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Introduction générale 

 

Face à l’épuisement plus ou moins proche des sources d’énergies fossiles (charbon, pétrole et gaz 

naturel) dont dépend plus de 80% de l’énergie mondiale actuelle, et aux problèmes de changement 

climatique engendrés par ces derniers, le développement des énergies renouvelables plus 

respectueuses de l’environnement fait l’objet d’une attention de plus en plus croissante. Parmi ces 

énergies, le photovoltaïque (PV) qui est la conversion de l’énergie solaire en électricité attire 

particulièrement l’attention, dû à sa source inépuisable bien distribuée dans le monde et à son faible 

impact sur l’environnement. Ainsi, entre 2000 et 2013, la production d’électricité PV a connu une 

forte croissance et la puissance cumulative installée est passée de 1.3 GW à près de 139 GW, une 

croissance qui s’explique aussi par les progrès technologiques réalisés en termes d’efficacité. 

Cependant, malgré cette croissance rapide et la chute considérable des prix de production, l’énergie 

photovoltaïque ne représente qu’une infime partie (moins de 1%) du bouquet énergétique mondial. 

Toutefois, les prévisions sur ce mode d’énergie sont plutôt optimistes et d’après un rapport publié par 

l’agence internationale de l'énergie (AIE) en 2014, sa contribution pourrait atteindre les 16% de la 

production d’électricité mondiale d’ici 2050. Pour atteindre ces objectifs, il faudrait rendre ce type 

d’énergie plus compétitif. Ceci peut se faire principalement en diminuant les coûts de production des 

modules PV.  

La technologie PV la plus utilisée pour la conversion d’énergie est celle issue de cellules solaires en 

silicium cristallin, qui représente environ 90% du marché. Cette technologie offre de meilleurs 

rendements de conversion et bénéficie d’une très bonne maturité industrielle. Cependant, elle est aussi 

celle dont les coûts de production sont les plus élevés, dus à la très forte consommation de matière 

première lors de la fabrication des cellules. Cette surconsommation est une conséquence directe de la 

technique standard de sciage généralement utilisée pour découper les plaquettes de silicium à partir 

d’un lingot.  En effet, dû aux traits de scie, environ 50% du lingot utilisé est réduit en poudre, lequel 

est difficilement recyclable, car mélangé à un liquide organique. De plus, à cause des contraintes 

qu’appliquent les traits de scie sur le lingot, l’épaisseur minimale des plaquettes découpées est limitée 

entre 180 µm et 200 µm, soit largement supérieur à l’épaisseur utile (entre 50 µm et 80 µm) nécessaire 

à absorber et convertir la quasi-totalité du rayonnement solaire. Ainsi, à cause de ces excès, le coût de 

fabrication des plaquettes de silicium, partant de la matière première jusqu’à la découpe du lingot en 

wafers, représente jusqu’à 65% du prix final d’un module PV. Il est donc clair que des techniques 

innovantes de découpe sans perte de matière première pourraient aider à considérablement réduire les 

coûts de production de cette technologie. De telles techniques sont généralement regroupées sous la 

dénomination « kerf-free, en anglais », pour « sans perte de matière première ».  

Cette thèse vise au développement d’une nouvelle technique de découpe innovante, basée sur 

l’implantation d’hydrogène à haute énergie (dans la gamme des MeV), qui exploite les cavités 

remplies de gaz d’hydrogène sous un traitement thermique, pour générer une propagation de la 

fracture dans un matériau à une profondeur précise (fonction de l’énergie des ions), entraînant le 

détachement d’un substrat ultra-mince. La gamme d’énergie utilisée est généralement comprise entre 1 

MeV à 4 MeV, ce qui permet le détachement des substrats de 15 µm à 150 µm d’épaisseur. 

L’épaisseur du substrat détaché dépend de l’énergie d’implantation, et le substrat détaché sera d’autant 

plus épais que l’énergie d’implantation sera grande. L’intérêt majeur de cette technique est l’économie 

de la matière première, car le détachement se fait sans perte de matière première. De plus, c’est un 



  
Page 9 

 

  

procédé versatile, et selon les besoins, l’énergie d’implantation peut être adaptée pour produire un 

substrat juste avec l’épaisseur désirée.  

Trois objectifs principaux ont motivé notre travail: le premier consistait à identifier les conditions de 

détachement des substrats ultra-minces de silicium, particulièrement le silicium (100) qui est le plus 

utilisé dans le PV; le second objectif était de par une étude expérimentale des défauts précurseurs de la 

fracture, comprendre et mettre en lumière les mécanismes physico-chimiques responsables de la 

propagation de la fracture dans le procédé proposé; et enfin, le dernier objectif était d’étendre le 

procédé sur d’autres matériaux semi-conducteurs. Ainsi, suivant cet ordre d’idées, ce manuscrit se 

divise en cinq chapitres: 

Dans le premier chapitre, un état de l’art essentiel à la compréhension de cette thèse est dressé. Tout 

d’abord, les intérêts des substrats ultra-minces pour les applications photovoltaïques sont présentés, 

notamment pour la filière silicium cristallin. Ceci est suivi de l’exposition de quelques techniques 

« kerf-free » émergentes ayant été proposées pour la fabrication des substrats ultra-minces sans perte 

de matière. Pour finir, un état de l’art sur la technique d’implantation d’hydrogène, présentant les 

mécanismes d’endommagement et de fracture, est présenté.  

Le deuxième chapitre, consacré aux procédures expérimentales, détaille le principe de fonctionnement 

de l’accélérateur Pelletron utilisé pour nos implantations, des fours utilisés pour les traitements 

thermiques, et des deux techniques de caractérisation à savoir la spectroscopie infrarouge à 

transformée de Fourier (FTIR) et la microscopie électronique en transmission (TEM) choisies pour 

étudier les défauts d’implantation. Le FTIR nous a permis d’identifier les configurations chimiques de 

l’hydrogène dans le silicium après implantation et leur évolution en température, tandis que  Le TEM 

a permis d’observer la distribution spatiale et l’évolution des défauts étendus jusqu’à la propagation de 

la fracture dans des échantillons non standards (zone d’étude située jusqu’à 70 µm en dessous de la 

surface du substrat)  

Le troisième chapitre présente les résultats de détachements obtenus avec le Si(100) en fonction de la 

fluence d’hydrogène implantée, de l’énergie d’implantation, et de la température de recuit. En 

parallèle, une comparaison de ces résultats est aussi faite avec le cas du Si(111), qui est un cas 

référence utilisé dans la littérature pour démontrer la faisabilité du procédé. Par la suite, la 

morphologie des surfaces nouvellement créées après détachement est explorée, ceci dans le but de 

comprendre le phénomène macroscopique de la propagation de la fracture. Enfin, dans la dernière 

partie du chapitre, l’application du procédé est validée par la réalisation des cellules solaires 

prototypes réalisées sur les substrats ultra-minces détachés. 

Un quatrième chapitre est dédié à l’étude détaillée de la nature et de la distribution spatiale des défauts 

précurseurs de la fracture dans le silicium après implantation et à différents stades de recuit thermique, 

par FTIR et par TEM. Une étude statistique sur l’évolution de la taille de ces défauts permet par la 

suite d’évaluer leur énergie d’activation. Des observations TEM à des stades de recuit très avancés, i.e. 

proches de l’étape de détachement, nous donnent un excellent aperçu de la dynamique de fracture, ce 

qui nous permet de proposer un modèle de propagation de cette dernière.  

Enfin, dans le cinquième chapitre, beaucoup plus exploratoire que les précédents, le procédé de 

détachement proposé dans ce travail est appliqué à deux autres matériaux semi-conducteurs, à savoir le 

germanium (Ge) et le carbure de silicium (SiC), ceci dans le but d’étendre les champs d’applications. 
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Ce premier chapitre se propose d’exposer le contexte et les notions essentielles à la compréhension de 

notre sujet d’étude. Dans un premier temps, nous exposerons les intérêts des substrats ultra-minces 

(<100µm), principalement pour les applications photovoltaïques. Nous présenterons ensuite quelques 

technologies ayant été développées pour la fabrication des substrats ultra-minces de silicium, qui sont 

éventuellement aussi utilisées pour d’autres types de matériaux. Par la suite, nous ferons des rappels 

de base quant au principe d’exfoliation par implantation d’hydrogène. Ils concerneront essentiellement 

la description de l’endommagement après implantation et le mécanisme de fracture sous activation 

thermique.  

 

 

 

I   Intérêts des substrats ultra-minces   
 

    I-1   L’énergie photovoltaïque  

 

Le terme photovoltaïque décrit un processus physique qui consiste à transformer l’énergie lumineuse 

en énergie électrique par le transfert de l’énergie des photons aux électrons d’un matériau. L’effet 

photovoltaïque a été découvert pour la première fois par le physicien Antoine-César Becquerel en 

1839, qui constata que le rayonnement  lumineux  produit  sur certains matériaux (semi-conducteurs) 

une étincelle, preuve d'un phénomène électrique. En 1905, Albert Einstein expliqua que ce phénomène 

était provoqué par l’absorption de photons, les quanta de lumière. Cependant ce n’est qu’en 1954 

qu’une équipe du laboratoire BELL fabriqua la première cellule photovoltaïque en silicium cristallin 

avec un rendement de 4% [1]. Les coûts de fabrication très élevés de ces cellules ont limité dans un 

premier temps leurs applications uniquement au spatial où tout autre mode d’alimentation d’énergie 

est exclu.  Ce n’est que dans les années 70 que les premières applications terrestres voient le jour dans 

les sites très isolés. Puis, le photovoltaïque s’est ensuite progressivement généralisé, et en début des 

années 80, il s’est étendu en zones rurales, notamment sur les toitures des maisons. Ainsi, grâce aux 

progrès réalisés en termes d’efficacité et de diminution des coûts de production, les installations 

photovoltaïques ont connu un fort engouement et la puissance cumulée mondiale installée a augmenté 

de façon exponentielle (figure I-1) [2]. Cette forte croissance de production s’explique aussi par une 

prise de conscience à l’échelle mondiale de l’importance des énergies renouvelables pour la 

préservation de l’environnement. Parallèlement à la croissance du nombre de modules photovoltaïques 

installés, une chute considérable des prix de production a aussi été relevée. On est ainsi passé de 23$ 

par watt-crête (Wc) au début des années 80 à environ 0.6$/Wc en 2014 [3]. Cependant, une réduction 

supplémentaire du coût du Wc reste nécessaire pour que l’énergie photovoltaïque qui représente 

aujourd’hui moins de 1% de la production d’électricité mondiale soit réellement compétitive face aux 

énergies fossiles ou nucléaires.    

 



  
Page 12 

 

  

 
Figure I-1: évolution globale de la puissance photovoltaïque mondiale installée cumulée entre les 

années 2000 et 2013 [2] 

 

 

 

    I-2   Structure et principe de fonctionnement d’une cellule photovoltaïque 

 

Une cellule photovoltaïque encore appelée cellule solaire est un dispositif qui, exposé à la lumière 

produit de l’électricité grâce à un effet photoélectrique. En effet, la lumière est constituée de grains de 

particules appelés « photons ». Ces photons ont une énergie E = h , dans laquelle h est la constante de 

Planck et  la fréquentation de vibration du photon. Lorsqu’une source lumineuse (le soleil par 

exemple) heurte la surface d’un matériau semi-conducteur, les photons d’énergie supérieure à celle du 

gap du matériau vont être absorbés par ce dernier. Les photons absorbés vont arracher des électrons 

dans la matrice et au passage créer des trous: c’est le phénomène de génération des paires électrons-

trous. Les porteurs de charges ainsi photo générés vont ensuite être séparés et collectés vers un circuit 

extérieur. La structure d’une cellule basique à base de silicium est représentée sur la figure I-2.  

 

La séparation sélective des électrons et des trous dans la cellule se fait par la création d’un champ 

électrique au moyen d’une jonction entre deux couches dopées p et n. La couche dopée p appelée base 

est obtenue par insertion d’atomes possédant un électron de moins que les atomes du matériau semi-

conducteur. Cette couche présente donc un déficit d’électrons et un excès de trous. A l’inverse, la 

couche dopée n, appelée émetteur, est obtenue en introduisant des atomes ayant un électron de plus 

que les atomes du matériau. La couche n possédera donc un excès d’électrons. Généralement, les 

atomes utilisés pour les couches p et n sont respectivement les atomes de bore et de phosphore. La 

zone de contact entre les deux couches est appelée zone de charge d’espace (ZCE). Dans cette zone 

règne un champ électrique dirigé de n vers p qui, sous éclairement solaire de la cellule repousse les 

électrons vers la couche n et les trous vers la couche p. Les porteurs de charges, ainsi séparés, sont 

ensuite collectés par les contacts métalliques sur les faces avant et arrière de la cellule, ce qui va 

générer un courant électrique.  
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Figure I-2: schéma simplifié d’une cellule solaire à base de silicium cristallin 

 

 

 

                    Caractéristiques courant-tension d’une cellule solaire 

 

Sous éclairement, toute cellule solaire est caractérisée par une courbe de courant-tension I(V) comme 

représentée sur la figure I-3 ci-dessous.  

 

 
Figure I-3: courbe courant-tension d’une cellule solaire sous éclairement 

 

 

A partir de cette courbe, il est possible d’extraire les paramètres électriques propres à la cellule, 

définissant ses performances. On a entre autre:  

 La tension à vide ou en circuit ouvert VOC (‘OC’ pour Open Circuit en anglais) lorsque I = 0 

 Le courant de court-circuit ISC (‘SC’ pour Short Circuit en anglais) lorsque V=0 

 Le point de fonctionnement qui représente le point de puissance maximale tel que le produit du 

courant et de la tension est maximal (Pmax = Vmax × Imax)  
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 Le facteur de forme (FF) qui définit la qualité de la cellule et permet aussi de définir la 

rectangularité de la courbe I(V). Il correspond au rapport des surfaces des rectangles délimités par 

(Vmax, Imax) et (Voc, ISC) et est exprimé par:  

 

 

 Le rendement de conversion  qui caractérise la capacité de la cellule à transformer l’énergie 

lumineuse qui la percute en électricité. Le rendement est donné par: 

 

Avec i le flux d’éclairement reçu par unité de surface et S la surface de la cellule. 

 

Dans les laboratoires, les cellules sont généralement testées sous un spectre artificiel lumineux 

d’ensoleillement standard correspondant à un spectre solaire de type AM1.5 d’une puissance de 1000 

W/m² à 25°C [4]. Cette convention permet de normaliser les rendements obtenus pour des éventuelles 

comparaisons entre cellules. 

 

Après cette présentation globale du principe de fonctionnement d’une cellule solaire et de ses 

grandeurs caractéristiques, nous allons à présent nous intéresser à sa couche active, en l’occurrence la 

couche de silicium. 

 

 

    

 

    I-3   Les cellules solaires à base de silicium cristallin  

 

Le silicium constitue aujourd’hui l’élément principal utilisé pour la fabrication des cellules solaires et 

représente à lui seul plus de 90% du marché mondial photovoltaïque actuel [5]. Il est le deuxième 

élément le plus abondant de la planète terre, après l’oxygène. Il est non toxique, stable, peu cher.  

 

La filière silicium des cellules solaires se divise en deux catégories: les cellules solaires à base de 

silicium monocristallin (mono-Si) et celles à base de silicium multi-cristallin (mc-Si). Les cellules en 

mono-Si sont faites à partir du silicium monocristallin de première qualité, ce qui leur permet d’avoir 

de bons rendements, entre 16 et 18% [6]. Mais elles sont aussi les plus chères car plus énergivores et 

plus complexes à produire. Les cellules en mc-Si sont quant à elles moins coûteuses, car constituées de 

silicium polycristallin moins cher que le monocristallin. En revanche, elles offrent des rendements 

plus faibles, entre 13 à 15 % [7]. Il est important de préciser que ces rendements de cellules sont ceux 

obtenus à l’échelle industrielle. Les rendements obtenus en laboratoire sont beaucoup plus élevés, et le 

record atteint pour les cellules à base de silicium monocristallin est de 29% [8].  
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     I-4   Procédé standard de fabrication des wafers de silicium cristallin 

 

Le silicium cristallin utilisé pour la réalisation des cellules est généralement fabriqué selon deux 

procédés technologiques: le procédé Czochralski ou Cz pour le mono-Si et le procédé par 

solidification directionnelle pour le mc-Si, lesquels sont décrits dans les références [9, 10]. Ces 

procédés permettent le tirage des lingots de silicium, de section circulaire ou carrée, pouvant faire 

jusqu’à 2 mètres de hauteur et 300 mm de diamètre.  

 

Une fois les lingots obtenus, ils sont découpés en briques, de façon à ce que leur surface corresponde à 

la taille des cellules finales. Les briques sont ensuite collées sur un support et sciées en fine plaquettes 

ou wafers au moyen d’une scie multi-fils (voir figure I-5) [11]. L’opération s’effectue en présence de 

slurry, une solution organique contenant des particules abrasives (SiC, diamant) en suspension. Les 

plaquettes obtenues ont une épaisseur d’environ 180 µm et présentent une zone écrouie due aux traits 

de scie, qui est retirée par un traitement chimique avant la fabrication des cellules.    

 

 

 

 

 
Figure I-5: (a) représentation schématique de la technique de découpe des plaquettes par scie multi-

fils, (b) illustration de la perte de matière (Kerf-loss) engendrée par l’épaisseur des fils [11]  

 

 

 

La technique de découpe par scie à fils impose une limite d’épaisseur minimale des plaquettes 

découpées. En effet, la diminution de l’épaisseur des plaques en dessous de 150 µm est difficile à 

envisager à cause du risque de casse due aux contraintes mécaniques engendrées par les fils de la scie. 

De plus, comme présenté sur la figure I-5.b, la largeur des fils qui transpercent la brique est à peu près 

égale à l’épaisseur des plaques. Ainsi, près de la moitié de la quantité initiale de la brique de silicium 

est réduit en poudre (kerf loss) et est difficilement recyclable, car mélangé à la solution organique 

contenant des particules abrasives (slurry).   

 

 

 

 

    I-5   Vers une filière de substrats ultra-minces de silicium cristallin 

 

Nous venons de voir que la découpe des wafers de silicium par la scie à fils engendre des pertes 

représentant près de la moitié de la matière première totale utilisée. Ces pertes ont un gros impact sur 

le coût total de fabrication d’un module photovoltaïque. On estime que les technologies 
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conventionnelles de fabrication de modules utilisent environ 5 g de silicium par watt-crête [12], et que 

la fabrication du wafer, partant de la matière première jusqu’à la découpe du lingot en wafers, 

constitue environ 65 % du coût total du module [12, 13]. Ainsi, depuis plusieurs années, se 

développent des technologies de découpe des wafers de plus en plus fins, avec deux objectifs: baisser 

les coûts de production et obtenir des rendements au moins équivalents, voire supérieurs à ceux 

obtenus avec des techniques conventionnelles. En effet, des études théoriques ont montré qu’il est 

possible d’obtenir de très bons rendements de conversion sur des couches actives de silicium 

d’épaisseurs bien plus faible que celles utilisées dans les techniques conventionnelles (180 µm). C’est 

le cas par exemple des études menées par Kerr et al. [14], qui ont évalué les phénomènes de 

recombinaison intrinsèques limitant l’efficacité de conversion d’une cellule solaire à base de silicium 

cristallin en fonction de l’épaisseur de la cellule (figure I-6). Ces auteurs observent que les cellules 

d’épaisseurs comprises entre 10 µm et 100 µm présentent de meilleurs rendements, spécialement pour 

les phénomènes limitant de type Auger qui ont été évalués comme étant les sévères [14]. Notons 

qu’une recombinaison de type Auger, est un phénomène qui comprend trois entités et se produit 

lorsqu’une paire électron-trou se recombine en transférant son énergie cinétique à une autre charge 

libre (électron ou trou). La figure I-6 indique également un pic de conversion imposé par ces 

recombinaisons de type Auger d’environ 28 %, pour une cellule épaisse de 50 µm. Cette efficacité 

reste à peu près constante jusqu’à 100 µm, et décroit pour des cellules plus épaisses. Il est donc 

théoriquement possible d’utiliser des substrats plus minces que 180 µm (épaisseur standard) tout en  

gardant de bonnes efficacités de conversion.    

 

 

 

 
Figure I-6: efficacités théoriques de conversion en fonction de l’épaisseur de la cellule. Simulations 

effectuées sur un silicium de type p avec une résistivité de 1 Ω.cm et illuminé sous 1 soleil à 25°C 

[14]. Trois phénomènes limitant sont présentés: les recombinaisons radiatives avec et sans photon 

recyclé, recombinaisons Auger sans interaction des particules (free-par. Auger) et les recombinaisons 

Auger avec interaction des particules les uns avec les autres par interaction coulombienne (CE Auger)   
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L’évolution attendue de l’épaisseur des wafers de silicium utilisés pour la production de masse de 

cellules photovoltaïque est donnée sur la figure I-7 [15]. Cette figure estime que l’épaisseur des wafers 

mono et multi devrait approcher respectivement 140 µm et 150 µm d’ici 2026. Il est à noter que les 

technologies actuelles de fabrication des modules sont faites pour les wafers épais facilement 

manipulables. Ainsi, le passage aux substrats minces devrait nécessiter quelques adaptations telles 

que, de nouveaux concepts de manipulation des substrats minces pour éviter d’éventuelles casses, et 

de nouveaux concepts technologiques permettant d’atteindre de bons rendements sur ces substrats 

minces. Il convient aussi de préciser que les prédictions quant à la baisse de l’épaisseur des wafers 

sont uniquement basées sur les procédés actuels et ne tiennent pas compte d’éventuelles ruptures 

technologiques apportées par de nouveaux procédés de découpe.    

