur les ncx d’InyGa;xAs vue que le désaccord de maille
entre InGaAs (massif) et Si est relativement important. Dans la référence [15], les équations
(4,3 — 4.6) ont été obtenues apres 1’ajustement de valeurs expérimentales de x pour des
couches d’InyGaj.xAs épitaxiées sur un substrat d’InP. Le degré de désaccord entre ces

couches et le substrat d’InP est trés faible et a été estimée égal & 2x10 [15].

D’apreés ces analyses Raman, 1’échantillon Ing 25/Gag 75/As recuit a 750 °C permet de
faire croitre des ncx d’alliage Ing 37Gag g3AS. Par contre, les spectres Raman de cet échantillon
recuit a des températures plus faibles ne contiennent aucune signature Raman attribuée a la

synthese de ncx ternaires.

Un recuit a 650 °C sur ’échantillon Ings/Gags/As permet d’obtenir des ncx avec x
proche de 1. Ce résultat est cohérent avec la formation de ncx binaires d’InAs a des

températures de recuit faibles. En plus, d’aprés les analyses RBS effectuées sur cet
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¢chantillon, la perte de la dose implantée d’In est quasiment nulle a 650 °C avec une
accumulation nette de ces atomes a la surface de 1’échantillon. Par contre, des recuits a 700 —
750 °C permettent d’obtenir des ncx ternaires avec x égal a 0,72 et 0,66, respectivement. La
perte d’In est assez faible apres le recuit a 700 °C ce qui pourrait expliquer la synthése de ncx
ternaires riches en In a cette température. A 750 °C, les pertes des éléments implantés sont
plus importantes mais nous avons observé des profils parfaitement superposés a la surface de

I’échantillon (Figure IV.15) d’ou la synthése de ncx ternaires avec x plus proche de 0,5.

Concernant 1’échantillon Ing75/Gagos/As, un recuit a 700 °C donne une fraction

X =0,77 de P’alliage formé. Cette fraction est trés proche de la fraction implantée y = 0,75. Par
contre les recuits aux deux autres températures (650 et 750 °C) produisent des ncx binaires
d’InAs. Ce résultat n’est pas en cohérence avec la parfaite superposition des profils de
(AstGa) et d’In observée apres ces deux derniers recuits (Figure IV.17). Plusieurs
explications sont possibles :

¢ La synthése de ncx d’InAs commence a des températures faibles (aux alentours

de 650 °C) par contre les faibles températures ne suffisent pas pour faire diffuser

le gallium et croitre des ncx ternaires (ncx de GaAs ne sont formés qu’aprés un

recuit a 800 °C). D’ou la synthése de ncx d’InAs.

¢ A 700 °C, la perte de (As+Ga) est beaucoup plus faible que celle enregistrée

apres les recuits a 650 et a 750 °C (Figure IV.18). D’ou la formation des ncx

ternaires avec proche de 0,75.

¢ 750 °C est la température optimale pour la formation de ncx binaires d’InAs.

La croissance relativement rapide des ncx binaires a cette température pourrait

donc expliquer ce résultat.

4.3.2.2 Par GIXRD

La fiche ICDD N° 03-065-9847 a été utilisée pour identifier les pics de 1'InyGa;xAS.
Toutes les couches de Si implantées et recuites ont été mesurées en GIXRD. Nous
commengons par 1’échantillon Ing 25/Gag 75/AS.

L’évolution des mesures de GIXRD de I’échantillon Ing 25/Gag 7s/As en fonction de la
température de recuit est montrée sur la Figure 1V.24. Les plans de diffractions associés a
I’InGa;.xAs n’apparaissent qu’aprés le recuit a 750 °C. Ce résultat est complétement en

coherence avec les analyses RBS et Raman. Pour les températures plus faibles que 750 °C,
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seul des précipités de SiAs, sont formés dans le

silicium. Les positions des pics associés au

composé ternaire sont notées dans le Tableau 1V.9.