 

 

 

 

 
Figure I-7: prédictions de réduction des épaisseurs des wafers de silicium cristallin pour la production 

industrielle des cellules solaires [15] 

 

 

 

 

II   Quelques méthodes de fabrication des substrats ultra-minces 

 

Face aux limites à minimiser l’épaisseur des substrats par la technique standard de scie à fils, de 

nombreuses équipes ont développé de nouvelles approches qui, à ce jour sont à des degrés de maturité 

plus ou moins avancés. Le but ultime était de produire des couches minces de silicium cristallin 

d’épaisseurs comprises entre 10 µm et 100 µm, tout en évitant les pertes de matière inhérentes à 

l’étape de sciage. De telles économies de matière première permettraient en effet de réduire la 

consommation de silicium purifié par un facteur 2 à 10. Dans cette partie nous allons énumérer 

quelques-unes de ces approches.  
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      II-1   Procédés de croissance sur silicium poreux 

 
Les procédés de croissance sur silicium poreux sont basés sur l’épitaxie d’une couche active de 

silicium sur une structure de silicium poreux. De façon très générale, l’ensemble des procédés 

développés sur ce principe se font de la manière suivante: dans un premier temps, une structure 
poreuse est réalisée à la surface d’un wafer de silicium. Cette structure poreuse est le plus souvent 

composée de deux ou trois couches, de porosités différentes. La couche supérieure, i.e. celle à la 
surface du wafer est toujours la moins poreuse, tandis que la ou les couche(s) plus profondes sont les 
plus poreuses. Après la réalisation de la structure poreuse, le wafer de silicium est soumis à un 
traitement thermique, qui permet de restructurer la structure poreuse. Durant cette restructuration, les 
pores de la couche supérieure se referment pour permettre l’épitaxie, tandis que les pores de la ou des 

couche(s) plus profonde(s) s’élargissent. Cette forte porosité en profondeur crée une sorte d’interface 

fragilisée, qui facilitera par la suite le détachement de la couche active après croissance par épitaxie. 
En fonction des procédés, le transfert de la couche active peut se faire soit avant soit après la 
réalisation de la cellule. Ainsi, de manière générale, on peut classer les procédés de croissance sur 
silicium poreux en trois catégories: une première catégorie où le détachement se fait après la 
réalisation de la cellule, une deuxième où le transfert a lieu juste après l’étape d’épitaxie et enfin une 

troisième catégorie où le transfert se fait avant l’étape de croissance de la couche active. La figure I-8 
résume les différentes variantes de ces procédés avec les noms de quelques procédés correspondants. 
Ces procédés sont beaucoup plus détaillés dans les références [16 – 22].   
 
 
 
 

 
 

Figure I-8: structure de quelques procédés de transfert de substrats minces sur silicium poreux  
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Parmi les procédés développés sur le principe de silicium poreux, certains ont permis d’obtenir des 

cellules avec des rendements remarquables. C’est le cas par exemple du procédé PSI (pour Porous 
Silicon en anglais), développé au centre de recherche ZAE Bayern (Bavarian Centre for Applied 
Energy Research), qui a permis d’obtenir un rendement de 15.4% sur une cellule de 3.88 cm² épaisse 

de 25.5 µm [16]. En optimisant ce procédé, une équipe de l’ISFH (Institute for Solar Energy Research 
Hamelin) a par la suite obtenu un rendement de 19,1 % sur une structure de type PERC (Passivated 
Emitter and Rear Cell) avec une couche d’oxyde d’aluminium en face arrière sur une cellule de 3,98 
cm² et 43 μm d’épaisseur [17]. Avec le procédé QMS (Quasi Monocrystalline Silicon), des chercheurs 
de l’université de Stuttgart ont réalisé une cellule solaire de 4 cm² épaisse de 44.5 µm avec laquelle un 
rendement de conversion de 16.6%  a été obtenu [18]. Le procédé SPS (Sintered Porous Silicon) 
développé par Sony, a permis d’obtenir un rendement de conversion de 12.5% sur une cellule de 4 cm²  
et 12 µm d’épaisseur [19].  
 
Notons que les rendements mentionnés ci-dessus ont été obtenus dans des conditions standard de 
laboratoire, i.e. sous illumination normale avec un spectre solaire artificiel éclairant à un soleil.  
 
Ainsi, les procédés précités et bien d’autres, ont permis de montrer la faisabilité de la croissance d’une 

couche active de silicium sur silicium poreux pour la réalisation des cellules solaires sans perte de 

matière première. Le principal avantage de ce type de procédés est le bon confinement optique des 

structures. Cependant, la croissance de la couche active de quelques dizaines de µm par épitaxie est 

assez coûteuse pour les applications photovoltaïques bas coûts.  

 

 

     II-2   Procédés de croissance par gravure sélective d’une couche d’oxyde 

 

Parallèlement aux procédés de croissance sur silicium poreux, des procédés de croissance par gravure 

sélective ont aussi été développés. La particularité de ces procédés par gravure sélective est la 

croissance d’un film mince sur un masque d’oxyde, lequel est ensuite attaqué de façon sélective pour 

provoquer la séparation du film mince via des trous préalablement créés dans le film. Les plus connus 

sont les procédés VEST de Mitsubishi [23] et Epilift d’une équipe Australienne de l’Australian 

National University of Canberra [24], décrits ci-dessous:   

  

-   Le Procédé VEST (Via-hole Etching for the Separation of Thin-films), est un procédé basé sur 

la séparation d’un film mince de silicium à partir d’un substrat SOI (Silicon-On-Insulator), au moyen 

d'une gravure sélective. La structure SOI est formée par ZMR (Zone Melting Recristallisation), qui est 

une méthode permettant d’obtenir de larges grains de film mince de silicium poly-cristallin 

majoritairement orientés (100) sur une couche d’oxyde SiO2. Après le traitement ZMR, une couche 

active est épitaxiée par CVD et texturée aléatoirement par une attaque KOH. Les trous sont ensuite 

formés dans cette couche active par lithographie et gravure anisotropique. Le substrat est ensuite 

immergé dans une solution d’acide fluorhydrique (HF) qui va attaquer de façon sélective la couche 

d’oxyde SiO2 enterrée au travers des trous. De cette façon, le film mince de silicium poly-cristallin va 

être séparé du substrat support, qui sera réutilisé pour un nouveau cycle. Les trous formés dans la 

couche active servent aussi à la réalisation d’un émetteur qui traverse la cellule, ce qui permet de 

simplifier les interconnexions séries et d’améliorer la collecte des porteurs. Une efficacité de 

conversion de 16 % a été obtenue sur une cellule de 96 cm² épaisse de 77 µm (figure I-9) [23]. La 

fiabilité de ce procédé a été prouvée  par la mise en module de 25 cellules faisant 10 cm² chacune, ce 

qui a donné une efficacité de conversion supérieure de 13,1% [25].  
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Figure I-9: structure d’une cellule de type VEST [25] 

 

 

 

 

 

-    Le procédé Epilift, est un procédé qui utilise un masque d’oxyde photolithographié sur un substrat 

monocristallin Si(100), de manière à laisser apparaître des lignes orthogonales <110> en surface. Ces 

lignes sont larges de 5 µm à 10 µm et espacées de 40 µm à 150 µm (Figure I-10.a). L’épitaxie en 

phase liquide est ensuite utilisée pour faire croître la couche active sur le substrat et le masque. La 

croissance de la couche se fait sélectivement selon les faces (111) du substrat, pouvant s’expliquer par 

la proximité entre les axes {110} et {111}. La couche épitaxiée ressemble donc à une grille de 

silicium monocristallin dont la section est un losange, ce qui lui donne une texture anti reflet naturelle 

(Figure I-10.b). La partie initiale (inférieure) de la couche déposée est fortement dopée (P+) et la partie 

supérieure est dopée p. La séparation de la couche se fait par attaque chimique, attaquant 

préférentiellement la partie inférieure dopée p+
. L’épaisseur des couches détachées varie de 50 µm à 

100 µm. Une possibilité de fabrication de cellule est de laisser la couche active épitaxiée partiellement 

attachée sur le substrat pendant la réalisation de la cellule. Le détachement final est obtenu par 

application d’une force mécanique dans ce cas. Des films de 10 cm² de surface et d’épaisseurs allant 

jusqu’à 100 µm ont été obtenus avec ce procédé. Le problème majeur avec la technique est la présence 

des dislocations dans les couches due au masque d’oxyde utilisé. Aucun rendement de cellule n’a été 

rapporté.   
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Figure I-10: schéma illustratif du procédé Epilift: (a) vue plane de la couche épitaxiée sur un substrat 

de silicium orienté (100), avec les lignes du masque orientées suivant les directions <110>, (b) Vue en 

coupe de la structure [26] 

  

 

Le réseau de trous créés dans la couche active dans les procédés par gravure sélective peut être utilisé 

pour concevoir des structures de cellules dans lesquelles les deux ensembles de contacts métalliques 

sont réalisés sur la face arrière de la cellule, éliminant ainsi les pertes d'ombrage métallique. Par contre 

les étapes de lithographie et d’épitaxie des couches de plusieurs dizaines de µm d’épaisseurs utilisées 

dans ces procédés sont peu favorables pour les applications photovoltaïques bas coûts, car très lourdes. 

 

 

 

     II-3   Procédés de transfert par contrainte induite 

Les procédés de détachement par contrainte induite reposent sur le détachement d’un film de silicium 

par application d’un fort champ de contrainte sur un wafer, de façon à propager une fissure à une 

profondeur donnée et parallèlement à la surface du wafer. Le procédé est principalement décomposé 

en trois étapes: la première consiste à déposer une couche appelée « couche stressante » sur la surface 

d’un wafer ou d’un lingot de silicium, la deuxième étape consiste à chauffer et refroidir la structure 

pour activer les contraintes et détacher une couche fine de silicium, et enfin la troisième consiste à 

nettoyer dans un bain chimique la structure détachée afin d’obtenir une couche de silicium utilisable. 

Dans la littérature, plusieurs approches, basées sur ce principe ont été développées. Ces approches se 

différentient principalement par la nature et la technique de dépôt de la couche stressante. Nous allons 

décrire ici trois approches qui utilisent des couches stressantes différentes:  

 

i) Contrainte induite par sérigraphie de deux pâtes métalliques (Slim-Cut, Dross et al. 

[27]): L’ensemble du procédé est présenté sur la figure I-11: sur un substrat de silicium est déposée 

par sérigraphie une double couche de deux pâtes métalliques. La première couche déposée est une pâte 
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d’argent de 20 µm. Après dépôt, les solvants sont séchés en dessous de 200°C pendant quelques 

minutes. Le wafer est ensuite recuit à haute température (900°C) pendant quelques secondes. Ensuite, 

sur la surface de la première pâte, une deuxième pâte d’aluminium de 50 µm est sérigraphiée, séchée, 

et recuite de la même façon qu’avec la pâte d’argent. Le collage entre les couches métalliques et le 

wafer de silicium se fait par un recuit à haute température. Durant le refroidissement, les couches 

métalliques et le wafer de silicium vont se contracter, et la différence de coefficient thermique entre 

eux va induire un fort champ de contrainte dans le silicium. Pour relâcher les contraintes dans le 

système, le substrat de silicium va fléchir, dans le même temps la couche métallique va se détacher en 

exfoliant avec elle un film de silicium d’environ 40 µm d’épaisseur. Les pâtes métalliques induisant 

une contrainte permanente dans le film de silicium détaché sont éliminées dans une solution chimique, 

ce qui rend le film de silicium propre et dépourvue de contraintes. Le wafer mince peut ainsi être 

utilisé pour la fabrication d’une cellule. Le procédé peut à nouveau être répété sur le résidu de substrat 

reconditionné. Sur un film de 40 µm, une cellule solaire de 1 cm² a été réalisée de façon simple 

(aucune texturisation et passivation) et un rendement de 9.9% a été obtenu. Des films de surface de 25 

cm²  avec une épaisseur comprise entre 30 µm et 50 µm ont aussi été obtenus avec ce procédé.   

 

 

Figure I-11: description schématique des étapes du procédé proposé par Dross et al. [27] 

 

ii) Contrainte induite par un dépôt électrolytique d’une couche métallique de nickel 

(Layer Tansfer by Controlled Spalling, Bedell et al. [28]): la première étape de ce procédé 

consiste à déposer à une température proche de l’ambiante une couche stressante (le nickel) avec une 

épaisseur et un stress contrôlés. Les techniques de dépôt généralement utilisées sont les dépôts en 

phase gazeuses (PVD) tels que le sputtering et le dépôt électrolytique. Après dépôt, la fracture est 

initiée par création d’une discontinuité abrupte sur le bord de la couche stressante déposée. Une 

couche support est ensuite collée sur la couche déposée. Ce support va générer une force additionnelle 

à la discontinuité précédemment créée, ce qui va induire une fracture complète dans le substrat de 

silicium. L’épaisseur de la couche détachée dépend de l’épaisseur de la couche stressante. Un 

rendement photovoltaïque de 4.3% a été obtenu sur une cellule solaire flexible de 1 cm² et 3 µm 

d’épaisseur. Cette technique a aussi été appliquée avec succès sur d’autres matériaux tels que le 

germanium (Ge) et l’arséniure de gallium (GaAs).  
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Figure I-12: schéma des étapes du procédé de transfert contrôlé proposé par Bedell et al. [28] 

 

iii) Contrainte induite par distribution de résine d’époxy (Cold Split, Martini et al. [29]): 

Dans un premier temps, pour initier et contrôler la fracture, un notch (perforation) est créé sur le bord 

du substrat de silicium avec un laser. Une couche polymère thermodurcissable est ensuite déposée sur 

la surface du substrat. Le durcissement du polymère se fait par un recuit des deux matériaux à 150°C 

pendant une heure. Le refroidissement de la structure à la température ambiante va générer des 

contraintes résiduelles dans le silicium grâce à la différence de coefficient d’expansion thermique entre 

le polymère et le substrat de silicium. Les contraintes résiduelles sont augmentées par une trempe de la 

structure dans de l’azote liquide. Lorsque ces contraintes atteignent la limite de fracture du silicium, 

une microfissure se propage dans la direction parallèle à l’interface entre le substrat de silicium et 

l’époxy. L’époxy va donc s’exfolier en arrachant avec lui un film mince de silicium. Après le 

détachement, la couche polymère est éliminée dans une solution chimique. Ce nettoyage permet aussi 

de relaxer les contraintes résiduelles dans le film. Un film de 7x7 cm² avec une épaisseur d’environ 

100 µm a été obtenu avec ce procédé. Il faut noter que l’épaisseur du film à détacher dépend fortement 

de l’épaisseur de la résine polymère déposée.  

  

 

Figure I-13: représentation schématique du procédé Cold Split proposé par Martini et al. [29] 
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Les procédés de détachement par contrainte induite sont faciles à mettre en œuvre et ont peu d’étapes. 

Mais les films détachés ont des surfaces très rugueuses et contiennent des contraintes résiduelles. Des 

études ont montré que la pâte métallique qui sert de couche stressante dans certains de ces procédés 

peut dégrader la face avec laquelle elle est en contact lors de l’étape de nettoyage [30]. Toutes ces 

anomalies peuvent avoir des conséquences non négligeables sur l’efficacité de conversion des cellules 

issues de ces films.  

 

 

     II-4   Procédés d’exfoliation par implantation d’hydrogène 

Dans cette partie nous allons exposer les procédés de séparation des films minces par implantation 

d’hydrogène. En effet, ce type de procédés repose sur la fragilisation d’une couche enterrée (d’une 

centaine de nm à quelques µm) dans un substrat par implantation d’hydrogène, de façon à propager 

une fracture dans cette zone fragilisée par recuit thermique. Dans la littérature, il existe deux 

approches différentes d’exfoliation par implantation d’hydrogène: une à basses énergies 

d’implantation (quelques dizaines de keV) et une autre à hautes énergies d’implantation (quelques 

MeV). La technique à basses énergies est celle utilisée dans le procédé Smart-Cut© et celle à hautes 

énergies est celle proposée dans ce travail de thèse. Ces deux approches sont décrites ci-dessous.  

 

 

 

                II-4-1   Le procédé Smart-Cut©: cas le plus étudié 

 

La technologie Smart-Cut© est une approche qui permet par implantation d’hydrogène, de fabriquer 

des substrats de type SOI. Les substrats SOI ainsi fabriqués, sont constitués d’une couche de silicium 

monocristalline, d’épaisseur généralement comprise entre 10 nm et 2 µm, laquelle est collée à un 

substrat massif dont la surface a été au préalable recouverte avec une couche de matériau isolant 

(généralement du SiO2), d’où le nom SOI pour Silicium Sur Isolant (ou Silicon On Insulator en 

anglais). Ce type de substrat très utilisé en microélectronique, permet principalement, grâce à la 

couche d’oxyde, d’isoler verticalement les circuits réalisés dans la couche de silicium superficielle du 

substrat et ainsi de limiter les effets parasites pouvant nuire à leur bon fonctionnement.  

 

Les étapes du procédé Smart-Cut© sont présentées sur la figure I-14 [31]. Tout d’abord, une couche 

d’oxyde thermique d’épaisseur comprise entre 50 nm et 1.5 µm est réalisée sur la surface d’un wafer 

de silicium A. Cette couche d’oxyde constituera le futur oxyde enterré du SOI. Les ions d’hydrogène 

sont ensuite implantés dans le wafer A, ce qui va créer une couche fragilisée sursaturée en atome 

d’hydrogène. Dans ce procédé, l’énergie d’implantation est généralement comprise entre 20 keV et 

250 keV, ce qui correspond à une profondeur d’implantation d’ions variant de 0.03 µm à 2 µm. La 

fluence d’hydrogène implantée quant à elle est le plus souvent comprise entre 3×10
16 H/cm² à 1×1017 

H/cm² [32]. Après implantation, un second wafer B est collé par adhésion moléculaire (collage direct) 

sur la surface implantée du wafer A. Un traitement thermique entre 300 et 600°C est ensuite appliqué à 

la structure collée pour créer une fracture latérale dans la zone fragilisée sursaturée en hydrogène. De 

ce traitement thermique résulte donc le transfert pleine plaque d’une couche fine de silicium et d’une 

couche d’oxyde sur la surface du wafer B. L’ensemble forme un substrat de type SOI. Le résidu du 

substrat A sur lequel a été pelée la fine couche peut être recyclé pour de nouveaux transferts. Notons 

que l’épaisseur de la couche transférée est égale à la profondeur de pénétration des ions et dépend 
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uniquement de l’énergie d’implantation. Après le transfert, un traitement thermique à haute 

température (≈ 1100°C) est de nouveau appliqué sur le SOI pour permettre la bonne adhésion de 

l’interface de collage. Enfin un polissage mécano-chimique permet d’améliorer la rugosité de surface 

et d’éliminer la zone endommagée à la surface de la couche transférée.  

 

Le procédé Smart-Cut© a été inventé par Michel Bruel [33] et a été breveté en 1997 par le CEA-LETI. 

Il est exclusivement commercialisé par la société SOITEC, qui fournit plus de 80% des SOI sur le 

marché mondial [31]. Cette domination est due à la qualité remarquable de la couche de silicium 

transférée et à la flexibilité du procédé, notamment au niveau de l’épaisseur de la couche transférée, 

qui peut être ajustée selon les besoins. De plus, c’est un procédé générique, qui peut être étendu à 

plusieurs autres types de matériaux cristallins comme le germanium (Ge) [34, 35], le carbure de 

silicium (SiC) [36], le nitrure de gallium (GaN) [37], pour ne citer que ceux-ci.  

 

Ainsi, du procédé Smart-Cut©, on peut retenir trois étapes clés: l’implantation ionique, le collage et la 

fracture. Les étapes d’implantation et de fracture directement liés à notre étude seront explorées plus 

en détail plus tard.   

 

 

 

 

 

 
Figure I-14: schéma descriptif du procédé Smart-CutTM [31] 
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            II-4-2   Implantation d’hydrogène à haute énergie: procédé proposé 

 

Si la technologie Smart-Cut© est très mature dans le domaine de la microélectronique, son adaptation 

aux applications photovoltaïques n’a à ce jour pas pu être faite. En effet, la couche à détacher dans la 

gamme d’énergie utilisée est trop fine (2 µm maximum) et doit être transférée sur un autre substrat 

appelé raidisseur. Ce raidisseur doit être parfaitement collé au wafer implanté, le plus souvent par 

collage direct ou moléculaire, qui est un procédé assez coûteux. De plus, après le transfert de la couche 

fine, une étape de croissance est nécessaire pour épaissir la couche transférée et atteindre les 

épaisseurs compatibles au photovoltaïque. Toutes ces étapes sont trop coûteuses pour adresser le 

marché des cellules solaires. Cependant, comme précédemment mentionné, l’épaisseur de la couche 

transférée ne dépend que de l’énergie d’implantation. Comme le montre la figure I-15, la profondeur 

d’implantation, qui correspond aussi à l’épaisseur de la couche à détacher, augmente avec l’énergie 

d’implantation. Ainsi, en implantant à plus haute énergie, i.e. dans la gamme des MeV, il est possible 

de détacher des couches de silicium plus épaisses de plusieurs dizaines de µm, i.e. compatible au 

photovoltaïque. De plus, cette couche de silicium de plusieurs dizaines de µm au-dessus de la zone 

fragilisée pourrait être assez épaisse et suffisante pour jouer un rôle d’auto-raidisseur. De cette façon, 

des films minces autoportés encore appelés substrats ultra-minces peuvent être directement détachés 

sans avoir recours aux étapes de collage et de croissance. Ceci permettrait d’étendre le procédé 

d’implantation d’hydrogène dans plusieurs autres domaines d’applications en plus de la 

microélectronique. C’est donc sur cette idée qu’est basé le procédé proposé dans ce travail de thèse.  