Tableau 1V.9 Positions des angles 26 de diffraction de I’InyGa1xAs dans ’échantillon Ing5/Gag 75/As recuit &

750 °C.
Température
(°C) 650 700 750 800
hkl
111 - - 26,73 -
220 - - 44,31 -
311 - - 15235 -
400 - - - -
331 . : - -
422 - - - -
Ino,25/Gao,75/As - 650 °C Ino,2s/Gao,7s/As - 700 °C
a) b)
g 3 |a 3 i 3 I
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Figure 1V.24 Evolution des mesures de GIXRD de I'échantillon Ing,5/Gag 75/As en fonction de la température de

recuit.
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Apres le recuit a 750 °C, des ncx d’InyGa;-x<As sont formés avec une taille moyenne de
I’ordre de 10 nm estimée a partir de 1’équation de Scherrer (2.2). Le paramétre de maille
dexp = 0,5778 nm d’In,Ga;xAs a été egalement calculée a partir des mesures de GIXRD
effectuées sur cet échantillon en utilisant 1’équation (2.3). La valeur du parametre de maille
obtenue est proche a celle obtenue dans la référence [16] a = 0,572 nm pour une couche
d’Ing ,Gag gAs formée par épitaxie sur un substrat de GaAs.

Connaissant le parametre de maille, aep, nous avons pu calculer la fraction de la
composition chimique, X, dans 1’échantillon recuit a 750 °C en utilisant la loi de Vegard
décrite dans I’équation (2.4). On en déduit qu’apreés le recuit a 750 °C, I’échantillon contient
des ncx d’Ing 3Gap 7As. La valeur x = 0,3 déduite a partir des mesures de GIXRD est cohérente
avec celle déduite a partir des analyses Raman (x = 0,37). Le tableau IV.10 rassemble les
valeurs obtenues a partir des mesures GIXRD et également a partir des analyses Raman.

Tableau 1V.10Evolution du paramétre de maille, de la taille moyenne et de la fraction de la composition
chimique de I'InGay . As formés dans 1’échantillon Ing,s/Gag75/As en fonction de la température de recuit.

Température  aeyp %] XGIXRD XRaman
¢C) (hm)  (nm)
650 - - -
700 - - -
750 0,5778 10 0,3 0,37+0,14
800 - - - -

La figure IV.25 montre les mesures de GIXRD de 1’échantillon Ings/Gags/As apres
les recuits a 650 (a), 700 (b), 750 (c) et 800 °C (d). Le tableau IV.11 met en évidence
I’évolution des positions de I’angle de Bragg (20) en fonction de la température de recuit.
D’apres la Figure 1V.25, nous constatons que I’intensité des pics de GIXRD associés au
compos¢ ternaire augmente avec la température de recuit jusqu’au recuit a 750 °C. Apres le
recuit a 800 °C, les mesures de GIXRD ne contiennent aucun pic associé au ternaire dans
toute la couche examinée ce qui est attendu, étant donnée la perte importante de 1’indium (60

%) d’aprés les analyses RBS réalisées sur cette échantillon.
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Figure 1V.25 Evolution des mesures de GIXRD de [’échantillon Ing,5/Gag 75/As en fonction de la température de

recuit.

Tableau 1V.11 Positions des angles 20 de diffraction de I'InyGa,xAS dans I’échantillon Ing,5/Gag 75/As recuit &

750 °C.
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Température

(°C) 650 700 750 800
hkl

111 26,10 | 26,17 { 26,19 | -
220 43,25 4338 4334 -
311 51,18 : 51,46 : 51,35 -
400 - - - -
331 - 169,29 6927 -
422 - 7969 7962 @ -




Chapitre IV : Synthése et caractérisation des nanocristaux d’alliages I1I-V dans Si

Le paramétre de maille, aeyp, des ncx formés a été également calculé. L’évolution du
parametre de maille (ae, en nm), du diamétre des ncx (@ en nm) et leur composition, X, en
fonction de la température de recuit est montrée dans le tableau IV.12. D’apres ce tableau,
nous remarquons un écart non négligeable entre la composition déduite a partir des analyses
Raman et celle déduite a partir des mesures de GIXRD. Les analyses Raman surestiment la
composition chimique de l’alliage formé aprés les recuits a 650 et 700 °C a cause
probablement des effets de contraintes induites par le silicium cristallin sur les ncx.

Tableau V.12 Evolution du paramétre de maille, de la taille moyenne et de la fraction de la composition
chimique de I'InGayAs formés dans 1’échantillon Ings/Gag s/As en fonction de la température de recuit.

Tempeérature  aep @ XGIXRD XRaman
(°C) (nm)  (nm)
650 0,5910 10 0,63 0,84+0,13
700 0,5891 11 0,58 0,72+0,05
750 0,5896 12 0,61 0,66+0,07
800 - - - -

Selon la référence [17], le composé ternaire IngsGagsAs se forme avec un parameétre
de maille a = 0,584 nm. D’apreés les mesures de GIXRD, les recuits a 650, 700 et 750 °C
effectués sur I’échantillon Ings/Gags/As permettent la croissance de ncx d’InggzGag s7AS,
Ino 58Gap 42AS et Ings1Gag 30AS. Les valeurs de x déduites des analyses Raman trouvées apres
le recuit a 750 °C (x = 0,66) sont proches des valeurs estimés par GIXRD. Ce résultat pourrait

indiquer la relaxation partielle des ncx ternaires apres le recuit a 750 °C.

L’évolution des mesures de GIXRD de I’échantillon Ing75/Gag 2s/As en fonction de la
température de recuit est montrée sur la Figure IV.26. Comme attendu d’aprés les analyses
Raman, seul 1’échantillon recuit a 700 °C contient des ncx ternaires, avec une fraction
X = 0,79 et un parametre de maille aexp = 0,5976 nm (Tableau 1V.14).

Les échantillons recuits & 650 °C et a 750 °C ne contiennent que des ncx d’InAs purs.
En effet, le premier recuit (& 650 °C) est relativement faible pour croitre des ncx ternaires
riches en Ga mais suffisant pour activer I’indium et faire croitre des ncx ternaires riches en In
(ou binaires d’InAs) et le recuit a 750 °C s’avere étre le recuit optimum pour former les ncx
binaires d’InAs dans I’échantillon implanté uniquement In et As et recuit.

Les positions des pics de GIXRD sont montrées dans le Tableau 1V.13. Le Tableau
V.14 rassemble les parametres structuraux des échantillons recuits. Dans le cas de cet

échantillon, la fraction x déduite a partir des mesures GIXRD est complétement en cohérence
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avec celle déduite a partir des analyses Raman pour toutes les températures de recuit. En plus,

la dispersion de la composition chimique deduite des analyses Raman est faible pour toutes

les températures. Ces deux constats indiquent bien que les ncx ternaires formés sont peu

contraints.

Tableau 1V.13Evolution des positions des angles 20 de diffraction de I'InyGay As dans I’échantillon
Ing 75/Gay 25/As en fonction de la température de recuit.

Température

(°C) 650 700 750 800
hkl

111 25,46 | 25,8 | 25,54 -
220 42,18 42,72 42,28 -
311 499 50645001 -
400 61,24 61,25 -
331 67,35 68,51 : 67,42 -
422 76,96 78,28 77,19 -

Tableau V.14 Evolution du paramétre de maille, de la taille moyenne et de la fraction de la composition
chimique de I'InGay . As formés dans 1’échantillon Ing75/Gag »5/As en fonction de la température de recuit.

Température  aeyp %] XGIXRD XRaman
¢C) (hm)  (nm)
650 0,6056 13 0,96 0,97+0,03
700 0,5976 14 0,79 0,77+0,08
750 0,6043 22 0,99 140,06
800 - - - -
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Figure 1V.26 Evolution des mesures de GIXRD de [’échantillon Ing75/Gag 2s/As en fonction de la température de
recuit.