 

 

 
Figure I-15: évolution de la profondeur de pénétration de l’hydrogène dans un substrat de silicium en 

fonction de l’énergie d’implantation 

 

 

 

Notre procédé est présenté sur la figure I-16 et s’enchaîne comme suit: dans un premier temps des 

protons d’hydrogène sont implantés dans un wafer de silicium monocristallin dans une gamme 

d’énergie comprise entre 1 et 2.5 MeV, correspondant à une profondeur d’implantation variant de 15 

µm à 70 µm. Cette profondeur d’implantation correspond aussi à l’épaisseur des films qui seront 

détachés. Un recuit thermique entre 500°C et 800°C est ensuite appliqué au substrat implanté, 

conduisant au détachement d’un film mince autoporté. Le substrat donneur ou résidu de substrat peut 

éventuellement être recyclé pour un nouveau cycle après un éventuel traitement de surface.  
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Les deux intérêts principaux du présent procédé est le détachement des substrats ultra-minces avec des 

épaisseurs inaccessibles par la technique standard de scie à fils et surtout sans perte de matière 

première. Les détails quant aux défauts d’hydrogène créés pendant l’implantation et leur évolution 

thermique jusqu’à la propagation de la fracture seront expliqués dans la suite du manuscrit.  

 

 

 

 

  
Figure I-16: représentation schématique du procédé de détachement des films minces autoportés de 

notre étude 

 

 

 

 

La faisabilité du procédé expérimental de détachement par implantation d’hydrogène à hautes énergies 

a été démontrée pour la première fois par Assaf et al. [39]. Ces auteurs ont réalisé des films autoportés 

de silicium (111) d’épaisseurs allant de 9 µm à 48 µm, pour des énergies d’implantations de 650 keV à 

2 MeV  et des fluences de 5×1016 H/cm² et 8×1016 H/cm². A ces travaux, s’est ajouté tout récemment 

ceux de Braley et al. sur les échantillons de silicium (111) et (100), qui gardent une place importante 

dans l’état de l’art des implantations à hautes énergies actuel [38]. En effet, les auteurs ont montré que 

la fluence nécessaire pour le détachement varie suivant l’orientation du matériau utilisé. Tandis 

qu’avec le Si (111) il est possible de détacher des films avec une fluence de 5×10
16 H/cm², dans le Si 

(100) en revanche il faut implanter à une fluence de 1×1017 H/cm² pour pouvoir détacher. De plus, 

dans le Si (100) le film se détache en petits morceaux (inférieurs à 1 cm²), tandis qu’avec le Si (111) 

l’intégralité de la surface implantée se détache en seul morceau (figure I-18). Il ressort donc que la 

propagation de la fracture est plus efficace dans le Si (111) qu’elle ne l’est dans le Si (100). Cette 

différence s’explique par l’orientation des défauts responsables de la fracture, qui sont parallèles à la 

surface du substrat (i.e. favorable à la propagation de la fracture parallèle à la surface de l’échantillon) 

dans le cas du Si (111) et non parallèle à la surface (défavorable à la propagation parallèle de la 

fracture) dans le cas du Si (100). Les détails sur ces orientations seront précisés par la suite.  
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Figure I-18: Qualité de détachement des films autoportés de Si(111) et Si(100) après implantation à 

haute énergie obtenue par Braley [38] 

 

 

 

Au niveau du développement industriel du procédé, dans les années 2000, des startups américaines 

SiGen (Silicon Génesis Corporation) [40] et Twin-Creeks [41] se sont lancés dans la fabrication des 

implanteurs capables d’implanter à hautes énergies, sur des grandes surfaces avec de forts courants.  

 

En 2012 SiGen avait annoncé la mise au point d’un accélérateur «GenII PolyMax™ system», capable 

d’implanter dans une gamme d’énergie allant de 1.1 MeV à 4 MeV, avec un fort courant (100 mA) et 

sur des surfaces de 12.5×12.5 cm² et 15.6x15.6 cm². Avec ce type d’implanteur, la startup était 

parvenue à détacher des films autoportés d’épaisseurs comprises entre 20 et 150 µm [42, 43]. Quant à 

leur méthode de détachement, elle consistait dans un premier temps à implanter  toute la surface d’un 

wafer avec une fluence relativement faible et dans un deuxième temps à détacher un film mince 

autoporté par un procédé thermique. Le procédé thermique pouvait se faire de deux façons: soit dans 

un équipement thermique personnalisé, dans lequel un flux thermique de grande surface générait une 

contrainte thermoélastique à l’intérieur de la zone fragilisée de façon à dépasser la résistance à la 

fracture du silicium et induire la fracture du matériau, soit par initiation de la fracture par impulsion 

laser d’une petite surface du wafer, préalablement implantée avec une fluence plus élevée que le reste 

de la surface. Dans ce deuxième cas de fracture, l’initiation de la fracture par impulsion laser sur la 

petite surface fortement implantée permettait par la suite, la propagation de la fracture sur tout le reste 

de la surface du wafer faiblement implantée, par application d’un faible budget thermique (voir figure 

I-17). Les wafers ainsi produits par les deux techniques de détachement présentaient des propriétés 

mécaniques et des durées de vie des porteurs de charges compatibles avec le photovoltaïque. Des 

rendements de plus de 16 % avaient été rapportés sur ces films [44].  Toutefois, aucune information 

n’avait été rapportée par SiGen quant à la nature des équipements thermiques et la gamme de fluence 

utilisée. Aussi, le procédé n’avait vraisemblablement été satisfaisant qu’avec un seul type de silicium: 

le Si (111), le seul publié. 

 

Parallèlement à SiGen, la société Twin Creeks avait elle aussi annoncé la mise sur pied d’un 

implanteur appelé Hypérion, capable de réaliser des implantations à une énergie de 1.2 MeV avec un 

courant d’environ 100 mA. Cet implanteur devait permettre la réalisation des implantations des 

centaines de wafers par heure [41].  

 

Malheureusement, les annonces faites par SiGen et Twin Creeks n’ont pas donné suite, et le 

développement de cette technique peine toujours à être lancé au niveau industriel. Toutefois, l’espoir 

d’un éventuel développement reste possible. En effet, la société américaine GT Advanced 

Technologies (GTAT) a récemment acheté l’implanteur Hypérion de Twin Creeks, et s’est lancée dans 
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la production des films minces de saphir pour les écrans d’iPhone. La société compte aussi étendre son 

champ d’application sur d’autres matériaux semi-conducteurs, en l’occurrence le silicium pour les 

applications photovoltaïques [45]. 

 

 

 

 
Figure I-17: schémas illustratifs de la technique d’initiation et de propagation de la fracture effectuée 

par SiGen après implantation à haute énergie dans le Si (111): a) initiation de la fracture par 

implantation à très forte dose sur une petite surface sur le bord du substrat et image de propagation de 

la fracture obtenue par simulation, b) film mince de 156×156 mm² détaché par cette approche [44] 

 

 

 

Dans ce qui suit, nous allons dresser un état de l’art détaillé des connaissances actuelles acquises sur le 

procédé d’exfoliation par implantation d’hydrogène. Cet état de l’art sera particulièrement consacré à 

l’implantation d’hydrogène dans le silicium, qui est de nos jours le matériau le plus étudié. A partir de 

ces notions fondamentales, nous serons donc en mesure d’expliquer et énumérer des hypothèses quant 

aux résultats que nous devrions obtenir sur les deux autres matériaux (Ge et SiC) aussi étudiés dans ce 

travail.   

 

 

 

 

III  Endommagement et fracture du silicium implanté à l’hydrogène 

 

 

      III-1   L’implantation ionique 

 

L’implantation ionique est un procédé d’ingénierie des matériaux qui consiste à modifier les propriétés 

d’un matériau par insertion d’ions dans son volume. Ce procédé est utilisé depuis plusieurs dizaines 

d’années en microélectronique, notamment pour le dopage des matériaux semi-conducteurs. Il s’est 

aussi étendu dans d’autres domaines tels que le traitement de surface des métaux, la formation des 

couches amorphes, la mécanique, l’aéronautique, et le biomédical. Dans le cadre de ce travail, 

l’implantation ionique est utilisée pour créer de façon contrôlée une zone sursaturée en ions 

d’hydrogène dans différents matériaux semi-conducteurs tels que le silicium, le germanium, le carbure 

de silicium.  
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Il existe deux processus d'implantation ionique: l’implantation par faisceau d'ions et l’implantation par 

immersion plasma. Dans notre étude, uniquement l’implantation par faisceau d’ions sera utilisée. Le 

principe de ce dernier est de modifier les propriétés d’un matériau en le soumettant à un 

bombardement d’ions accélérés possédant des énergies allant de quelques keV à quelques MeV. Cette 

technique a l’avantage d’introduire les ions dans le matériau cible de façon très localisée en 

profondeur. La profondeur d’arrêt des ions dans le matériau cible dépend de la nature de ce matériau 

ainsi que de la nature et de l’énergie des ions. L’implantation des ions se fait au moyen d’un 

implanteur dont le principe sera décrit dans le chapitre 2. Dans cette partie nous nous limiterons à la 

description du mécanisme d’arrêt des ions dans la matière, de leur distribution, ainsi qu’aux défauts 

créés durant le processus d’implantation.  

 

     

 

                     Ralentissement et arrêt des ions dans la matière 

 

Au cours de l’implantation, les ions incidents qui pénètrent dans le matériau interagissent avec la 

matière et une longue séquence de collisions atomiques successives est observée. Sous l’effet de ces 

collisions, les ions perdent leur énergie et sont freinés selon deux processus décrits par la théorie LSS 

(Lindhard, Scharff et Schiott) [46]. Le premier processus est le freinage nucléaire dans lequel les ions 

transfèrent leur énergie aux atomes du solide. Il implique les collisions  élastiques  directes  entre les 

ions incidents et les  atomes  du  matériau,  qui  donnent  lieu  à  des  changements  rapides  de  

quantité  de  mouvement  ainsi  que  des  transferts  importants d’énergie cinétique. Le second 

mécanisme est le freinage électronique, un phénomène inélastique au cours duquel l’énergie des ions 

incidents est transmise aux électrons. Les interactions  avec  le  cortège  électronique peuvent  être  

traitées  comme  une  force  de  frottement  sur  la  particule  en  mouvement.  Elles  peuvent  donner  

lieu  à des  ionisations  et/ou des excitations. 

Ces deux processus de freinage sont indépendants et peuvent s’ajouter. Mais le plus souvent l’un des 

deux est négligeable. Le phénomène de freinage nucléaire est maximal à des faibles énergies 

d’implantations (de l’ordre du keV), tandis que le freinage électronique est prédominant pour des ions 

incidents implantés à hautes énergies (de l’ordre du MeV), ce qui est le cas de nos implantations à 

quelques MeV.   

 

 

                     Distribution des ions implantés 

 
Pendant le processus d’implantation, les ions implantés vont céder toute leur énergie aux atomes de la 

cible et finir par s’arrêter suivant un processus stochastique. Par conséquent, leur parcours est donné 

par une distribution de probabilité qui permet de déterminer le profil de concentration des ions  

implantés. Ce profil est généralement caractérisée par une distribution gaussienne décrit par: 

            (en atomes/cm3) 
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C est la concentration des ions implantés, Rp la profondeur du maximum de concentration, ∆Rp l’écart 

type, i.e. la déviation standard ou la largeur à mi-hauteur du profil gaussien.  représente le nombre 

total d’ions implantés par unité de surface appelé « fluence ». Cette fluence est donnée par:   

      (en cm-2) 

Avec I le courant d’implantation, t le temps d’implantation, q la charge élémentaire de l’électron et S 

la surface implantée.  

 

Le profil de concentration des ions peut être simulé à l’aide des programmes de type Monte-Carlo, 

parmi lesquels le programme SRIM/TRIM (Stopping and Range of Ions in Matter/ Transport of Ions 

in Matter) [47]. Il faut noter que si les ions arrivent dans une direction parallèle à une direction de 

haute symétrie du matériau, cela peut augmenter la profondeur de pénétration des ions qui sera dans ce 

cas supérieure à Rp: c’est l’effet de canalisation (channeling effect en anglais). Afin d’éviter cet effet, 

au cours de l’implantation, le matériau implanté est généralement incliné d’un angle de quelques 

degrés (le plus souvent de 7°) par rapport au faisceau incident.  

 

                      

 

 

                  Génération des défauts 

 

Lors du freinage des ions incidents dans le matériau, des quantités de mouvement importantes sont 

transférées aux atomes du réseau. Si l'énergie transmise est supérieure à une valeur seuil Ed, appelée 

énergie de déplacement, un atome va être déplacé et mis en position interstitielle, laissant derrière lui 

un site vacant appelé lacune. Ce couple de défauts composé d'un interstitiel et d'une lacune est appelé 

‘paire de Frenkel’ [48]. Ce sont les défauts les plus simples créés par implantation par faisceau d’ions. 

Ainsi, à la fin de l’implantation un grand nombre de défauts de type lacune et interstitiels seront créés 

dans le matériau. Le profil des défauts est aussi de type gaussien et peut également être simulé par 

SRIM. Ce profil a un maximum noté Rd, centré sur la profondeur où se produit le maximum de pertes 

d’énergie par collision. La figure I-20 montre les profils d’ions et de défauts en fonction de la 

profondeur dans un matériau silicium implanté à l’hydrogène. On remarque sur ces profils que la 

profondeur Rd des défauts (de lacunes) est légèrement plus proche de la surface que la profondeur Rp 

d’arrêt des ions.  
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Figure I-20: profils théoriques d’hydrogène et de lacunes simulés par SRIM pour une implantation à 

1MeV avec une fluence de 1×1017 H/cm² 

 

 

 

 

      III-2   L’hydrogène dans le silicium 

L’hydrogène est une impureté qui a une forte réactivité chimique avec les matériaux semi-

conducteurs. Par conséquent, ses propriétés ont été beaucoup étudiées autant expérimentalement que 

théoriquement dans ces matériaux et plus particulièrement dans le silicium durant ces vingt dernières 

années. Dans cette partie nous présenterons les propriétés de solubilité et de diffusion et les propriétés 

chimiques de l’hydrogène dans le silicium.  

 

                     Solubilité de l’hydrogène (H) dans le silicium: 

Les études de solubilité de l’hydrogène dans la littérature présentent des résultats variables. Elles ont 

pour la plupart été faites dans des conditions de températures assez élevées pour lesquelles les défauts 

susceptibles de piéger l’hydrogène sont instables. Ainsi, la solubilité intrinsèque de H dans un silicium 

pur a été établie pour la première fois par Van Wieringen and Warmoltz (VWW) entre 970°C et 

1200°C [49] suivant l’expression: 

     (en cm-3) 

Par tard, une autre expression de solubilité de H a été obtenue par hydrogénation en température (entre 

900°C et 1300°C) sur un substrat de silicium dopé avec du bore (≈ 1017 cm-3) [50], tel que:   

     (en cm-3) 

RpRd
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L’extrapolation de la solubilité SH à 500°C donne une valeur de solubilité de H égale à 1.3×109 cm-3, 

tandis que l’extrapolation de ST à la même température est de l’ordre de 1.6×10
10 cm-3. Des mesures 

faites par Ichimiya et Furuichi [51] ont démontré que la solubilité de H à basse température pouvait en 

réalité être un peu plus élevée que celles obtenues avec les expressions SH et ST. En effet, ces auteurs 

ont établi l’expression de la solubilité du tritium dans un silicium dopé p dans une gamme de 

température de 400°C à 500°C. A 500°C (température proche de la température de recuit de 

détachement de notre procédé), leur expression donne une valeur de solubilité de l’ordre de 4.6×10
10 

cm-3, soit en effet une valeur plus élevée que celles obtenues avec SH et ST par extrapolation à 500°C. 

Ces résultats montrent une solubilité de H relativement faible dans le silicium. Dans le cas de nos 

implantations (dans la gamme des MeV), les concentrations en hydrogène au Rp sont comprises entre 

quelques 1020 H/cm3 à quelques 1021 H/cm3, soit plus de dix ordres de grandeurs plus élevées que les 

limites de solubilité calculées ci-dessus. Toutefois, il convient de préciser que dans un substrat 

implanté, la solubilté de l’hydrogène dépend fortement des défauts et des impuretés avec lesquels il 

interagit. Ceci peut éventuellement conduire à un piégeage des quantités supplémentaire d’hydrogène 

comparé à un crystal parfait et ainsi considerablement modifier la limite réelle de solubilité de 

l’hydrogène.  

 

                     Diffusion de l’hydrogène dans le silicium 

L’étude du comportement de l’hydrogène dans le silicium passe aussi par la quantification de sa 

capacité à diffuser dans le réseau. Dans notre cas, la diffusion de l’hydrogène vers les défauts 

précurseurs de la fracture est une étape clé pour l’obtention de la fracture. La première mesure 

quantitative de diffusivité de l’hydrogène dans le silicium a été réalisée par VWW [49] dans une 

gamme de température de 970°C à 1200°C et dans des conditions de faibles concentrations 

d’impuretés, où le piégeage de l’hydrogène est négligeale. Ces conditions leur ont permis d’établir la 

première expression du coefficient de diffusion suivante: 

    (en cm²/s) 

Plus tard, Ichimiya et Furuichi [51] ont montré que dans une gamme de température de 400°C à 

550°C, le coefficient de diffusion du tritium dans le silicium cristallin pouvait s’exprimer par: 

   (en cm²/s) 

 

Les coefficients de diffusion de ces deux expressions à 500°C s’évaluent à DH = 6.8×10-6 cm²/s et à   

DT = 9.3×10-9 cm²/s, montrant ainsi une surestimation du coefficient de diffusion dans l’expression de 

VWW (DH) pour une extrapolation à des températures plus basses.  

Nombre d’autres études théoriques et expérimentales ont suivi celles de VWW, et ont été faites sur la 

diffusion de l’hydrogène dans un silicium non intrinsèque (concentration en hydrogène plus élevée 

et/ou silicium dopé) et à plus faibles températures. Ces études ont également montré des valeurs deux 

à quatre fois plus petites que l’extrapolation de la diffusivité de VWW à plus basses températures [52, 

53]. Cette différence peut éventuellement s’expliquer par le fait que dans un matériau non intrinsèque 

et à basse température, le piégeage de l’hydrogène par les défauts et les impuretés et la formation des 

molécules H2 sont plus importantes que dans un matériau intrinsèque. Ainsi, le phénomène de 
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diffusion semble être très sensible à plusieurs paramètres tels que la concentration en hydrogène, la 

concentration des défauts et des impuretés.  

Comme illustré sur la figure I-21, les études faites sur la diffusion de l’hydrogène dans le silicium 

présentent une grande dispersion, dont l’origine provient des conditions expérimentales et du dopage 

du matériau. Ainsi, dans le cas des implantations à forte dose d’hydrogène qui génèrent des 

concentrations de défauts ponctuels non négligeables dans le silicium, il est plus judicieux de parler 

d’un coefficient effectif de diffusion qui tient compte de tous les mécanismes de piégeage et dé-

piégeage ayant lieu pendant la diffusion.  

 

 

Figure I-21: coefficients de diffusion des isotopes de  l’hydrogène dans le silicium en fonction de la 

température [54] 

 

La mesure actuelle du coefficient de diffusion de l’hydrogène qui se rapproche le plus de nos 

conditions d’implantations a été faite sur un substrat de silicium orienté (100) dopé avec du phosphore 

après une implantation à température ambiante à 2.5 MeV et une fluence de 4×1014 H/cm² [55]. Dans 

cette étude, le coefficient de diffusion a été établi suivant l’expression: 

    (en cm²/s) 

L’énergie d’activation de diffusion dans cette expression est estimée à 1.22 eV et est beaucoup plus 

grande que celle de 0.48 eV obtenue par VWW dans un cristal de silicium parfait. En effet, la 

migration de l’hydrogène est connue pour être ralentie par différents défauts ponctuels, lesquelles 

influencent sur sa diffusion.  

 D’après la dernière expression de DH ci-dessus, le coefficient de diffusion à 300°C est d’environ 

4x10-13 cm²/s, contre  1x10-8 cm²/s à 700°C. Cette gamme de température correspond à celle utilisée 

dans ce travail de thèse. Toutefois, ces valeurs sont à considérer avec précaution, car même si l’énergie 
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d’implantation correspond à notre gamme d’énergie, la fluence quant à elle reste très faible, i.e. 

environ deux à sept fois plus faible que la gamme de fluence utilisée dans notre étude.      

 

 

      III-3   Configurations chimiques de l’hydrogène dans le silicium  

 

 

                      L’hydrogène dans un cristal de silicium parfait: 

 

Un atome d’hydrogène isolé dans un cristal parfait de silicium peut théoriquement adopter différentes 

configurations atomiques dans la matrice comme présentées sur la figure I-22 [56].  Il peut se placer 

en site BC (bond centered) sur une liaison Si-Si,  en site AB (anti-bonding) le point miroir de BC, dans 

un site tétraédrique (T), hexagonal (Hex), en site C ou en site M. La stabilité de l’hydrogène dans trois 

états de charges différents (H+, H- et H0) a été testée dans ces différentes configurations. Les 

configurations les plus stables rapportées ont été celles de plus faible énergie de formation. Ainsi, 

l’hydrogène se placera préférentiellement en configuration BC pour H0 et H+ et en configuration AB 

pour H- [57]. Il est à noter que l’état de charge de l’hydrogène dans un matériau dépend de la position 

du niveau de fermi. De ce fait, l’hydrogène neutre (H
0) et chargé positivement (H+) seront plus stables 

dans un silicium dopé p, tandis que l’hydrogène chargé négativement (H-) sera plus stable dans un 

silicium de type n.  

 

En plus des configurations atomiques, l’hydrogène peut aussi se coupler à un autre atome d’hydrogène 

et former deux types de dimères moléculaires nommés H2 et H2*. Le défaut H2 est une molécule 

d’hydrogène situé en site tétraédrique [58]. Son existence a été confirmée expérimentalement par 

l’observation d’un mode vibrationnel H-H avec les spectroscopies Raman [59] et infrarouge [60]. Le 

défaut H2* quant à lui correspond au couplage de deux atomes d’hydrogène, l’un situé en site BC et 

l’autre en AB (voir figure I-22.b) [61]. 

 

 

Figure I-22: (a) illustration schématique des positions des différents sites interstitiels possibles pour un 

atome d’hydrogène dans le silicium selon l’axe [111] [56], (b) structure d’un défaut H2* [61] 
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                   L’hydrogène dans un cristal de silicium implanté: défauts post implantation 

 

L’implantation d’hydrogène dans un cristal de silicium engendre des ruptures de liaisons chimiques, 

ce qui crée des défauts ponctuels de type interstitiels et lacunes dans la zone implantée. La liaison de 

l’hydrogène à ces défauts, crée des complexes de types interstitiel-hydrogène (IxHy) et lacune-

hydrogène (VxHy). Les complexes VxHy sont les plus nombreux du fait de la forte réactivité de 

l’hydrogène avec les lacunes. En effet, un atome de silicium éjecté de sa position initiale ira se placer 

en site interstitiel laissant derrière lui une lacune et quatre liaisons pendantes qui sont facilement 

passivés par l’hydrogène libre dans la matrice. Ces complexes lacune-hydrogène sont de natures mono 

lacunaires (VH, VH2, VH3 et VH4) comme illustré sur la figure I-23 et multi lacunaires (V2H, V2H2, 

V2H6).  

 

 

 

Figure I-23: structures des complexes mono lacunaires observés dans le silicium implanté à 

l’hydrogène 

 

 

Plusieurs études, réalisées notamment par spectroscopie infrarouge ou Raman [59, 60] ont montré que, 

outre les interstitiels atomiques et les complexes H2*, IxHy et VxHy précités, d’autres bandes 

vibrationnelles étaient présentes dans le silicium après implantation. La plupart ont été attribuées aux 

modes Si-H, Si-H2 et Si-H3 représentatifs des surfaces internes dans la matrice. La figure I-24 présente 

deux spectres infrarouges caractéristiques du silicium implanté à base énergie (37 keV, 5.75x1016 

H/cm²) [62] et à haute énergie (1.5 MeV, 7x1016 H/cm²) [38]. Sur ces figures, les différentes bandes 

d’absorption de chaque configuration de l’hydrogène sont référencées. On remarque dans les deux cas 

que, les complexes multi lacunaires VnHm et IxH2 sont pour la plupart référencés dans la gamme des 

faibles nombres d’ondes (σ < 2050 cm-1), tandis que les complexes mono lacunaires (VH2, VH3 et 

VH4) et les surfaces internes (Si-H, Si-H2 et Si-H3) se situent majoritairement dans la gamme des 

hautes fréquences (σ > 2050 cm
-1).  
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Figure I-24: spectres FTIR mesurés après une implantation d’hydrogène dans un substrat de 

silicium (100): (a) à basse énergie (37 keV - 5.75x1016 H/cm²) [62] et (b) à haute énergie                   

(1.5 MeV - 7x1016 H/cm²) [38] 

 

 

                     Evolution thermique des défauts hydrogénés:  

L’évolution de la configuration de l’hydrogène sous activation thermique a aussi beaucoup été étudiée 

par spectroscopie Raman et infrarouge [63-67]. Sur la figure I-25 [68], on constate une baisse globale 

du signal infrarouge dès l’application d’un recuit de 300°C. Cette chute d’intensité est le plus souvent 

associée à la dissociation des espèces liées à la matrice et à la formation de l’hydrogène moléculaire 

[68, 69, 70]. Au-dessus de 300°C, les espèces multi lacunaires (aux nombres d’ondes inférieurs à 2050 

cm-1
) s’effondrent complètement. A l’inverse, l’espèce IH2 (le plus stable des complexes IxHy) et les 

bandes d’absorption des complexes mono lacunaires (aux nombres d’ondes supérieurs à 2050 cm
-1)  

augmentent avec le recuit. On a par exemple le pic VH4 qui reste relativement stable entre 300°C et 

425°C avant de disparaître à 500°C. Le pic VH3 quant à lui augmente avec le recuit jusqu’à 550°C et 

ne disparaît qu’à 650°C. En parallèle, on peut aussi observer la formation des bandes d’absorption 

situées entre 2100 cm-1 et 2140 cm-1. Cette gamme de fréquences est associée aux surfaces internes. 

Cette association s’explique par l’observation des défauts lenticulaires appelés platelets en 

microscopie électronique en transmission (MET) qui croissent suivant {111} et {100} et dont 

l’évolution coïncide avec le développement des bandes d’absorption des surfaces internes observées 

en spectroscopie infrarouge. Les mécanismes de formation et d’évolution thermique des platelets 

seront développés dans la section suivante.   

 



  
Page 38 

 

  

 

Figure I-25: évolution thermique du spectre infrarouge (FTIR-MIR) du silicium (100) implanté à 34 

keV avec une fluence de 6x1016 H/cm². Les recuits isothermes, ont été faits sous vide pendant 30 

minutes pour chaque température [68] 

 

Il est important de noter que, si les techniques de spectroscopie infrarouge et Raman permettent 

d’identifier la présence de différents complexes d’hydrogène dans la matrice implantée, elles ne 

permettent cependant pas de les quantifier. Toutefois, les variations de signaux obtenus peuvent mettre 

en évidence les tendances (à l’augmentation ou à la diminution) de la concentration de ces complexes.   

 

 

 

      III-4   Contraintes et déformations générées dans la couche implantée 

 

L’implantation d’hydrogène induit dans le silicium une zone de défauts sursaturée en hydrogène, qui 

présente un fort gradient de contrainte. En raison de la continuité du réseau de silicium cristallin, la 

partie non endommagée du substrat empêche toute relaxation de la couche implantée, donnant lieu à 

une contrainte compressive dans le plan parallèle à la surface du substrat implanté et à une 

déformation hors du plan dans une direction perpendiculaire à cette surface [71]. La figure I-26 

présente une zone endommagée post-implantation observée en MET et les variations des déformations 

en fonction de la profondeur d’implantation mesurées par holographie électronique [72].  

 

La zone contrastée observée sur l’image MET (figure I-26.a) se traduit à la fois par une variation de la 

composition chimique, des défauts induits par l’implantation, et aussi de la contrainte globale due à la 



  
Page 39 

 

  

forte concentration en impuretés. Les figures I-26.b et I-26.c présentent respectivement les variations 

de la déformation dans les plans perpendiculaire (ɛzz) et parallèle (ɛxx) à la surface du substrat. On peut 

ainsi constater que la déformation maximale ɛzz se situe autour du Rp et s’évalue à environ 0.4% pour 

une implantation à 30 keV et à 1x1016 H/cm², tandis que ɛxx est quasi nulle. Il est à noter que le niveau 

de déformation ɛzz dépend des conditions expérimentales telles que l’énergie d’implantation, la fluence 

d’hydrogène, l’orientation et la température du substrat.  

 

 

 

Figure I-26: déformations parallèle et perpendiculaire à la surface d’un cristal de silicium (001) 

implanté à 30 keV avec une fluence de 1x1016 H/cm² [72]. (a) image MET de la zone endommagée 

observée en section transverse et en champ clair, (b) déformation perpendiculaire ɛzz observée à la 

surface implantée, (c) déformation parallèle ɛxx observée à la surface implantée. Les mesures de 

déformations ont été faites par holographie électronique 

 

Dans la littérature, plusieurs études, notamment celles rapportées par Reboh et al [73] et Darras [74], 

ont permis de relier la déformation ɛzz au profil de concentration d’hydrogène après implantations dans 

la gamme des basses énergies. Darras par exemple [74], a réalisé sur plusieurs substrats de silicium, 

des implantations à une même énergie (37 keV) avec des fluences différentes, allant de 0.5×1016 H/cm-

2 à 2.9×1016 H/cm-2
. Dans son étude, l’auteur a mesuré les déformations induites par holographie 

électronique en champ sombre et par diffraction des rayons X. Les profils de concentration de 

l’hydrogène ont quant à eux été mesurés par SIMS. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure I-

27. La figure I-27.a met en évidence l’augmentation de la déformation générée et de la concentration 

d’hydrogène avec la fluence. On remarque que les profils d’hydrogène des trois plus faibles fluences 

utilisées se superposent parfaitement aux profils de déformation, contrairement aux deux plus grandes 

fluences dont les profils sont décalés. De ces observations, en sont sortis deux modèles permettant de 

calculer la déformation maximale en fonction de la concentration locale au Rp (figure I-27.b). Le 

premier modèle correspond à un régime de faibles concentrations (CH < 1.3 nm
-3) et le second à un 

régime de fortes concentrations (CH > 1.3 nm
-3). Les expressions proposées ont été les suivantes: 
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               (en %)             Si   

     (en %)           Si   

     

Dans nos conditions d’implantations (dans la gamme d’énergie comprise entre 1 et 2.5 MeV), la 

concentration maximale au Rp est généralement inférieure à 1.3 nm-3. En appliquant donc la première 
relation de Darras dans le cas d’une implantation à 1 MeV avec une fluence de 7x1016 H/cm² (CH = 
0.76 nm-3

), on obtient une déformation théorique ɛzz = 0.23%. Dans ces mêmes conditions 
d’implantations, Braley [38] avait obtenu par diffraction des rayons X une valeur de ɛzz = 0.34%. La 
valeur expérimentale obtenue par Braley montre ainsi une sous-estimation de la déformation théorique 
calculée par l’expression ɛzz (1) de Darras.  Toutefois, pour des énergies d’implantation plus élevées 

que 1 MeV, cette expression semble bien s’accorder avec les valeurs expérimentales. En effet, pour 

des implantations à 1.5 MeV et 2 MeV, avec une fluence de 7x1016 H/cm², l’expression ɛzz (1) évalue 
une déformation ɛzz = 0.15%  pour 1.5 MeV et une déformation ɛzz = 0.09% pour 2 MeV, soient des 
valeurs assez proches des 0.14% et 0.10% obtenues par Braley respectivement. Nous pouvons donc, 
dans nos études, considérer les expressions de déformations théoriques de Darras pour estimer les 
déformations maximales induites dans nos conditions d’implantations.     

 

 

Figure I-27: (a) profils de déformation ɛzz et de concentration d’hydrogène CH de différentes fluences 

d’hydrogène après implantation à 37 keV, (b) évolution de la déformation en fonction de la 

concentration d’hydrogène [74] 

 

 

      III-5   Platelets d’hydrogène: plans d’habitats 

Nous avons vu que l’implantation d’hydrogène à forte dose induit dans le silicium une zone 

endommagée et fortement contrainte autour du Rp. L’observation à plus fort grandissement de cette 

zone révèle la présence de défauts étendus plans et circulaires connus sous le nom de « platelets » 

(figure I-28) [75]. La forme plane des platelets est spécifique aux atomes d’hydrogène, contrairement 

aux autres types de gaz (l’hélium par exemple) qui précipitent dans le silicium sous forme de cavités 

sphériques et facettées [76]. Ils ont un diamètre compris entre 5 nm et 30 nm et une hauteur de 

quelques plans atomiques [75, 77-79]. L’absence des platelets de taille inférieure à 5 nm s’explique 
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par l’existence d’un rayon critique en dessous duquel les platelets sont instables et se dissous dans la 

matrice.  

 

 

 

Figure I-28: Image TEM haute résolution d’un platelet observé en section transverse [75] 

 

Après implantation dans le silicium, les platelets se forment spontanément suivant les plans {111}, qui 

sont les plans de plus faible énergie spécifique de surface dans le silicium. Cependant, les contraintes 

induites pendant l’implantation peuvent influer sur l’orientation de ces platelets et favoriser leur 

formation dans d’autres directions, notamment dans la direction parallèle à la surface du substrat 

implanté. Ainsi, l’orientation des platelets dépend fortement des conditions expérimentales telles que, 

la température d’implantation [80], le champ de contrainte ou de déformation généré pendant 

l’implantation [81] et l’orientation du substrat [82].  

Dans le cas des implantations à basses énergies (quelques dizaines de keV), où les concentrations 

standards au Rp sont de l’ordre de quelques 10
21 H/cm3 et les déformations hors du plan entre 1% et 

3%, la contrainte compressive induite force les platelets à s’orienter parallèlement à la surface [83]. 

Ainsi, pour un substrat Si (100) implanté dans ces conditions, les platelets seront majoritairement 

orientés suivant {100}, contre un petit nombre de platelets orientés suivant {111}, et le plus souvent 

en fin de profil d’hydrogène dans le substrat (figure I-29.a) [83-84]. Pareillement, dans un substrat Si 

(111), les platelets seront majoritairement orientés suivant {111} [82].  

Dans le cas des implantations à hautes énergies (1 – 3 MeV), les profils d’hydrogène sont beaucoup 

plus étendus que dans le cas des basses énergies, les concentrations locales au Rp plus faibles 

(quelques 1020 H/cm3) et les déformations hors des plans inférieurs à 1% [85]. Ainsi, dans ces 

conditions, la contrainte résultante est très faible et incapable d’influer sur l’orientation des platelets. 

Par conséquent, ceux-ci s’orientent suivant {111} et ce quelle que soit l’orientation du substrat (figure 

I-29.b).  
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Figure I-29: orientation typique des platelets observés en XTEM dans un substrat Si (100) dans le cas 

(a) des implantations à basse énergie [83] et (b) des implantations à haute énergie [38] 

 

 

     III-6   Evolution thermique des platelets: mécanisme et cinétique de croissance  

 

 

                     Mécanisme de croissance: 

 

Les platelets sont des défauts qui évoluent en taille lorsqu’ils sont soumis à un recuit thermique. 

Nombre d’auteurs ont travaillé sur leur mécanisme de croissance thermique et ce exclusivement dans 

la gamme des keV [75, 86-89]. Des études menées par Grisolia et al [75] par XTEM après une 

implantation à 70 keV et une fluence de quelques 1016 H/cm², suivie d’un recuit thermique de 450°C, 

ont montré une croissance en diamètre des platelets contre une diminution de leur densité (figure I-

30.a). Les auteurs ont aussi observé que le volume moyen occupé par ces derniers restait constant 

pendant le recuit (figure I-30.b). Il est à noter que les mêmes types d’observations avaient été réalisés 

auparavant par Aspar et al [90].  

 

   
Figure I-30: a) évolution avec le temps de la densité et du diamètre moyen des platelets au cours d’un 

recuit thermique à 450°C. b) évolution avec le temps du volume moyen occupé par les platelets au 

cours d’un recuit à 450°C [75] 

surface b)

100 nm
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Le mécanisme d’évolution des platelets est très similaire à celui observé dans le cas des boucles de 

dislocations [91]. Ainsi, par analogie avec ces derniers, le fait que pendant le recuit le volume moyen 

occupé par les platelets reste constant peut être expliqué comme suit: il n'y a pas d'autres sources et 

puits d’hydrogène autres que l’hydrogène et les cavités dans la matrice. Le système peut donc être 

considéré comme une boîte fermée, dans laquelle les cavités s’échangent de l’hydrogène. Dans ces 

conditions, tous les atomes d’hydrogène libérés par une cavité sont piégés par une autre cavité. 

Pendant le recuit, le système va chercher à minimiser son énergie de surface, i.e la surface de 

l’interface cavités/matrice en diminuant la quantité des cavités. Sachant que les plus petites cavités 

sont plus coûteuses en énergie de surface que les grandes, elles vont se dissoudre dans la matrice au 

profit des cavités plus grosses, qui vont piéger l’hydrogène libéré et grossir d’avantage. Ce phénomène 

est connu comme étant le mûrissement d’Ostwald [92]. Dans le cas des études menées par Grisolia 

[75] et Aspar [90], le rayon moyen des platelets augmente avec le temps, tandis que leur densité 

diminue et leur fraction volumique reste constante. On parle alors de mûrissement d’Ostwald 

conservatif.  

 

La maturation d’Ostwald nécessite un échange d’hydrogène et de lacune entre la matrice de silicium et 

les cavités. Ce phénomène peut être limité soit par la cinétique de diffusion de l’hydrogène dans la 

matrice ou par la réaction de l’hydrogène à l’interface silicium/platelet. Suivant cette approche, L. 

Ratke et al. [93] ont proposé les hypothèses suivantes (figure I-31): dans le cas d’une réaction rapide 

de l’hydrogène à l’interface platelet/matrice, le phénomène limitant la croissance est la cinétique de 

diffusion de l’hydrogène dilué dans la matrice vers l’interface. Dans ce cas de figure, la diffusion est 

l’étape la plus lente et la concentration à l’interface CI est égale à la concentration d’équilibre Ce.  Si 

par contre il existe une barrière énergétique importante à l’interface que doivent franchir les atomes 

d’hydrogène, la croissance est contrôlée par la réaction à l’interface et le champ de concentration dans 

la matrice est constant et égal à Cm. Pour une situation intermédiaire la concentration est comprise 

entre Ce et Cm.  

 

 

 
Figure I-31: profil de concentration autour d’une particule sphérique de rayon R. La courbe rouge 

correspond au profil de concentration dans le cas d’une croissance des platelets contrôlée par la 

diffusion de l’hydrogène. La ligne horizontale verte est le profil de concentration contrôlé par 

l’interface, et enfin la courbe bleue correspond au mode mixte [93] 
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                     Cinétique de croissance: la théorie LSW 

 

La théorie développée par Lifshitz et Slyozov [94] et Wagner [95] connue sous l’acronyme LSW est 

une des théories fondamentales décrivant au mieux la croissance des particules (des lacunes dans notre 

cas) via le mûrissement d’Ostwald. Il s’agit d’une théorie qui considère des particules sphériques très 

espacées les unes des autres (système dilué) dans un milieu infini et dont la croissance est limitée par 

le mécanisme de diffusion.  Pour une température de recuit donnée, la théorie LSW évalue l’évolution 

du rayon moyen d’une population de précipités (des platelets dans notre cas) suivant l’équation (1) 

[94-98]:  

 

       (1)     

 

Avec Rmean le rayon moyen des particules, Vm le volume molaire des particules, C∞ la solubilité limite 

des particules, D la diffusivité des particules, γ l’énergie inter-faciale (précipité – matrice), k la 

constante de Boltzmann, T la température de recuit. 

 

La diffusivité est donnée par     (2)   avec Do le coefficient de diffusion et Ea 

l’énergie d’activation de diffusion. 

   

Ainsi, d’après l’expression (1), l’évolution d’un platelet de rayon R dépend de sa taille par rapport à la 

taille moyenne des autres platelets dans le système. Les platelets de rayon inférieur au rayon moyen 

auront un taux de croissance négatif (vont se dissoudre dans la matrice), tandis que ceux de rayon 

supérieur au rayon moyen vont croître.  Les platelets avec un rayon égal au rayon moyen ne vont ni 

croître ni rétrécir. Cependant, après dissolution des petits platelets, le rayon moyen va augmenter et les 

platelets précédemment stables vont se dissoudre. L’intégration de (1) montre que le rayon moyen des 

platelets évolue selon l’équation: 

 

           (3)                Avec           

  

Avec Ro le rayon moyen initial juste après implantation. 

 

L’équation (1) a été aussi adaptée pour le cas où le mécanisme limitant la croissance des particule est 

la réaction à l’interface. Dans ce cas de figure, la vitesse de mûrissement va dépendre de la réaction à 

l’interface des particules. Cette réaction est décrite suivant l’équation suivante [91, 98]: 

 

        (4) 

 

Ici K réprésente la diffusivité dans le cas d’une évolution limitée par la réaction à l’interface et est 

exprimée par           (5). 

 

L’intégration de (4) donne     (6)     avec     
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On remarque d’après les équations (3) et (6) que le rayon moyen des particules augmente en t
1/3 au 

cours du temps lorque la croissance est limitée par la diffusion de l’hydrogène et en t
1/2 lorsque la 

croissance est limitée par la réaction à l’interface précipité-matrice.  

 

Le développement théorique du mûrissement d’Ostwald a aussi été résolu pour des objets 

bidimentionnels tels que les boucles de discolations. Bonafos et al [91] ont montré après implantation 

du germanium dans le silicium que le rayon moyen des boucles de discolations de type interstitiel 

augmente en t
1/2, tandis que leur densité évolue en 1/t et ce quel que soit le phénomène limitant la 

croissance.  