4.4 Conclusion du chapitre 1V

Les analyses Raman et les mesures de GIXRD démontrent la possibilité de faire
croitre des ncx d’alliages III-As enfouis dans Si par I’implantation ionique suivie par un recuit
rapide d’une minute. L’échantillon Ing5Gag7sAS recuit & 750 °C contient des ncx
d’Ing 3Gag7As avec une taille moyenne de 10 nm. Par contre, les recuits a des faibles
températures ne génerent que des ncx binaires d’InAs. Et pour 1’échantillon Ings/Gag 5/As, les
recuits a 650 — 750 °C permettent la production de ncx ternaires d’InyGa;«As avec X proche
de 0,6 et avec des tailles moyennes qui augmentent avec la température de recuit d’apres les

mesures GIXRD. Dans 1’échantillon Ing 75/Gag 25/As, le recuit a 650 °C permet la synthése de

ncx d’InAs, par contre, le recuit a 700 °C engendre la croissance d’InxGa;xAs avec X = 0,79.
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Il est intéressant de remarquer que cette valeur vaut exactement le rapport des concentrations
maximales Xsgim = [In] / [As] = 0,79 selon les simulations SRIM. Par conséquent, il est tres
important de prendre en compte le rapport des concentrations au pic des profils d’implantation
pour le choix de la composition chimique x souhaitée. Enfin, il est remarquable de noter que
les analyses Raman et les mesures de GIXRD sont completement en cohérence avec les
données SRIM et les profils RBS. La Figure V.27 qui rassemble tous les résultats obtenus a
partir des mesures de GIXRD indique qu’un choix judicieux des doses d’implantation ionique

et de conditions de recuit doit permettre de couvrir toute la gamme de composition InyGa;.xAs

pour X € [0, 1].
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Figure 1V.27 Composition chimique x (carrés noirs) issue des mesures GIXRD dans les échantillons étudiés
dans ce travail.
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Conclusion générale et perspectives

Les boites quantiques sous la forme de nanocristaux semi-conducteurs permettent de
réaliser des matériaux a énergie de gap variable avec la taille des nanocristaux, propriété tres

recherchée notamment pour les applications photovoltaiques.

Ce travail de thése s’est focalisé sur la synthése et la caractérisation de nanocristaux
semi-conducteurs : de silicium dopés enfouis dans SiO, et de composés binaires (InAs et
GaAs) et ternaires d’InyGa;xAs enfouis dans Si. Du point de vue de la synthese, nous avons
étudié une technique originale de synthese de nanoparticules composées dans différentes
matrices, la synthése ionique c’est a dire la co-implantation suivie par un recuit adapté. Ce
dispositif est basé sur I’implantation successive d’ions a des énergies permettant la
superposition de leurs profils dans la cible (matrice hote) et a avec des doses fortes permettant
le dépassement de la limite de solubilité de ces éléments afin de croitre les nanocristaux lors

d’un post-recuit.

Nous avons, en particulier, démontré la possibilité de synthétiser des nanocristaux de
silicium dopés avec le phosphore et I’arsenic enfouis dans une matrice de SiO,. Cette méthode
de synthése, trés peu utilisée pour le dopage de nanocristaux, offre de nombreux avantages
concernant la maitrise de la distribution de taille des nanocristaux synthétisés et de la quantité
de dopants incorporée aux nanocristaux. La synthése par faisceaux d’ions permet
1’élaboration de nanocristaux de silicium de taille moyenne typiquement comprise entre 2 et 3
nm. La densité volumique de nanocristaux contenant les dopants varie entre 10*® et quelques
10" particules.cm™ avec une concentration atomique moyenne de dopant dans les

nanocristaux de ~ 8 %.