 

 

 

                     Energie d’activation des particules: 

 

L’énergie d’activation de la croissance des particules peut être extraite d’une relation décrivant la 

dépendance en température du rayon moyen d’une population après différents recuits thermiques 

isochrones. Ainsi, en remplaçant KD, KR, D et K par leurs expressions dans les équations (3) et (6) 

respectivement, on obtient: 

 

     (7)                avec            

 

     (8)               avec        t 

 

Ea étant l’énergie d’activation de croissance des particules.  

 

Notons que l’équation (7) est l’équation de croissance dans le cas où le phénomène de croissance est 

limité par la diffusion de l’hydrogène dans la matrice, tandis l’équation (8) décrit l’équation de 

croissance quand le mécanisme de croissance des particules est limité par la réaction à l’interface. 

 

Les équations (7) et (8) suivent donc une loi d’Arrhenius, ce qui permet de déterminer Ea. Pour ce 

faire, il suffit de tracer les couples température – rayon moyen sous la forme: 

 

      ou       

             
Les points expérimentaux suivent donc une droite, dont la pente donne l’énergie d’activation de 

croissance des platelets.  

 

Suivant cette méthodologie, plusieurs études expérimentales ont été faites sur l’énergie d’activation de 

croissance des cavités/platelets et des boucles de dislocations après l’implantation de différentes 

espèces dans différents matériaux [91, 99, 100].  

 

Grisolia et al. [99] ont évalué une énergie d’activation de croissance des cavités d’hélium égale à (1.65 

± 0.5) eV, après une implantation d’hélium dans le silicium à 1.5 MeV avec une fluence de 5×10
16 

He/cm². Cette énergie d’activation similaire à l’énergie de diffusion de l’He dans le silicium a été 

attribuée à un phénomène d’échange des atomes d’Hélium entre cavités. Pareillement, une énergie 
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d’activation de croissance des platelets de H dans le SiC  a été évaluée à 3.4 eV après implantation à 

95 keV avec une fluence de 3.5×1016 H/cm² [100]. Cette énergie d’activation est proche de l’énergie 

de diffusion de H dans le SiC, montrant une fois de plus un phénomène de croissance limité par la 

diffusion. Cependant, aucune étude n’a été publiée sur l’énergie d’activation de croissance des 

platelets d’hydrogène dans le silicium après implantation. L’un des points important de ce travail de 

thèse sera donc d’évaluer cette énergie d’activation, spécialement dans le cas des implantations à 

hautes énergies.   

 

 

 

 

      IV-7   Mécanismes de microfissuration et propagation de la fracture  

 

Pendant le recuit thermique et pour une fluence d’hydrogène suffisante (4×10
16 – 1×1017 H/cm²), 

l’étape de croissance des platelets est suivie par la formation des microfissures généralement localisées 

au niveau des deux tiers inférieurs de la zone fragilisée [101]. Ces microfissures sont parallèles à la 

surface, de contour globalement circulaire, et possèdent des dimensions latérales de plusieurs 

micromètres (figure I-32) [102]. Leur formation a été attribuée à la coalescence de quelques platelets, 

permettant leur transformation en défauts micrométriques.  Cette hypothèse se base sur le fait que, 

lorsque plusieurs platelets sont suffisamment proches et leurs rayons suffisamment grands, leurs 

champs de contraintes peuvent se recouvrir et provoquer l’ouverture des surfaces qui les séparent. 

Tout comme les platelets, l’évolution des microfissures sous recuit thermique est caractérisée par une 

augmentation de leur rayon et d’une diminution de leur densité. Deux mécanismes ont donc été 

attribués à leur évolution: le mûrissement d’Ostwald et la coalescence. 

 

 

 

 
Figure I-32: observations par profilométrie optique du développement des microfissures pendant un 

recuit isotherme. Les pourcentages font référence au temps de fracture [102] 

 

 

Dans la littérature, le scénario de développement des défauts hydrogénés jusqu’à la fracture du 

matériau est décrit comme suit [102, 103]: dans un premier temps, après implantation, la zone 

endommagée est composée de défauts ponctuels hydrogénés instables et de platelets. Lors des 

premiers instants de recuit, les défauts ponctuels instables se dissocient rapidement, ce qui entraîne le 

développement des platelets. La population des platelets évolue ensuite avec une cinétique plus lente, 

au cours de laquelle, ils croissent suivant les mécanismes simultanés d’échange de l’hydrogène (et/ou 

de l’hydrogène gazeux) dissous dans la matrice et des lacunes par le mûrissement d’Ostwald. Ainsi, 

sous l’effet de l’alimentation des platelets en hydrogène et/ou en hydrogène gazeux, leur pression 



  
Page 47 

 

  

interne va augmenter, ce qui va entraîner l’ouverture de nouvelles surfaces et provoquer la coalescence 

d’une fraction de platelets, lesquels vont se transformer en défauts micrométriques (les microfissures). 

Les microfissures ainsi formées, vont à leur tour pomper l’hydrogène en solution dans la matrice avant 

de croître suivant les mécanismes de mûrissement d’Oswald et de coalescences. Lorsque les 

microfissures sont assez développées, et si le silicium situé au-dessus de la zone fragilisée est assez 

rigide, elles vont interagir par leurs champs de contraintes et coalescer massivement pour provoquer 

une fracture pleine plaque parallèle à la surface du substrat implanté. En revanche, si le silicium situé 

au-dessus de la zone fragilisée n’est pas assez rigide, les microfissures vont se développer 

verticalement et provoquer la déformation de la couche au-dessus de la zone fragilisée, résultant soit à 

un détachement en morceaux de la couche (cf § II-4-1) [38], soit à un cloquage en surface du matériau 

(figure I-33) [104]. 

 

 

 

 

 
Figure I-33: illustration schématique de la formation des cloques [104]. A gauche, vue transverse du 

développement vertical d’une microfissure et à droite vue plane d’un échantillon cloqué 

 

 

Au regard des phénomènes de croissance des platelets et des microfissures vers la fracture finale, on 

peut conclure que l’hydrogène a une double action dans leur developpement: premièrement, il 

alimente le volume des cavités et augmente leur pression interne, ce qui leur donne assez d’énergie 

pour ouvrir des interfaces. Deuxièment, il passive les liaisons pendantes des nouvelles surfaces à leur 

ouverture, réduisant ainsi le coût énergetique du developpement des microfissures et des fissures.   

 

 

 

     IV-8   Cinétique de fracture et faciès de rupture  

 

 

                     Cinétique de fracture: 

 

Dans des conditions d’implantations conduisant à la fracture (fluence d’hydrogène suffisante), il existe 

des couples température – temps (appelé budget thermique de fracture) nécessaires à la propagation de 

la fracture du matériau. Ainsi, à chaque température de recuit isotherme conduisant au détachement, 

on peut déterminer le temps nécessaire à l’obtention de la fracture et les reporter sur un diagramme 
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pour évaluer la cinétique de fracture. Il a été observé que ces couples température – temps suivent une 

loi d’Arrhénius, mettant en évidence deux régimes distincts comme illustré sur la figure I-34 [38].  

 

 

 

 
Figure I-34: courbes de cinétiques de fracture du silicium implanté à 76 keV en fonction de la fluence 

d’implantation d’hydrogène [38]. Sur la figure, t représente le temps de recuit 

 

On observe sur la figure I-34 une première droite correspondant aux températures dites élevées et dont 

la pente vaut environ 0.5 eV. En référence à l’énergie d’activation de diffusion de l’hydrogène 

« libre » dans un crystal de silicium parfait, le phénomène limitant la cinétique de fracture à haute 

température a dans un premier temps été attribué à la diffusion de l’hydrogène « libre » dans la matrice 

[90]. Cette hypothèse a été remise en cause plus tard, du fait des temps de fracture très court (30 s à 3 

min) dans cette gamme de température, et de la grande dispersion des valeurs de Ea mesurées (0.3 eV à 

0.8 eV). En effet, il a été considéré que si le phénomène limitant la cinétique de fracture à hautes 

températures était réellement la diffusion de l’hydrogène « libre », la valeur de Ea serait constante et 

égale à 0.48 eV avec une erreur estimée à  ± 0.1 eV, en toute circonstance. Ainsi une deuxième 

hypothèse selon laquelle à haute température les mesures seraient faussées par la mise en température 

des échantillons a été proposée, stipulant que la cinétique de fracture ne serait pas limitée par la 

diffusion libre de l’hydrogène, mais plutôt par une diffusion effective en présence des pièges [105].  

 

Sur la figure I-34, une deuxième droite avec une pente variant entre 1.1 eV et 4.5 eV selon la fluence 

implantée peut aussi être observée. La très forte dispersion observée rend difficile l’interpretation de 

ces pentes et les explications apportées ne font pas l’unanimité. Dépendamment des auteurs, le 

mécanisme limitant la fracture dans cette gamme de température a été attribué tour à tour à la rupture 

des liaisons Si-Si [106] et à la diffusion de l’hydrogène en présence des pièges [105]. Néamoins, on 

remarque sur la figure I-34 que l’énergie d’activation de fracture dans cette gamme de température 

diminue avec l’augmentation de la fluence d’hydrogène implantée, montrant ainsi une énergie 

d’activation dépendante des conditions d’implantations. 
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Les énergies d’activation de fracture ont aussi été évaluées dans la gamme des hautes énergies 

d’implantation et sont représentées sur la figure I-35 [38]. Elle sont comprises entre 2.2 eV et 2.9 eV, 

et sont dans l’ensemble assez proches les unes des autres quelles que soient les conditions 

d’implantations et l’orientation du substrat. De prime a bord, on pourrait penser que ces énergies de 

fracture sont dans la même gamme que celles observées à basses énergies (cf figure I-34). Pourtant, les 

concentrations en hydrogène au Rp dans les conditions d’implantation de la figure I-35 sont de 3 à 10 

fois inférieures à celles calculées dans les conditions des basses énergies de la figure I-34, et ne 

sauraient être comparables. A titre d’exemple, une implantation à 1.5 MeV avec une fluence de 1×1017 

H/cm² conduit à une concentration CH au Rp (CH = 6.5×1020 H/cm²)  5 fois plus petite qu’une 

implantation de 76 keV avec une fluence de 5×1016 H/cm² (CH = 3.4×1021 H/cm²). Or, si on compare 

leur énergie d’activation de fracture, on se rend compte que celle à 76 keV est plus élevée (4 – 4.5 eV) 

que celle à 1.5 MeV (2.5 eV). Ainsi, faire une telle comparaison reviendrait à considerer que l’énergie 

d’activation de la fracture décroit avec une baisse de la concentration au Rp, ce qui est totalement 

faux, compte tenue du fait qu’en regardant les figures I-34 et I-35, il est évident que l’énergie 

d’activation baisse lorsqu’on augmente la fluence, i.e. lorsque la concentration au Rp augmente. En 

conclusion, les énergies d’activation de fracture à basses énergies ne sont pas transposables à hautes 

énergies, soulignnt ainsi la mise en jeu des mécanismes différents.  

 

 

 
Figure I-35: courbes de cinétiques de fracture pour différentes conditions d’implantation à haute 

énergie [38] 

 

 

                      

                    Faciès de rupture et rugosité de surface: 

Après la fracture du matériau, en résulte deux substrats: d’une part, le résidu du substrat auquel a été 

pelé un film mince, appelé « négatif » et d’autre part, un substrat SOI pour le cas des basses énergies 

d’implantation ou un film mince autoporté pour le cas des hautes énergies d’implantation, appelé 

« positif ». L’observation de leur faciès de rupture présente des marques appelées « marbrures ». Ces 

marbrures, considérées comme étant des empreintes des microfissures, se présentent généralement 

sous forme de « bosses » sur le négatif et de « creux » sur le positif, les deux étant emboitables l’un 
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dans l’autre comme présenté sur la figure I-36 [107]. Les faciès de rupture présente une rugosité de 

surface, due à la déviation de la ligne de fracture. Pour un SOI standard post-fracture, cette rugosité est 

typiquement de l’ordre 5 à 10 nm RMS [108].  

 

Figure I-36: images des faciès de rupture prisent à un même endroit sur le positif (SOI, à gauche) d’un 

substrat et sur son négatif (à droite). Images réalisées par profilométrie optique [107] 

 

Les faciès de rupture typique observés dans la gamme des hautes énergies sont présentés sur la figure 

I-37 [38]. Dans le cas du Si (111), on observe une surface perturbée sans morphologie particulière, à 

l’inverse du Si (100) où la surface présente des grains carrés. Cette différence s’explique par 

l’orientation des platelets. En effet, il a été observé que dans la gamme des MeV, à cause des faibles 

contraintes induites par l’implantation, les platelets étaient majoritairement orientés suivant les plans 

{111} dans les deux orientations Si (111) et Si (100) (cf § III-5). Ainsi, les grains carrés observés sur 

la surface du Si (100) montrent une contribution à la fois des plans {100} et {111} pendant la 

propagation de la fracture. La rugosité RMS de ces surfaces à été mesurée par AFM (Microscope à 

Force Atomique). Elle varie entre 50 nm et 80 nm dans le cas du Si (111), et de 50 nm à 500 nm dans 

le cas du Si (100). Ces rugosités sont très élevées par rapport à celles obtenues dans le cas des basses 

énergies.  

 

Figure I-37: faciès de rupture des négatifs Si(111) et Si(100) observés dans le cas des implantations à 

hautes énergies [38]. Images observées par microscopie électronique à balayage 
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Conclusion du chapitre 

L’implantation d’hydrogène à forte fluence dans les matériaux semi-conducteurs suivie d’un recuit est 

un procédé bien connu pour le transfert des films minces. Ce procédé intervient aujourd’hui plus en 

microélectronique pour la fabrication des SOI, où les énergies d’implantations sont typiquement de 

l’ordre de quelques dizaines de keV. L’implantation à des énergies supérieures de l’ordre du MeV 

permet de détacher des substrats ultra-minces (de 10 µm à 100 µm) bénéfiques en terme d’économies 

de matière première dans des domaines tels que le photovoltaïque, l’électronique de puissance, 

l’optoélectronique, etc. 

Comme présenté dans ce chapitre, le procédé d’implantation est bien maîtrisé aujourd’hui dans la 

gamme des keV, contrairement aux cas des hautes énergies qui est très peu étudié. En effet, le seul 
matériau étudié dans cette dernière est le silicium, et les quelques études parues sur le sujet ont montré 
une facilité de détachement dans le silicium orienté (111) contrairement au cas du silicium (100) où les 
surfaces des films détachés restent inférieures à 1 cm². Or, c’est ce type de silicium qui est le plus 

utilisé autant en microélectronique qu’en photovoltaïque. Dans ce travail, nous proposons 

d’investiguer davantage le silicium (100) afin de produire de surfaces de grandes tailles comme avec le 

silicium (111). Pour ce faire, nous nous focaliserons sur deux axes d’études: le premier sera 
l’évaluation de l’influence de la fluence sur l’orientation des défauts, et le deuxième sera l’évaluation 

de l’influence de l’épaisseur du film à détacher sur la qualité de détachement. Nous étudierons aussi en 

parallèle deux autres matériaux à savoir, le germanium (100) et le carbure de silicium 6H orienté 
(0001).  

Nous avons montré dans ce premier chapitre que les mécanismes liés à la propagation de la fracture 
dans la gamme des MeV étaient différents de ceux rapportés dans les basses énergies. Pour mieux 
comprendre l’origine de cette différence, nous étudierons plus en détails dans la gamme des MeV les 

mécanismes impliqués dans la cinétique d’évolution des platelets, qui sont les défauts responsables de 

la fracture. Nous nous intéresserons plus particulièrement à leur nature et leur énergie d’activation 

pendant le recuit.  

Enfin, dans le but de valider la bonne qualité cristallographique de nos films, nous réaliserons sur les 
films de silicium, des cellules solaires et testerons leurs performances dans des conditions de mesure 
standard de laboratoire.  
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Ce travail de thèse a pour but la production de substrats ultra-minces (d’épaisseurs comprises entre 15 

µm et 70 µm) de matériaux semi-conducteurs, par implantation d’hydrogène suivie d’un recuit 

thermique.  

Ce chapitre se propose de présenter les différentes techniques expérimentales utilisées. Dans un 

premier temps, nous décrirons le fonctionnement de l’accélérateur Pelletron utilisé pour les 

implantations. Par la suite, les fours utilisés et les conditions de recuit des échantillons adoptées lors de 

la réalisation des détachements seront présentés. Ensuite, les deux techniques (complémentaires) de 

caractérisation essentielles à cette étude qui sont la spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 

et la microscopie électronique à transmission seront présentées. La première technique permet 

d’identifier les configurations chimiques de l’hydrogène dans les échantillons et la seconde de suivre 

l’évolution en taille, en densité et la distribution spatiale des défauts responsables de la fracture. Pour 

finir, les deux dispositifs expérimentaux utilisés pour la caractérisation des cellules solaires réalisées 

avec les films de silicium détachés seront présentés.      

 

 

I     Dispositif d’implantation ionique: l’accélérateur Pelletron 

 

L’implantation ionique est une technique consistant à bombarder la surface d’un matériau par des ions. 

Le bombardement se fait au moyen d’un implanteur ou d’un accélérateur de particules, qui envoie 

dans la matière des ions avec une certaine vitesse, lesquels vont perdre leur énergie par transfert 

inélastique (ionisation) et nucléaire (collisions avec les atomes du substrat). Cette technique a 

l’avantage de pouvoir contrôler de façon précise la quantité d’ions envoyée dans le matériau cible et la 

profondeur d’arrêt des ions. Dans cette étude, les ions H+ ont été utilisés pour implanter le Si(100), le 

Ge(100) et le SiC(0001), avec des énergies allant de 1 MeV à 2.5 MeV et des fluences comprises entre 

6×1016 H/cm² et 5×1017 H/cm². Toutes les implantations ont été réalisées avec un accélérateur de type 

Pelletron installé au laboratoire CEMHTI-CNRS à Orléans. Dans ce qui suit, nous allons présenter le 

principe de fonctionnement du Pelletron et les conditions dans lesquelles nous avons réalisé nos 

implantations.  

 

 

 

      I-1   Principe de fonctionnement du Pelletron  

 

L’accélérateur Pelletron est un dispositif permettant de produire et d’accélérer des particules de type 

protons, deutons, hélium 3 et hélium 4, à des énergies comprises entre 300 keV et 3.5 MeV. Son 

principe de fonctionnement est schématisé sur la figure II-1. Il est composé de plusieurs régions 

essentielles à savoir: une source d’ions et son système d’extraction, un tube d’accélération, un 

analyseur de masse, un système de focalisation et de réglage du faisceau, un aimant d’aiguillage, une 

voie de transport du faisceau et une chambre d’implantation. 
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Figure II-1: schéma de l’accélérateur Pelletron 3 MV du CEMHTI  

 

 

 

 

-  La source d’ions et son système d’extraction: les ions sont produits par une source de type RF 

(Radio Fréquence). Le gaz (dans notre cas un gaz d’hydrogène) est injecté au sein de la source où il est 

ionisé à l’aide d’une radio fréquence opérant à 100 MHz. Un plasma d’ions se forme dans la source. 

Une différence de tension (dans notre cas entre 1 – 6 kV) est utilisée pour extraire les ions de 

l’ampoule de la source à travers un canal d’extraction. La source d’ions est composée de deux types de 

lentilles, l’une (lentille de Wein) permettant de supprimer les ions produits en dehors de l’espèce 

désirée et l’autre (lentille de Einzel) permettant de focaliser le faisceau avant son passage dans le tube 

accélérateur.  

 

-  Le tube accélérateur: après leur extraction de l’ampoule de la source, les ions sont soumis à un 

champ électrique orienté verticalement qui les repousse vers le bas dans le tube d’accélération, où ils 

sont accélérés jusqu’à l’aimant d’analyse. Le champ électrique est créé par accumulation de charges 

électriques positives sur la partie sommitale ou terminale de la machine à l’aide d’une chaîne de 

transport de charges à sections conductrices et isolantes alternées.  La chaîne transportant les charges 

est donc constituée de pastilles métalliques, lesquelles sont chargées par un régime d’induction, i.e. au 

moyen d’électrodes d’inductance chargées positivement et négativement [1]. 
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-   L’aimant analyseur de masse et d’énergie: avant d’être incorporés dans le matériau, les ions 

accélérés sont triés selon leur masse respective au moyen d’un champ magnétique délivré par un 

électroaimant ou aimant analyseur. Cet aimant analyseur permet de séparer les ions en fonction de 

leurs masses atomiques et de leurs charges afin d’obtenir une pureté ionique adéquate. En effet, le 

faisceau d’ions accéléré dans le tube d’accélération contient des ions ayant une énergie moyenne E 

avec une dispersion ∆E. Pour sélectionner seulement les ions ayant une énergie E, une valeur du 

champ magnétique correspondant à l’énergie désirée est fixée à l’électroaimant d’analyse. Les ions 

vont suivre une trajectoire circulaire dont le rayon de courbure est proportionnel à leur énergie. Ainsi, 

seuls les ions ayant une énergie E vont subir une déflection de 90° et avoir la bonne trajectoire pour 

passer  entre les fentes de régulation placées après l’aimant. Toutefois, il subsiste une légère dispersion 

en énergie en sortie de l’aimant, généralement de l’ordre de ∆E/E = 10
-3

. Notons aussi que, l’énergie E 

des particules correspond à l’énergie d’implantation, et permet de déterminer la profondeur de 

pénétration des ions dans le matériau cible.  

 

-   L’aimant d’aiguillage: lorsque le faisceau adéquat est sélectionné, il est centré par deux bobines 

magnétiques, puis dévié à l’aide d’un aimant d’aiguillage vers la voie du faisceau qui servira à 

l’implantation. 