Par ailleurs, la synthese par faisceaux d’ions a été judicieusement utilisée pour croitre
un autre type de nanocristaux enfouis dans une autre matrice hote. Il s’agit de la synthése de
nanocristaux binaires d’InAs et de GaAs et ternaires d’InsGa;.xAs directement dans le
silicium avec une taille moyenne typiquement comprise entre 10 et 20 nm. Nous avons pu
déterminer I’influence de la température de recuit sur le paramétre de maille des nanocristaux.
Trois compositions chimiques, x, de nanocristaux ternaires d’InsGa;.xAs ont été étudiees :
0,25, 0,5 et 0,75, controlables a partir du rapport des doses d’implantations (In/AsS).

L’interprétation des mesures Raman et GIXRD effectuéss sur les échantillons implantés et
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recuits a permis de démontrer la présence de nanocristaux ternaires avec des compositions

chimiques proches au rapport des doses d’implantations. Nous avons donc montré la

possibilité de moduler la composition chimique des nanocristaux ternaires soit a I’aide de la

température de recuit soit en modifiant la dose d’implantation.

Concernant les perspectives, il serait intéressant de continuer a améliorer les

conditions de préparation des échantillons pour plusieurs raisons :

¢ Etudier dans le détail les propriétés de transport électronique des nanocristaux
de Si dopés.

¢ Diminuer le bilan thermique utilisé pour le dopage des ncx de Si.

¢ Utiliser différentes matrices d’encapsulation des ncx de Si dopés et des
nanocristaux d’InyGa;xAs (oxyde pur, nitrure ou OXy-nitrure, ...) et étudier
I’influence de la nature de la matrice sur les propriétés optoélectroniques des ncx.
¢ La passivation des nanocristaux de I11-V. Ce sujet n’a pas été traité dans ce
travail et mérite d’étre étudié. Passiver les nanocristaux d’InyGa;As et les
nanocristaux binaires en introduisant par exemple le recuit de passivation sous une
atmospheére hydrogénée permettrait la caractérisation par photoluminescence : une

méthode rapide et efficace pour estimer la valeur de 1’énergie du gap optique.

Une autre perspective dans la thématique photovoltaique est I’utilisation de la

photoluminescence des nanocristaux de silicium pour faire de la conversion spectrale, étant

donné que la passivation des nanocristaux & 1’hydrogéne est efficace. Il serait également

intéressant de tester ’efficacité des nanocristaux de silicium dopé dans des cellules solaires a

bande intermédiaire.
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Synthese par faisceaux d’ions de
nanocristaux semi conducteurs
fonctionnels en technologie
silicium

Résumé

Les boites quantiques sous formes de nanocristaux semi-conducteurs
permettent de réaliser des matériaux a énergie de gap variable, propriété tres
intéressante pour les composants optoélectroniques. Ce travail est dédié a la
création de nanocristaux de silicium dopés enfouis dans SiO, et de nanocistaux
binaires (InAs et GaAs) et ternaires d’'In,Ga;As enfouis dans Si et a leurs
caractérisations structurales, électriques et optiques. La synthése par faisceaux
d’'ions permet d’avoir un contrble de la quantité et de la taille des nanocristaux
synthétisés. Des caractérisations structurales ont pu démontrer le dopage des
nanocristaux de silicium avec le phosphore et I'arsenic a une concentration atomique
moyenne de 8 %. Nous avons également montré la possibilité de moduler la taille et
la composition chimique des nanocristaux d’InyGa;-xAs sur une large gamme a l'aide
de la dose d’implantation et de la température de recuit.
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Résumeé en anglais

Semiconductor nanocrystals can be used as quantum dots to produce band
gap engineering by varying the nanocrystals size, which is a very interesting property
for optoelectronic components. This work is dedicated to the creation of doped silicon
nanocrystals embedded in SiO, and binary (InAs and GaAs) and ternary
nanocrystals of In,Ga;.xAs embedded in Si and also to investigate their structural,
electrical and optical properties. lon beam synthesis allows a control of the
nanocrystals amount and size. Structural characterizations were able to demonstrate
the doping of silicon nanocrystals with phosphorus and arsenic at an average atomic
concentration of 8 %. We have also shown the ability to modulate the size and the
chemical composition of InGai;xAs nanocrystals in a large range by varying the
implantation dose and the annealing temperature.
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