 

-  La voie du faisceau d’implantation: la figure II-2 [2] présente la ligne de faisceau d’implantation 

utilisée pour nos implantations. On y retrouve, les fentes de définition, situées juste après l’aimant 

d’aiguillage, qui permettent de sélectionner dans la tâche brute du faisceau sortant, une fenêtre carrée 

de quelques mm de côté. On y retrouve aussi des dipôles magnétiques et un quadripôle, qui permettent 

respectivement un positionnement du faisceau au centre de ligne de faisceau et un réglage de la densité 

de faisceau. La voie de faisceau est aussi équipée d’un système de balayage. En effet, le faisceau issu 

de la fente de finition a une taille relativement faible (un carré de quelques mm de côté) par rapport à 

celle de l’échantillon à implanter (jusqu’à 6 cm de diamètre). Ainsi, pour réaliser une implantation 

uniforme sur toute la surface du substrat, un système de balayage du faisceau est indispensable. Dans 

notre cas, le balayage utilisé a été de type Lissajous (voir figure II-3), lequel est assuré par un système 

électromagnétique permettant une déflection du faisceau en x et en y. Afin d’assurer une bonne 

homogénéité de la fluence d’implantation. Chaque fin de ligne est située hors de la surface implantée, 

de façon à éviter les points chauds et les sur-fluences aux bords de l’échantillon. Le pas du balayage 

est choisi de manière à avoir une homogénéité de fluence supérieure à 98% [2].     

 

 

-   La chambre d’implantation: l’échantillon à implanter est collé sur un porte échantillon, qui est fixé 

sur un embout d’irradiation, l’ensemble placé dans une chambre d’implantation. Les échantillons sont 

fixés sur l’embout de façon à être perpendiculaire au faisceau d’ions. L’embout d’irradiation contient 

une cage de Faraday qui est reliée à un intégrateur de charge permettant de mesurer de façon précise le 

courant total sur la plaque. Ce courant permet de remonter à la fluence « D » précise implantée suivant 

la relation: 

 

     (1)      (en cm
-2

) 

 

I étant le courant d’implantation, q la charge élémentaire et S la surface implantée.  
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Figure II-2: représentation schématique de la voie de faisceau servant à l’implantation [2] 

 

 

 

 
Figure II-3: schéma illustratif d’un balayage de type Lissajous 

 

 

 

 

 

      I-2   Conditions d’implantation 

Les implantations ont été réalisées sous un vide de l’ordre de 10
-5 mbar. Afin d’éviter les effets de 

canalisation, la surface des échantillons a été désorientée d’un angle de 7° par rapport à la position 

perpendiculaire à l’axe du faisceau. La majorité des implantations ont été faites sur des surfaces carrés 

de 3×3 cm² et 4×4 cm², avec une fluence variant entre 6×1016 H/cm² et 3×1017 H/cm².  Les protons ont 

été accélérés avec une énergie variant entre 1 MeV et 2.5 MeV, tandis que le courant du faisceau 

variait entre 8 µA et 25 µA. Il convient de préciser que la variation du courant pendant les différentes 

implantations était involontaire et dépendait plus de la stabilité du faisceau lors de chaque 

implantation. Dans ces conditions d’implantation et d’après la relation (1), les temps d’implantation 

ont été compris entre 5 h et 20 h.  
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La plupart des implantations ont été réalisées avec un circuit de refroidissement d’eau. Cette 

circulation d’eau permet au système d’évacuer la chaleur et bien qu’aidant à abaisser la température du 

porte échantillon, les élévations de températures locales sont parfois toujours très importantes. Ainsi, 

pendant la phase d’implantation, on a assisté à une montée en température locale des échantillons 

assez significative, et dans certains cas extrême à une exfoliation de l’échantillon pendant 

l’implantation.  

Pour estimer les niveaux d’échauffement, des stickers-thermomètres ont été collés sur le porte 

échantillon à la fin de chaque implantation et les températures relevées ont été comprises entre 50°C et 

150°C. Notons que 150°C était le maximum de température pouvant être mesuré avec les stickers. Il 

est aussi important de préciser que les stickers ne donnent que la température moyenne du système du 

porte échantillon et ne renseigne pas sur la température locale de l’échantillon, qui elle est en réalité 

beaucoup plus élevée.  

Dans la littérature, le phénomène d’échauffement  pendant la phase d’implantation est qualifié de 

« recuit dynamique » et peut avoir comme conséquence la nucléation et/ou le mûrissement de certains 

défauts, en l’occurrence les complexes lacunaires hydrogénés pendant l’implantation [3].    

 

 

II     Traitements thermiques 
 

L’évolution des défauts ponctuels créés pendant l’implantation vers les défauts étendus 

(platelets/cavités et microfissures) responsables de la fracture du matériau est un phénomène 

nécessitant un recuit thermique. Ainsi, le recuit est une étape cruciale pour la nucléation des défauts 

étendus et la propagation de la fracture. Dans cette partie, nous présenterons les fours utilisés dans ce 

travail et les conditions de mise en température des échantillons dans les fours.   

 

 

 

       II-1   Fours utilisés pour les traitements thermiques  

 

La majorité des recuits ont été réalisés dans un four tubulaire de la marque Vecstar, capable de de 

recuire les échantillons jusqu’à des températures de1200°C. Il s’agit d’un four contenant un tube en 

céramique coulissant, chauffé par induction et dans lequel on place les échantillons. La faible inertie 

du tube en céramique permet une bonne isolation et une bonne homogénéité de la température à 

l’intérieur du four, d’où la préférence de ce four pour la quasi-totalité de nos recuits. Ainsi, ce four a 

été utilisé pour les recuits entre 300°C et 800°C et pour des durées allant de 10 à 60 minutes.  

 

Quelques recuits à des températures plus élevées, comprises entre 900°C et 1300°C (non accéssible 

avec le four précédent) ont été effectués à l’aide d’un four à moufle de la marque Nabertherm, pouvant 

atteindre des températures de 1700°C. Il s’agit d’un four constitué d’une chambre en briques 

réfractaires légères, dans laquelle les résistances portées par des tubes assurent un rayonnement libre 

de la chaleur. Les échantillons sont mis dans un creuset en platine avant d’être placés dans le four.    
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      II-2   Protocole expérimental de mise en température des échantillons 

Pour la mise en température, les échantillons ont été introduits manuellement dans les fours déjà 

préchauffés à la température souhaitée. Notons que, l’ouverture du four pour l’introduction des 

échantillons occasionne une chute de sa température, laquelle remonte et se stabilise assez rapidement. 

Dans le cas du four tubulaire, l’ouverture du four occasionne une chute de température d’environ 

100°C et après fermeture, le four se stabilise à la température de consigne au bout d’une minute 

environ. Quelques courbes de mise en température des échantillons dans le four tubulaire sont 

montrées sur la figure II-4. Elles ont été suivies par un thermocouple relié à un fil placé au milieu du 

tube en céramique du four. Par manque de thermocouple relié au deuxième four utilisé (four à 

moufle), nous n’avons pas pu suivre l’évolution de descente et de montée en température lors de la 

mise en température des échantillons dans ce four.   

Les recuits dans les deux fours utilisés ont été effectués à l’air ambiant et de façon isothermes. Les 

temps de recuit ont été comptés dès l’introduction des échantillons dans le four. Le retrait des 

échantillons s’est fait dès que le temps de recuit désiré a été atteint (i.e. pas de rampe de descente en 

température du four pour le refroidissement). Ainsi, le refroidissement des échantillons considéré 

comme rapide, s’est fait à l’air libre. 

 

 

 

Figure II-4: courbes de mise en température des échantillons dans le four tubulaire. La courbe rouge 

correspond à la mise en température pour un recuit à 800°C, la courbe verte à celle d’un recuit à 700°C 

et la courbe bleue à celle d’un recuit à 525°C.  
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III   Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 

 

Après implantation, l’hydrogène adopte différentes configurations avec les différents défauts créés 

(lacunes et interstitiels), mais aussi  avec les atomes du matériau implanté. L’évolution thermique de 

ces configurations est un phénomène très important dans la description et la compréhension du 

mécanisme de fracture. Dans ce travail, la spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (Fourier 

transform infrared spectroscopy – FTIR, en anglais) a été choisie pour observer et comprendre 

l’évolution thermique de ces différentes configurations. Elle nous a donc permis de suivre l’évolution 

thermique des défauts ponctuels ou nanoscopiques difficiles à observer avec d’autres techniques de 

caractérisation comme le TEM. Cette technique a aussi l’avantage d’être non destructive, et dans cette 

étude les mêmes échantillons analysés par FTIR ont par la suite été utilisés pour les observations 

TEM.    

 

 

 

 

 

      III-1   Fondamentaux et principe de fonctionnement de la FTIR  

 
La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier est une technique de caractérisation basée sur 

l’interaction d’un rayonnement infrarouge avec la matière. Les molécules ou liaisons chimiques du 

matériau, selon leurs degrés de liberté et l’onde excitatrice peuvent absorber une quantité d’énergie et 

la transformer en mouvement vibrationnel à des fréquences bien précises. Ces fréquences vont 

dépendre de la force de la liaison ainsi que de la masse des atomes impliqués. Ainsi, lorsqu’une 

longueur d’onde apportée par un faisceau lumineux dans l’infrarouge est voisine de l’énergie de 

vibration d’une molécule, cette dernière va absorber le rayonnement et des vibrations caractéristiques 

du type de liaison seront transmises. Toutefois, il convient de préciser que pour qu’un mode 

vibrationnel dans une molécule soit actif dans l’infrarouge, il doit être associé à des changements de 

dipôle permanent. De ce fait, la molécule H2 ayant un moment dipolaire nul, est difficilement 

détectable en FTIR.  

 

Dans la littérature, plusieurs études ont été rapportées sur les différentes configurations des liaisons Si-

H après implantation de l’hydrogène dans le silicium [4 – 6]. De ces études, trois modes vibrationnels 

ont été mis en évidence: les vibrations de type oscillations (wagging) entre 500 et 750 cm-1, les 

vibrations de type flexion (bending) situé entre 800 et 1000 cm-1 et enfin les vibrations de type 

étirement (stretching) dans la bande d’absorption située entre 1800 et 2300 cm-1.  

 

Le plus souvent, les pics d’absorption aux nombres d’ondes inférieurs à 1000 cm
-1 chevauchent avec 

les bandes d’absorption des phonons du silicium, ce qui rend les vibrations de type flexion et 

oscillation difficiles à analyser [7]. De plus, dans ces gammes de nombres d’ondes, en plus des 

phonons mélangés aux liaisons Si-H, on enregistre aussi des bandes liées à l’oxygène et au carbone 

dus aux transitions électroniques, qui rendent encore plus difficiles l’analyse du spectre obtenu [8]. En 

revanche, les vibrations de type étirement, présentant la majorité des liaisons Si-H, sont faciles à 

identifier. Ainsi, dans la littérature, l’étude des configurations de l’hydrogène dans le silicium s’appuie 

généralement sur les vibrations en étirement. Pareillement, dans cette étude, uniquement les vibrations 

de type étirement seront étudiées.  
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Principe de fonctionnement d’un spectromètre FTIR 

 

Un spectromètre FTIR  type contient 5 éléments principaux parmi lesquels une source lumineuse, un 

interféromètre de Michelson, un compartiment échantillon, un détecteur, et un système d’acquisition 

de données (voir figure II-5). L’élément principal est l’interféromètre de Michelson, qui a pour rôle de 

convertir l’intensité du rayonnement infrarouge en une fonction de fréquence. Cet interféromètre est 

composé d’un miroir mobile, d’un miroir fixe et d’une lame séparatrice. Son principe de 

fonctionnement consiste à séparer en deux parties d’égale intensité, un faisceau de lumière infrarouge 

issu de la source lumineuse par la séparatrice. Une partie du faisceau est réfléchie sur le miroir fixe, et 

l’autre partie est transmise au miroir mobile. Le miroir mobile perpendiculaire au miroir fixe bouge à 

une vitesse constante le long de son axe. Ainsi, un des deux faisceaux parcourt un chemin optique fixe, 

tandis que l’autre parcours un chemin optique de longueur variable. Ces deux faisceaux sont réfléchis 

et repassent à nouveau par la lame séparatrice. Les différences de chemin optique entre eux créent des 

interférences constructives et destructives. Le faisceau résultant traverse l’échantillon et est recueilli 

par le détecteur qui mesure l’intensité globale. Le signal transmis par le détecteur est traduit sous 

forme d’interférogramme I = f( ), où  représente la différence de trajet optique entre les deux voies. 

On a alors la relation:  

 

I( ) = I( ) [1 + cos(2 )] = I( ) + I( )cos(2 ) = I( ) + V( ). 

 

I( ) et V( ) représentent respectivement l’intensité du flux indépendante de  et l’intensité modulée du 

flux. Il convient de préciser que I( ) représente l’interférogramme mesuré par le détecteur. Cet 

interférogramme ne peut être interprété directement et nécessite une conversion qui se fait par 

transformation mathématique appelée « transformée de Fourier ». Le calcul se fait à l’aide d’un 

ordinateur qui permet de visualiser finalement le spectre infrarouge I = f( ),  étant le nombre d’onde.  

  

 

 

 
Figure II-5: système d’acquisition d’un spectre infrarouge à partir d’un spectromètre à transformée de 

Fourier  
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      III-2   Méthode de mesure: le mode transmission 

 

La configuration choisie pour nos caractérisations FTIR a été le mode transmission, schématiquement 

représenté sur la figure II-6. Notons qu’il existe aussi d’autres modes de mesures par réflexion, où le 

signal ne pénètre que partiellement l’échantillon (d’environ d’une demi longueur d’onde, soit entre 2 

et 10 µm dans le moyen infrarouge), avant d’être réfléchi. Or, dans la gamme d’énergie (1 MeV à 2.5 

MeV) utilisée dans nos implantations, la zone de défauts sursaturée en hydrogène induite, est profonde 

d’environ 15 à 70 µm. Ainsi, notre choix de mesure en mode transmission, où le faisceau IR traverse 

entièrement l’échantillon, se justifie par cette zone de défauts profonde.  

Dans le mode transmission, la transmission T est définie comme la fraction d’énergie lumineuse 

traversant l’échantillon. On a alors T = I/Io, où I0 est l’intensité lumineuse provenant de la source IR 

et I celle transmise par l’échantillon.  

 

 

Figure II-6: représentation schématique du principe de mesure FTIR en mode transmission 

 

L’instrument utilisé pour l’acquisition des spectres a été un spectromètre VERTEX 80v sous vide, de 

la marque Bruker,  équipé d’une source IR Globar (constituée d’une barre de SiC chauffée à environ 

1200°C), d’une lame séparatrice de type KBr, d’un détecteur DLaTGS refroidi à l’azote liquide avec 

une résolution de 4 cm-1. Les spectres ont été moyennés sur 2000 scans.  

Les signaux obtenus par le détecteur contenaient un bruit de fond très prononcé. Pour le réduire au 

maximum,  il a fallu avant chaque série de mesures faire une mesure à vide (sans échantillon) du bruit 

de fond qu’on a ensuite soustrait au spectre mesuré.  

Pour des stades de recuits avancés (> 300°C dans notre cas), les spectres obtenus après division du 

bruit de fond étaient généralement constitués de pics et de franges. Ces franges témoignent d’une 

couche endommagée contenant des défauts à un stade de mûrissement avancé, qui induit des 

réflexions entre la couche endommagée et la surface de l’échantillon. Elles ont été décrites 

approximativement par des fonctions sinusoïdales de type: 
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             ou    

Avec A, A’, B, B’, C et C’ des constantes et T la période de la sinusoïde.  

En utilisant des constantes adaptées, la courbe sinusoïdale a été soustraite du signal mesuré pour 

obtenir le signal final, comme schématisé sur la figure II-7.   

 

 

 

Figure II-7: correction du signal IR mesuré après implantation du Si(100) à 1 MeV et à 7×1016H/cm² 

suivie d’un recuit de 465°C pendant 30 min: (a) signal mesuré (en bleue) et courbe sinusoïdale 

correspondant aux franges du signal mesuré (en rose), (b) Signal final obtenu après suppression des 

franges. 

 

 

 

      III-3   Configurations chimiques de l’hydrogène dans le silicium   

Afin de pouvoir interpréter les spectres d’absorption infrarouge du silicium implanté avec de 

l’hydrogène, de multiples études expérimentales et théoriques ont été faites dans la gamme de 

longueur d’onde situées entre 1800 cm
-1 et 2300 cm-1. La figure II-8 montre un exemple type d’un 

spectre enregistré après implantation de l’hydrogène à une énergie de 34 keV et une fluence de 6×10
16 

H/cm² [7]. On observe sur cette courbe de nombreux pics bien distincts qui évidemment évoluent avec 

le recuit thermique. Les différentes configurations associées à ces divers pics recensés dans la 

littérature sont listées dans le tableau II-1. Les détails sur ces pics et bien d’autres configurations 

référencées dans la littérature, sont reportés dans différents travaux [6, 7, 9, 10, 11]. 

 

 

a) b)
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Figure II-8: spectre infrarouge du silicium (100) implanté à 34 keV avec une fluence de 6x1016 H/cm² 

[7] 

 

Nombre d’onde (cm
-1) 

Configurations chimiques 
correspondantes 

1832 Si-H (site AB), H2* 

1894 / 

1930 V2H, V2H2, IXH2 

1980 IH2 

2025 VH, V2H, V2H2  

2052 Si-H (site BC), V2H, V2H2  

2066 Si-H, VH, V2H 

2106 Si-H2 

2161 Si-H3, VH3 

2182 VH3, V2H6 

2208 VH4 

Tableau II-1: attribution des configurations chimiques de l’hydrogène dans le silicium aux pics du 

spectre IR de la figure II-8 

 

Comme on peut le constater dans le tableau II-1, la littérature présente des avis divergents quant à 

l’attribution précise d’une unique configuration à un pic donné. Cette attribution est d’autant plus 

difficile que la position d’un pic dû à un défaut peut légèrement varier d’une étude à l’autre 

(modification des vibrations par l’environnement). En raison de ces incertitudes, l’interprétation des 

spectres IR se fait souvent par plage de nombres d’onde sur lesquelles les pics apparaissent, plutôt 

qu’à leur position précise. Tout comme dans la littérature, pour simplifier nos analyses, nous 

raisonnerons aussi en termes de plages de nombres d’onde. Nous parlerons donc le plus souvent 

d’espèces multi-lacunaires pour les contributions aux nombres d’ondes inférieurs à 2100 cm
-1, de 

surfaces internes pour celles comprises entre 2100 cm-1 et 2150 cm-1
, et d’espèces mono-lacunaires 

pour les contributions aux nombres d’onde supérieurs à 2150 cm
-1.    

 

 

Nombre d’onde (cm-1)
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n
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 (
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IV     Microscopie électronique en transmission  
 

Le développement des platelets vers les microfissures est un mécanisme fondamental pour la 

compréhension de la propagation de la fracture. Pour visualiser la zone de défauts après implantation 

et l’évolution des défauts de fracture pendant le recuit thermique, nous avons eu recours dans cette 

étude à la microscopie électronique à transmission (TEM, pour Transmission Electron Microscopy en 

anglais). C’est une technique basée sur l’interaction d’un faisceau électronique de haute énergie 

(généralement supérieure à 100 keV) avec une lame mince, transparente aux électrons, prélevée dans 

le matériau à étudier. Cette interaction permet d’imager une région du matériau et de mettre en 

évidence les défauts cristallins à l’échelle nanométrique. Le TEM est donc l’outil idéal pour observer 

et identifier les défauts dans les matériaux cristallins. Notons que cette technique de caractérisation 

dans notre étude, est complémentaire à la spectroscopie infrarouge précédemment décrite.   

 

 

 

      IV-1   Principe de fonctionnement du microscope utilisé  

 

Toutes nos observations TEM ont été réalisées au centre de microscopie électronique (CME) de 

l’université d’Orléans, au moyen d’un microscope Philips CM20, présenté sur la figure II-9, 

fonctionnant avec une tension d’accélération de 200 kV.  

 

 

 

 
 

Figure II-9: a) microscope électronique en transmission Philips CM20 situé au CME de l’université 

d’Orléans ; b) vue en coupe de sa colonne  

a)

b)
b)
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Sur la figure II-9.b, on retrouve les éléments essentiels du microscope à savoir: un canon à électron, un 

système condenseur, un système objectif, un système de projection, un écran d’observation et une 

caméra d’acquisition d’images.  

 

Le canon à électron du microscope Philips CM20 possède une émission thermo-ionique, qui consiste à 

chauffer à haute température (environ 2400°C) et par circulation d’un courant, un filament de 

tungstène, qui va transmettre de la chaleur à un cristal (LaB6) qui va émettre des électrons de sa 

pointe. Les électrons produits sont ensuite accélérés vers l’échantillon par une différence de potentiel 

(tension de 200 kV dans notre cas). Avant d’atteindre l’échantillon, les électrons passent par un 

système condenseur qui permet de focaliser plus ou moins le faisceau sur l’échantillon. Ce système 

condenseur est constitué de deux lentilles condenseurs et d’un diaphragme. La première lentille permet 

de générer un cross-over du faisceau et aussi de contrôler sa taille, tandis que la deuxième lentille 

permet de régler l’illumination du faisceau en mode parallèle ou focalisé. Le diaphragme situé juste en 

dessous de la deuxième lentille permet de faire passer plus ou moins d’électrons. Les électrons ainsi 

focalisées sont dirigés vers l’échantillon lequel est inséré dans un système de « lentilles objectif ». Ce 

système est l’élément central du microscope, car il a un rôle déterminant sur la résolution de l’appareil 

(fonction de transfert, aberrations géométriques, etc.). Il est constitué de deux lentilles symétriques 

placées de part et d’autre de l’échantillon. Ces deux lentilles permettent de changer le courant 

d’électrons et l’ouverture du faisceau. Un diaphragme placé à la sortie de l’échantillon appelé 

diaphragme objectif permet de sélectionner le faisceau transmis (champ clair) ou diffracté selon une 

direction particulière (champ sombre). Le faisceau sélectionné traverse la deuxième lentille objectif et 

converge dans le plan image de l’objectif (mode image) ou dans son plan focal (mode diffraction). Un 

ensemble de lentilles magnétiques (de diffraction, intermédiaire et de projection finale) constituant le 

système de projection permet ensuite de transférer l’image de l’échantillon ou le diagramme de 

diffraction vers l’écran d’observation. L’acquisition des images ou des diagrammes de diffraction dans 

notre cas s’est faite à l’aide d’une camera CCD (pour Charge Coupled Device, en anglais). 

Pour plus de détails sur le principe de fonctionnement d’un microscope électronique en transmission 

se référer au livre de William et Carter [12]. 

 

 

 

      IV-2   Préparation des échantillons 

 

Les échantillons observés au TEM nécessitent d’être extrêmement fins autour d’une zone trouée, de 

façon à être transparents aux faisceaux d’électrons qui les traversent. La figure II-10 montre les étapes 

de préparation des échantillons pour les observations en section transverse: tout d’abord, deux 

morceaux de l’échantillon à analyser sont découpés, puis collés faces implantés avec une colle de type 

Resin-G1. Un petit recuit entre 80°C et 100°C pendant 60 min est ensuite effectué pour finaliser la 

polymérisation de la résine. Le collage fait, des tout petits morceaux d’échantillons d’environ 3×1 

mm² sont ensuite découpés à l’aide d’une scie à fil. Une fois découpé, un petit morceau d’échantillon 

est collé sur la tranche, sur un tripode, puis aminci mécaniquement jusqu’à environ 30 µm à 50 µm. 

L’amincissement mécanique se fait sur une polisseuse avec des disques abrasifs à grains diamantés de 

différentes granulométrie. Le frottement de l’échantillon et des grains abrasifs crée une usure 

progressive du matériau. On démarre le polissage sur une face avec de gros grains, puis on diminue la 

taille des grains au fur et à mesure du polissage pour obtenir une surface de plus en plus lisse et 

homogène. Lorsque la première face a un aspect « poli miroir », l’échantillon est retourné et le 

processus recommence jusqu’à l’obtention d’une lame faisant environ 30 à 50 µm. La lame est ensuite 
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décollée, puis fixée sur une rondelle de cuivre (avec la Resin-G1). Notons que la rondelle de cuivre 

(disponible commercialement) doit faire 3 mm de diamètre pour pouvoir rentrer dans le porte 

échantillon du microscope. La lame fixée sur la rondelle, est ensuite soumise à un bombardement 

ionique par PIPS (Precision Ion Polishing System), où deux faisceaux d’ions Ar
+ sont envoyés sur les 

deux faces de la lame avec une énergie de 5 keV. Il est à noter que lors de l’amincissement par PIPS, 

le cratère se forme du centre de la lame vers la profondeur. Ainsi, on  passe par des zones très minces 

situées près du centre de la lame vers des zones plus épaisses en profondeur.  

 

Dans nos conditions d’implantation, la zone endommagée est profonde, surtout pour les implantations 

à 2.5 MeV où elle se situe à environ 70 µm de la surface. Par conséquent, les zones de défauts peuvent 

être particulièrement difficiles à observer, car très loin du centre du cratère obtenu par PIPS, et donc 

trop épaisses pour être transparentes aux électrons. Pour pallier à ce problème, nous avons fait des 

cratères à larges diamètres, avec de très faibles angles de bombardement ionique (entre 4° et 6°) entre 

la lame et les deux faisceaux d’ions Ar
+, ces derniers étant positionnés symétriquement par rapport à 

l’axe horizontal de la lame.  

 

 

 

 

 
Figure II-10: étapes de préparation des échantillons par polissage mécanique pour les observations en 

section transverse au microscope électronique en transmission. Les flèches noires sur les rondelles 

indiquent la direction normale à la surface de l’échantillon. Pour plus d’informations sur les différents 

procédés et étapes de préparation des échantillons TEM se référer à [13] 
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      IV-3   Conditions d’observations 

 

Les échantillons ont tous été observés en section transverse (XTEM). La majorité des images ont été 

prises en champ clair, hors conditions de Bragg et en légère sous focalisation. Ces conditions 

permettent de visualiser au mieux les défauts étendus (platelets, cavités, microfissures) de la zone de 

défauts [14]. Deux conditions d’imagerie ont été adoptées: hors et en axe de zone.  

 

Dans la première condition (observation en axe de zone), l’échantillon est placé perpendiculairement 

au faisceau d’électrons, de façon à observer la projection des défauts dans les plans proches de l’axe 

de zone <110> perpendiculaire à la lame mince. Cette méthode permet de mesurer avec précision la 

largeur de la zone endommagée. Elle donne aussi accès à des mesures statistiques des rayons moyens 

sur la population des défauts étendus (cavités, platelets, microfissures) à différents stades des recuits 

thermiques. Dans la deuxième condition (observation hors axe de zone), la lame est inclinée de 

quelques degrés par rapport à l’axe de zone <110> qui lui est perpendiculaire. Les angles de tilt ont été 

compris entre 20° et 40°. Bien qu’il soit connu qu’en tiltant l’échantillon, la taille réelle des défauts 

observés est légèrement modifiée, nous avons utilisé cette deuxième condition d’observation 

uniquement pour mieux visualiser la nature et la distribution spatiale réelle des défauts étendus.  

Pour la vérification de la présence ou non des bulles/cavités dans la zone de défauts, des images ont 

été prises en sur-focalisation et en sou-focalisation. En effet, un changement de contraste du contour 

des cavités est observé par un changement de focalisation: ils apparaissent avec un contour noir en 

sous-focalisation et avec un contour blanc lorsqu’on est en sur-focalisation. Ce changement ou non de 

contraste permet ainsi de confirmer la présence ou non des bulles/cavités.   
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V    Mesures des courbes courant-tension des cellules solaires 

Dans cette étude, après avoir détaché les films minces, nous avons voulu évaluer leurs propriétés 

électriques. Pour ce faire, nous avons réalisé sur les films détachés des cellules solaires et avons étudié 

leurs performances photovoltaïques (PV) au moyen des courbes I(V). Les performances PV d’une 

cellule sont indirectement liées à la durée de vie des porteurs de charge de la couche active de la 

cellule. Ainsi, les performances seront d’autant meilleures que la durée de vie des porteurs 

minoritaires sera élevée.   

Pour avoir les courbes I(V), deux techniques de mesures ont été utilisées: sous éclairement et par 

Suns-Voc, lesquelles sont décrites dans ce qui suit: 

 

       V-1  Mesures sous éclairement 

La caractérisation courant – tension d’une cellule sous éclairement est l’outil principal permettant 

d’évaluer ses performances. Elle permet d’extraire les paramètres tels que la tension à vide ou en 

circuit ouvert VOC, le courant de court-circuit ISC, le facteur de forme FF et enfin le rendement de 

conversion  de la cellule (cf. Chap I, § I-2).  

 

Les mesures des courbes courant – tension de nos cellules ont été faites au laboratoire iCUBE à 

Strasbourg où nos cellules ont été fabriquées. Pour ce faire, nous avons utilisé un simulateur standard 

de la marque Oriel, présenté sur la figure II-11, qui génère un spectre lumineux correspondant à un 

spectre solaire de type AM1.5.  Pour effectuer les mesures, les cellules ont été déposées sur un support 

métallique de façon perpendiculaire au faisceau lumineux. Ce support a un double rôle: il permet de 

prendre le contact en face arrière et permet aussi le refroidissement de la cellule lors de la mesure. 

Enfin, les courbes I(V) ont été tracés à l’aide d’un sourcemètre de type Keithley.   

 

  

 

 
 Figure II-11: image du simulateur solaire de la marque Oriel utilisé pour le test de nos cellules 

 

 



  
Page 76 

 

  

      V-2  Mesures par Suns-Voc 

Les cellules ont aussi été caractérisées par la méthode dite « Suns-Voc » [15], une technique 

permettant de mesurer des pseudos courbes I(V) des cellules sans tenir compte de l’influence des 

résistances séries liées à la métallisation.   

En effet, le fonctionnement d’une cellule solaire sous éclairement peut s’approximer au niveau 

électrique par le schéma équivalent présenté sur la figure II-12 [16].  

 

 

Figure II-12: circuit équivalent électrique d’une cellule solaire [16] 

 

 

Ce modèle à une diode a pour équation: 

 

 

 

Où I est le courant de sortie de la cellule, IL le courant photogénéré, IS le courant de saturation, V la 

tension de sortie de la cellule, T la température, q la charge de l’électron, K la constante de Boltzmann, 

n le facteur d’idéalité de la diode,  Rs et RSH les résistances série et shunt de la cellule.  

Dans cette équation, les paramètres les plus importants sont les résistances série (RS) et shunt (RSH). 

Ces résistances parasites réduisent l’efficacité de la cellule en dissipant l’énergie dans les résistances. 

Rs est généralement associée aux résistances de métallisations telles que, les résistances de contact 

entre le métal et le semiconducteur, les résistances entre deux lignes de métallisation, tandis que  RSH  

est associée aux courants de fuite court-circuitant la cellule, par exemple si la jonction n’est pas 

correctement ouverte aux bords de la cellule ou si la métallisation traverse l’émetteur. RSH est aussi 

associée à la recombinaison des porteurs de charges dans la couche active.  
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La méthode Suns-Voc permet donc de mesurer les pseudos efficacités des cellules sans tenir compte 

de RS. Le principe est le suivant: la cellule est illuminée par un flash lumineux, qui se désintègre en 

intensité sur plusieurs ordres de grandeur tandis que la tension en circuit ouvert est mesurée. 

Simultanément, la variation de l’intensité produite par la lampe flash au niveau de la cellule est aussi 

mesurée. Cette intensité lumineuse peut être associée à la densité de courant par la formule suivante: 

   [17] 

Où JSC représente la pseudo densité de courant, JSC:1sun la densité de courant à 1 soleil, et Ilum l’intensité 

lumineuse de la lampe. La lampe flash que nous avons utilisé est une lampe de la marque Sinton [18], 

et la valeur de JSC:1sun considérée est celle obtenue pendant les mesures sous éclairement normale. 

En associant donc la pseudo densité à la tension en circuit ouvert mesurée, on obtient une pseudo 

courbe I(V), qui montre les performances potentielles de la cellule s’il y avait pas de pertes liées à la 

métallisation.  
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Conclusion du chapitre 

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier permet de caractériser les configurations de 

l’hydrogène dans le silicium après implantation et au cours du recuit. La microscopie électronique à 

transmission permet de visualiser les défauts d’implantation. Ces deux techniques complémentaires 

décrites dans ce chapitre, sont les principales que nous avons utilisées dans notre étude pour 

comprendre et décrire les mécanismes impliqués dans le développement des défauts étendus vers la 

fracture.  Particulièrement, la microscopie électronique à transmission nous a permis de visualiser la 

distribution spatiale des défauts étendus. Elle nous a aussi permis de faire une étude statistique sur les 

rayons moyens des défauts étendus à différents stades de recuits thermiques, ce qui nous permis 

d’évaluer leur énergie d’activation. L’ensemble de ces études constituera donc une grande partie du 

chapitre III et tout le chapitre IV. La fin du chapitre III sera cependant consacrée aux cellules solaires 

réalisées avec les films de silicium détachés durant notre étude et dont les techniques de mesures des 

performances ont été décrites dans ce chapitre. Pour une bonne clarté, les techniques de dépôts pour la 

réalisation des cellules seront directement explicitées dans la partie du chapitre III consacré aux 

cellules.     
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L’implantation d’hydrogène dans une gamme d’énergie allant de 1 MeV à 4 MeV dans le silicium 

suivie d’un recuit thermique permet de détacher des substrats ultra-minces de silicium d’épaisseurs 

allant jusqu’à 150 µm [1, 2]. Le principal avantage du procédé est l’économie de la matière première, 

car le détachement se fait sans perte de matière. Dans la littérature, les substrats ultra-minces produits  

par ce procédé présentent des propriétés mécaniques et des durées de vie des porteurs de charge 

compatibles avec les applications électroniques et photovoltaïques [3]. Cependant, la faisabilité du 

procédé a été démontrée uniquement sur du Si(111), tandis que des études récentes menées par Braley 

et al. ont montré que le procédé s’appliquait assez mal dans le cas du Si(100) [4]. En effet, si avec le 

Si(111) des substrats ultra-minces de surface allant jusqu’à 156×156 mm² [2] ont pu être détachés, les 

détachements avec le Si(100) se sont révélés plus complexes, avec des phénomènes de cloquage, des 

détachements partiels et de casse de film pendant l’étape de détachement. Sachant que le silicium le 

plus utilisé en électronique et en photovoltaïque est le Si(100), notamment pour ses propriétés de 

mobilité plus isotropique de porteurs de charge et de texturation respectivement, ce chapitre aura pour 

objectif d’explorer plus en détails les paramètres d’implantations et de recuits permettant d’optimiser 

les détachements dans ce matériau. Nous nous intéresserons particulièrement à l’influence des 

paramètres tels que la fluence, l’énergie et la température de recuit, sur la surface des films pouvant 

être détachés en un seul morceau. Ensuite, nous examinerons l’état de surface des films détachés et des 

négatifs, ceci dans le but de comprendre comment se propage la fracture dans ces conditions 

d’implantation. Enfin, dans le but de vérifier la compatibilité des films détachés avec les applications 

photovoltaïques, nous présenterons dans la dernière partie les résultats des cellules solaires prototypes 

réalisées avec nos substrats ultra-minces.  

 

 

 

 

I   Résultats généraux de détachement: influence des différents paramètres 

 

Dans le procédé de détachement par implantation d’hydrogène, il existe des conditions d’implantation 

et de recuit nécessaires à remplir pour obtenir le détachement. Ces conditions sont entre autres, une 

fluence ou une quantité d’hydrogène suffisante pour alimenter les défauts précurseurs de la fracture, 

un raidisseur assez rigide pour favoriser la propagation de la fracture parallèlement à la surface de 

substrat implanté, et enfin un recuit thermique adéquat pour activer la diffusion de l’hydrogène vers 

les cavités et ainsi permettre leur développement. Cette partie a pour but d’étudier l’influence de ces 

différents paramètres sur les phénomènes de développement des cloques et de propagation de la 

fracture après implantation du Si(100) à haute énergie.  

 

 

 

      I-1   Effet de la température de recuit  

 

Dans la technologie Smart-Cut® où les implantations sont dans la gamme de la dizaine de keV, lorsque 

la fluence implantée est suffisante pour permettre la croissance des microfissures, l’obtention du 

transfert de la couche mince est conditionnée par la présence d’un raidisseur collé ou déposé. En 

l’absence de raidisseur et avec la même fluence, lorsque les microfissures atteignent une certaine 

taille, la membrane de silicium située au-dessus d’elles se déforme, conduisant au cloquage. 

Cependant, lorsque la fluence n’est pas suffisante pour la croissance des microfissures, le recuit 

thermique n’aboutit à aucune modification de la surface.  
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Dans le cas des implantations dans la gamme des MeV, où la membrane de silicium située au-dessus 

de la zone endommagée peut jouer un rôle d’auto raidisseur, on assiste à un scénario plus complexe. 

Les études menées par Braley [5] sur du Si(100) ont révélé que dans cette gamme d’énergie, une 

fluence peut être suffisante pour permettre la croissance des microfissures et ne pas conduire 

systématiquement au détachement d’un film mince. C’est le cas par exemple de la gamme de fluence 

située entre 7 – 8×1016 H/cm², suffisante pour la croissance des microfissures, mais ne conduisant 

qu’au cloquage et aux exfoliations locales, tandis qu’une fluence plus élevée de 1×1017 H/cm² conduit 

au détachement d’un film mince autoporté. Ainsi, il se trouve que contrairement au cas des faibles 

énergies d’implantation, l’obtention de la fracture dans la gamme des MeV ne soit pas uniquement 

conditionnée par la présence d’un raidisseur.  

 

Un résumé des scénarios d’exfoliation dans les deux gammes d’énergies (keV et MeV) est présenté 

dans le tableau III-1.     

 

 

 

Gamme 

d’énergie 
Scénarios d’exfoliation 

keV 

 

MeV 

 
 

Tableau III-1: représentation schématique des différents scénarios d’exfoliation après implantation de 

l’hydrogène dans le Si(100) dans la gamme des faibles et hautes énergies. Notons que ces scénarios ne 

sont valables que lorsque la fluence est suffisante pour induire la croissance et la propagation des 

microfissures. Dans le cas contraire, il y a aucune modification de la surface. 
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Dans le but de mettre en évidence un autre paramètre influençant le mécanisme de fracture dans la 

gamme des MeV, nous avons essayé de déterminer quel paramètre outre le raidisseur, pourrait 

permettre d’obtenir soit le cloquage ou le détachement d’un film autoporté dans les mêmes conditions 

d’implantation. Pour ce faire, nous nous sommes intéressés à la température de recuit.  

 

En effet, une fissure ne peut se propager dans un matériau que si le facteur d’intensité de contrainte de 

la pointe de la fissure notée KI  excède la ténacité KIC du matériau [6]: 

 

    (1) 

 

 

Dans le cas des implantations d’hydrogène, le facteur d’intensité de contrainte d’une microfissure 

pressurisée est donné par [6]: 

 

     (2) 

 

Où P est la pression à l’intérieur de la microfissure et R son rayon. 

 

En faisant une approximation du gaz parfait, la pression P à l’intérieur d’une cavité ou microfissure est 

donnée par la relation : 

 

    (3) 

 

Avec V le volume de la cavité, N le nombre de molécules d’hydrogène dans la cavité, K la constante 

des gaz parfait et T la température de recuit.  

 

Dans la littérature, le modèle mécanique de fissure le plus utilisé pour décrire les fissures dans le cas 

des implantations d’hydrogène est le modèle du penny-shaped crack (fissure circulaire). Ce modèle 

permet de décrire le volume V d’une microfissure de forme circulaire suivant la relation [7]: 

 

     (4) 

 

Où E et  sont respectivement le module d’Young et le coefficient de poisson du matériau. 

 

En combinant les équations (3) et (4) et en remplaçant dans (2),  KI devient: 

 

    (5) 

 

On obtient alors une expression de KI proportionnelle à T1/2. Si on suppose que le nombre N de 

molécules d’hydrogène dans les microfissures soit suffisant pour permettre leur croissance, la relation 

(5) suggère qu’en augmentant la température de recuit, on augmente aussi le facteur d’intensité de 

contrainte KI des microfissures, ce qui pourrait permettre de satisfaire la condition KI ≥ KIC nécessaire 

à la propagation d’une fissure dans le matériau, i.e. au détachement d’un film mince. 
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Pour vérifier cette hypothèse, nous avons implanté des échantillons à une énergie de 1 MeV avec une 

fluence de 7×1016 H/cm². Rappelons ici que les études précédentes de Braley ont montré que cette 

fluence conduit au cloquage et à des exfoliations locales à la surface du substrat implanté après 

application d’un recuit thermique à 700°C pendant 5 minutes [5].  Dans notre cas, pour vérifier la 

relation (5), nous sommes allés plus haut en température, en effectuant sur les échantillons implantés, 

des recuits à des températures comprises entre 600°C et 900°C. Un échantillon différent a été utilisé 

pour chaque température de recuit.  Il est important de préciser qu’avec cette fluence de 7×10
16 H/cm², 

les recuits aux températures inférieures à 600°C ne conduisent généralement à aucune modification de 

la surface implantée, même pour des temps de recuit assez long (2 heures).   

 

Les résultats obtenus sont présentés sur la figure III-1. On observe que les recuits à 600°C et à 700°C 

conduisent à la formation des cloques et des exfoliations locales. Ces résultats sont en bon accord avec 

les observations faites par  Braley [5]. En revanche, en augmentant la température de recuit à 800°C, 

on obtient une exfoliation complète de la surface implantée. Ce résultat tendrait donc à confirmer 

l’hypothèse de la relation (5) : en augmentant la température de recuit, une fluence permettant 

initialement le cloquage du substrat peut conduire au détachement complet d’un film mince autoporté.  

Par ailleurs, on remarque aussi sur la figure III-1 que le temps de recuit nécessaire à l’apparition des 

cloques ou à l’exfoliation complète diminue avec la température. Ceci est caractéristique d’une 

diffusion plus rapide de l’hydrogène vers les cavités avec la température, qui permet un mécanisme de 

croissance des microfissures plus rapide.  

 

 

 

600°C_10min 700°C_5min 800°C_1min 

   

Cloquage + exfoliations 

locales 

Cloquage + exfoliations locales 

plus nombreuses 

Exfoliation complète (négatif 

substrat) 

 

Figure III-1: observations au microscope optique des états de surface des échantillons implantés à  

1 MeV avec une fluence de 7×1016 H/cm² et recuits à différentes températures 

 

 

Afin de comprendre l’origine des différences de comportements d’exfoliations observées aux 

différentes températures de recuit testées, nous avons essayé de faire une étude macroscopique de 

l’évolution des cloques et des exfoliations locales en fonction de la température. Pour ce faire, trois 

paramètres ont été considérés [7]: l’efficacité d’exfoliation Eex, la surface moyenne d’une exfoliation 

locale ou d’une cloque Sex et les densités de cloques (Dcloq) et d’exfoliations locales (Dex).  
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 L’efficacité d’exfoliation est définie comme étant le rapport entre la surface totale exfoliée 

(somme des surfaces de toutes les exfoliations locales _ Sex, tot) sur la surface totale de l’image 

(Stot):  

 

 

 

Au regard  de la forme des cratères des exfoliations locales sur les images de la figure III-1, nous 

avons considéré les exfoliations comme étant des ellipsoïdes, schématiquement représentée sur la 

figure III-2, de surface S = ×a×b, avec a et b  les petit et grand rayons des cratères.  

 

 
Figure III-2: représentation schématique d’un ellipsoïde 

 

 

 

 La surface moyenne de chaque exfoliation individuelle peut donc être définie par: 

 

 

 

Avec Nex le nombre total de cratères d’exfoliation sur l’image. 

 

 Les densités de cloques (Dcloq) et d’exfoliations locales (Dex) sont définies respectivement 

comme étant le nombre de cloques et de cratères d’exfoliation par unité de surface: 

 

 

Avec Ncloq le nombre total de cloques sur l’image. 

 

Pour chaque température de recuit, la quantification des paramètres décrits ci-dessus a été faite sur 

quatre images prises au microscope optique à des endroits différents sur la surface de l’échantillon 

cloqué et exfolié, ce qui nous a permis d’établir une moyenne sur une surface d’environ 25 mm². Les 

évolutions des différents paramètres ainsi extraits sont présentées dans le tableau III-2.  

Comme attendu, on observe une augmentation de l’efficacité d’exfoliation avec la température. 

D’après la figure III-3, cette efficacité semble évoluer de façon exponentielle. On note également  dans 

le tableau III-2, une augmentation de la densité des cratères d’exfoliation avec la température, qui 

double pratiquement entre 600°C et 700°C, tandis que la somme des densités « cloques + exfoliations 

locales » reste quasi constante. La surface moyenne individuelle de chaque exfoliation, qui est le 

résultat d’une cloque qui a explosé, reste aussi quasi constante entre 600°C et 700°C.   
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Température de 

recuit 
Eex (%) Sex (µm²) 

Dtot = Dcloq + Dex 

(mm
-2

) 
Dex (mm

-2
) 

600°C (4 ± 1) (21 ± 2) (18 ± 2) (2.0 ± 0.4) 

700°C (10 ± 2) (23 ± 2) (19 ± 2) (4.3 ± 0.5) 

800°C 100 / / / 

Tableau III-2: évolution de l’efficacité d’exfoliation, de la surface moyenne de chaque exfoliation 

individuelle et des densités de cloques et d’exfoliations locales en fonction de la température, après 

une implantation à une fluence de 7×1016 H/cm² et une énergie de 1 MeV. 

 

 

 

 

Figure III-3: évolution de l’efficacité d’exfoliation en fonction de la température de recuit, après 

implantation à 1 MeV – 7×1016 H/cm² 

 

 

Discussion: 

Dans la littérature, le scénario de propagation des fissures est associé à une interaction entre les 

champs de contraintes des microfissures, qui provoque une coalescence massive de ces derniers, 

générant la fracture du matériau [8, 9]. Ainsi, pour qu’une fissure puisse se propager, son champ de 

contraintes doit pouvoir interagir avec celui de ses voisins pour permettre l’ouverture de nouvelles 

surfaces et leur croissance par coalescence. Si on considère que notre système est composé de fissures 

colinéaires distribuées de façon périodique comme représenté sur la figure III-4, le facteur d’intensité 

de contraintes d’une microfissure dans le système est décrit suivant la relation (6) [10]:  

   (6) 

Avec 2W la période du système, a le rayon de la microfissure et P sa pression interne.  
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Figure III-4: représentation schématique des fissures (ou microfissures) colinéaires espacées d’une 

période 2W dans un système infini [10] 

 

 

 

Ainsi, d’après l’expression (6), le facteur d’intensité de contraintes d’une microfissure dans un 

système de microfissures dépend de son rayon, de sa pression interne et de la période du système.  

Dans le tableau III-2, nous avons montré que la densité totale des cloques plus celle des exfoliations 

locales (Dtot) est quasi constante entre 600°C et 700°C. Ceci laisse donc à penser qu’en augmentant la 

température de recuit le nombre de microfissures sous pression et la distance entre elles varient très 

peu. Ainsi, dans l’expression (6), le seul paramètre pouvant évoluer avec la température est la pression 

interne des microfissures, laquelle est proportionnelle au facteur d’intensité de contraintes. Ceci 

suggère que,  les champs de contraintes des microfissures pourront d’autant interagir et favoriser 

l’ouverture de nouvelles surfaces que leur pression interne sera élevée.  

Après un recuit à 700°C nous avons évalué une densité de cratères d’exfoliations locales beaucoup 

plus importante que celle évaluée à 600°C (un peu plus du double). Rappelons qu’une exfoliation 

locale est une cloque qui a éclatée sous l’effet d’une plus forte pression gazeuse interne. Ainsi, 

l’augmentation d’exfoliations locales avec la température dans notre cas peut être associée à une mise 

en pression plus importante des microfissures avec la température. En extrapolant cette hypothèse dans 

le cas du recuit à 800°C pour lequel on a observé une exfoliation complète de la surface implantée, il 

est logique de penser que la pression à l’intérieur des microfissures a encore été plus élevée, ce qui a 

élargi leurs champs de contraintes et favorisé l’ouverture de nouvelles surfaces, conduisant ainsi à une 

coalescence massive.  

Par ailleurs, l’augmentation de la température de recuit s’accompagne aussi d’une augmentation de la 

rampe de montée en température de l’échantillon lors de sa mise en température. En d’autres termes, 

lors de l’introduction de l’échantillon dans le four, plus la température du four sera élevée, plus la 

rampe de montée en température de l’échantillon sera rapide. Rappelons que nos recuits ont été 

effectués dans un four tubulaire. Les rampes de montée en température de l’échantillon mesurées avec 

ce four ont été autour de 10°C/s pour le recuit à 600°C, 30°C/s pour le recuit à 700°C et 60°C/s pour le 

recuit à 800°C.    

Dans ses travaux, Braley avait utilisé un four RTA (Rapid Thermal Annealing) pour effectuer des 

recuits  sur des échantillons de Si(100) aussi implantés avec une fluence de 7×1016 H/cm². L’avantage 
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du four RTA est qu’il permet de contrôler les rampes de montée en température. Le but de Braley était 

donc de voir l’influence de la rampe de montée en température de l’échantillon sur le processus de 

développement des microfissures. En appliquant une température de recuit fixe de 700°C et en faisant 

varier la rampe de montée en température de 11°C/s à 60°C/s, elle a observé que la taille des morceaux 

de films se détachant du substrat augmentait avec la rampe. En effet, en appliquant une rampe de 

11°C/s, le recuit conduisait à la formation des cloques à la surface du substrat, tandis qu’avec une 

rampe de 58°C/s, l’intégralité de la surface implantée se détachait. Ainsi, avec une température de 

recuit de 700°C qui dans notre cas conduit au cloquage de la surface du substrat, il est possible d’avoir 

un détachement complet si la rampe de montée en température est très rapide.    

En comparant nos recuits avec ceux de Braley du seul point de vue des rampes de montée en 

température, on peut noter que dans le cas de la rampe d’environ 60°C/s appliquée aux températures 

de 700°C et 800°C, on a une exfoliation complète pour les deux cas de températures, alors que, celle 

d’environ 10°C/s appliquée aux températures de 600°C et 700°C n’induit pas de transfert.  

Cette bonne corrélation de rampes laisse donc à croire que le phénomène de passage du régime de 

cloquage au régime de détachement que nous avons observé plus haut en augmentant la température 

de recuit, serait plus un phénomène lié à la rampe de montée en température de l’échantillon qu’à la 

température de recuit elle-même. Afin de vérifier cette hypothèse, nous avons effectué d’autres recuits 

dans un four RTA (le même qu’avait utilisé Braley), à une température fixe de 600°C et à différentes 

rampes de montée en température. Notons que les échantillons utilisés étaient aussi implantés à 1 MeV 

avec une fluence de 7×1016 H/cm². Avec cette température de 600°C, aucun détachement de 

l’échantillon n’a été observé, même pour une rampe aussi élevée que 100°C/s, laquelle n’a conduit 

qu’au cloquage de la surface de l’échantillon. Ainsi, une rampe rapide ne favorise la fracture que si la 

température de recuit est suffisante. Ceci nous emmène donc à conclure que le phénomène de fracture 

que nous avons obtenu, est à la fois lié à la température appliquée (phénomène thermiquement activé) 

et à la rampe de montée en température de l’échantillon (mise sous pression simultanée des 

microfissures).  

Sur la figure III-5, nous avons illustré les deux scénarios de développement de microfissures possibles: 

- Dans le cas de nos recuits à 600°C et à 700°C, l’alimentation des microfissures en 

hydrogène a été progressive, ce qui a favorisé leur croissance à l’équilibre jusqu’à une taille 

critique de formation des cloques. En effet, lorsqu’une microfissure atteint une taille et/ou une 

pression critique, une fracture s’initie et son front d’onde avance en ouvrant une nouvelle 

superficie qui dépend de l’énergie emmagasinée en pointe de la microfissure.  Pour que cette 

fracture puisse se propager sur une longue distance, elle doit en permanence être alimentée en 

hydrogène gazeux, ou passer par des surfaces déjà ouvertes. Or, si l’alimentation des 

microfissures en hydrogène est progressive (ou lente), le système sera aussi composé d’un 

grand nombre de cavités sous pression qui n’ont pas encore atteint la pression critique 

d’ouverture de nouvelles surfaces. Ainsi, du fait de l’alimentation lente des microfissures et en 

l’absence de nouvelles surfaces ouvertes, le front d’onde de la fracture précédemment initiée 

sera très vite stoppée, par manque de carburant. Pour donc se mettre en équilibre, la 

microfissure relaxera ses contraintes par une déformation verticale vers la surface, plutôt que 

par une avancée latérale car plus énergétique, d’où la formation des cloques (voir figure III-

5.a).  
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- Dans le cas du recuit à 800°C, la forte augmentation de la température de recuit (phénomène 

thermiquement activé) et l’évolution rapide des pressions dans les microfissures (effet de la 

rampe rapide) a permis à leurs champs de contraintes d’interagir simultanément, favorisant 

ainsi l’ouverture de nouvelles surfaces et la coalescence massive, d’où l’exfoliation complète 

du substrat implanté (voir figure III-5.b).  

 

 

 

 
Figure III-5: représentation schématique du développement des microfissures après implantation avec 

une fluence de 7×1016 H/cm², suivie d’un traitement thermique conduisant à: a) une alimentation en 

progressive hydrogène des cavités et b) une mise en pression soudaine et simultanée des cavités 

   

 

 

 

Nous venons donc de montrer qu’en augmentant la température de recuit, i.e. en augmentant la 

cinétique de montée, il est possible de passer d’un régime de cloquage à un régime de détachement de 

film autoporté. Avec une fluence de 7×1016 H/cm² qui initialement a été considérée comme une 

fluence de cloquage dans les implantations à haute énergie, nous avons pu obtenir un détachement 

complet de toute la surface implantée en augmentant la température de recuit. Le phénomène 

responsable de cette transition de régime a été attribué à la mise sous pression des microfissures, 

pouvant permettre ou non l’interaction des champs de contraintes d’une microfissure avec ses voisins. 

Cependant, aussi intéressant que soit ce résultat, le détachement avec cette fluence de 7×1016 H/cm² 

n’a pas été très efficace. En effet, les films se sont détachés en se cassants en très petits morceaux et la 

surface du plus gros morceau obtenu n’a été que de 0.25 cm², soit très faible pour les applications 

visées. Ainsi, dans le but de détacher des films de plus grandes surfaces, nous avons dans ce travail, 

étudié l’effet d’autres paramètres d’implantations, tels que la fluence et l’énergie d’implantation. 
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      I-2   Effet de la fluence d’hydrogène 

Avec la fluence de 7×1016 H/cm² que nous avons utilisée dans la partie précédente, il est nécessaire 

d’avoir une cinétique de montée en température élevée pour obtenir le détachement. Ceci est une 

conséquence de la faible concentration d’hydrogène autour du Rp, qui conduit à un régime de 

microfissures légèrement diluées dans la zone implantée. Dans ce cas de figure, l’hydrogène 

nécessaire pour alimenter les défauts est dilué dans la matrice, d’où la nécessité des températures de 

recuit élevées pour faire diffuser l’hydrogène dilué jusqu’aux microfissures. On peut donc penser que 

le détachement en très petits morceaux (0.25 cm² pour les plus grands morceaux) observé plus haut 

avec la fluence de 7×1016 H/cm² est en partie lié au manque d’hydrogène disponible au voisinage des 

microfissures, lesquels sont alors incapables de se propager sur de longues distances par manque de 

carburant (l’hydrogène).  

Une façon de fournir aux microfissures l’hydrogène nécessaire pour se propager sur de plus longues 

distances est de se mettre dans un régime dense, i.e. d’implanter à de plus fortes fluences pour avoir 

une concentration d’hydrogène au Rp plus élevées. Ainsi, l’hydrogène sera directement disponible au 

voisinage des microfissures et les alimentera plus facilement lors de leur propagation.  

Pour vérifier l’hypothèse de régime dense sur la qualité de détachement, lequel est indirectement lié à 

la fluence d’hydrogène, des échantillons ont été implantés à une énergie de 1.5 MeV avec deux 

fluences différentes: 1×1017 et 2×1017 H/cm². Les résultats de détachements obtenus après recuit à 

700°C pendant 5 minutes sont présentés sur la figure III-6. 

 

 

 
Figure III-6: résultats de détachements obtenus sur deux échantillons implantés à une énergie de 1.5 

MeV et une fluence de (a) 1×1017 H/cm² et (b) 2×1017 H/cm², tous deux recuits à 700°C pendant 5 

minutes 

 

 

Au vu des images de la figure III-6, sur lesquelles on observe une réelle amélioration de détachement 

lorsque la fluence d’hydrogène augmente, il est évident que pour la même énergie d’implantation, plus 

la concentration d’hydrogène au Rp est dense mieux est le détachement. Avec le substrat implanté à 

1×1017 
H/cm², la surface du plus grand morceau de film détaché vaut 0.5 cm², tandis qu’avec le 

substrat implanté à 2×1017 
H/cm², un film entier d’une surface de 1 cm² a pu être détaché. L’épaisseur 

de ce film est égale à (30.8 ± 0.5) µm, soit bien comprise dans l’intervalle théorique de (31.1 ± 0.7) 

µm prévue par SRIM.  
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Pour mieux comprendre le phénomène physique à l’origine de l’amélioration de la qualité de 

détachement avec la fluence, des observations XTEM des défauts précurseurs de la fracture ont été 

faites sur deux échantillons implantés dans les mêmes conditions que ceux ayant été utilisés pour les 

essais de détachements de la figure III-6. Pour ces observations, les échantillons implantés ont été 

recuits à 500°C pendant 30 minutes, i.e. avec un budget thermique inférieur à celui conduisant au 

détachement. Les images obtenues sont présentées sur la figure III-7. Elles mettent en évidence un 

changement d’orientation des défauts lorsque la fluence augmente. Dans le cas de la fluence de 1×1017 

H/cm², les défauts sont quasi tous orientés suivant {111}, tandis qu’avec la fluence de 2×10
17 H/cm² ils 

sont tous orientés {100}, i.e. tous parallèles à la surface du substrat. De plus, même si nous n’avons 

pas pu accéder à la densité de ces défauts, visuellement on observe qu’ils sont plus denses dans le cas 

de la fluence de 2×1017 H/cm² que dans celui de la fluence de 1×1017 
H/cm². Ainsi, l’orientation et la 

densité des défauts semblent à priori être à l’origine des résultats de détachements présentés sur la 

figure III-6.    

 

 

 

 
Figure III-7: images XTEM en champ clair des défauts étendus observés après une implantation à 1.5 

MeV avec une fluence de (a) 1×1017 H/cm² et (b) 2×1017 
H/cm², suivie d’un recuit à 500°C pendant 30 

minutes. Les flèches noires sur les images indiquent la direction normale à la surface du substrat 

 

 

 

Dans la littérature, le changement d’orientation des défauts est souvent associé au niveau de 

déformation maximale induit dans le matériau par l’implantation. Cette déformation génère une 

contrainte compressive dans le plan parallèle à la surface du substrat, laquelle a un rôle déterminant 

sur l’orientation des défauts [11]. Dans le cas des faibles énergies d’implantations (20 – 250 keV), 

pour lesquelles les fluences utilisées sont généralement de l’ordre de 3×1016 à 1×1017 H/cm² et les 

concentrations locales en hydrogène de l’ordre de quelques 10
21 H/cm3 [12], les niveaux de 

déformations induits sont compris entre 1 et 3%. Ces déformations génèrent des contraintes 

compressives capables d’agir sur l’orientation des défauts étendus en les forçant à s’orienter suivant 

{100}, i.e. parallèlement à la surface du substrat, ce qui favorise une propagation parallèle de la ligne 

de fracture sur toute la surface implantée. A l’inverse, dans la gamme des implantations à hautes 

énergies (1 – 3 MeV), le profil de concentration d’hydrogène est plus étalé en profondeur et les 

concentrations d’hydrogène au Rp plus faibles. Dans le cas de l’implantation à 1.5 MeV avec une 

a) b)

{111}
{100}
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fluence de 1×1017 H/cm², la concentration locale maximale d’hydrogène au Rp est d’environ 6×10
20 

H/cm3
, soit d’un ordre de grandeur plus faible que dans le cas des faibles énergies. Cette faible 

concentration d’hydrogène a pour conséquence de générer des niveaux de déformations très faibles, 

autour de 0.1%, qui induisent des contraintes compressives incapable d’influencer l’orientation des 

défauts de fracture. Ceci explique pourquoi avec cette fluence (voir figure III-7.a) les défauts sont 

orientés suivant {111}, les plans de plus faibles énergie de surface dans le silicium. Cependant, en 

augmentant la fluence à 2×1017 H/cm², la concentration d’hydrogène au Rp après l’implantation à 1.5 

MeV s’évalue autour de 1.3×10
21 H/cm3, se situant ainsi dans le même ordre de grandeur que les 

concentrations obtenues dans la gamme des keV. Ainsi, dans cette condition, les contraintes induites 

ont été suffisante pour influencer l’orientation des défauts, d’où leur orientation suivant {100} (voir 

figure III-7.b).    

Ainsi, lorsqu’on augmente la fluence, les contraintes induites sont plus élevées et forcent les défauts à 

s’orienter parallèlement à la surface du substrat. Cette orientation est la plus favorable à une 

propagation latérale de la fracture, et explique pourquoi les surfaces de films détachées avec la fluence 

de 2×1017 H/cm² ont été plus grandes que celles détachées avec la fluence de 1×1017 H/cm². Toutefois, 

malgré l’orientation favorable des défauts étendus dans le cas de la fluence de 2×10
17 H/cm², les essais 

de détachements réalisés avec des échantillons de tailles supérieures à 1 cm² et implantés avec la 

même énergie de 1.5 MeV, ont conduit au détachement des films en plusieurs morceaux, de tailles 

inférieures à 1 cm². Ceci suggère donc que l’orientation des défauts n’est pas le seul paramètre limitant 

la propagation parallèle de la ligne de fracture sur de grandes surfaces.   

 

 

 

      I-3   Effet du raidisseur  

  

Nous venons de voir qu’en augmentant la fluence, il est possible d’induire des contraintes 

compressives capables de forcer les défauts à s’orienter suivant {100}, ce qui améliore la surface 

détachée. Cependant, nous avons aussi observé que cette orientation favorable n’est pas la seule 

condition à remplir pour détacher des films de grandes surfaces. Dans cette partie, nous allons donc 

étudier l’effet de l’épaisseur du silicium au-dessus de la région implantée sur le processus de 

détachement. Pour cela, nous allons nous intéresser à l’énergie d’implantation, qui est directement liée 

à cette épaisseur.  

 

Dans le procédé Smart-Cut® où l’énergie d’implantation est généralement comprise entre 20 – 250 

keV, les profondeurs d’implantation vont jusqu’à 2 µm, et un second substrat est collé sur la surface 

du substrat implanté. Ce second substrat appelé « raidisseur » sert à éviter le développement vertical 

des fissures, en les forçant à se développer latéralement, mais sert aussi de support à la couche très fine 

devant être détachée. Dans la gamme des MeV (1 – 3 MeV), i.e. dans nos conditions d’implantation, 

les profondeurs d’implantation sont dix à cinquante fois plus élevées que dans le cas du Smart-Cut®. 

Cette forte profondeur d’implantation donne justement au film devant être détaché un effet d’auto-

raidisseur pouvant favoriser une propagation latérale des fissures. Cependant, cet auto-aidisseur est 

nettement moins épais que le second substrat collé dans le cas du Smart-Cut® et le film autoporté est 

davantage susceptible de se casser si la propagation de la fracture s’interrompt. Dans cette partie, nous 

allons donc faire varier l’énergie d’implantation pour voir à partir de quelle épaisseur le film à 

détacher devient assez rigide pour supporter la propagation de la fracture.  
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Deux cas de figures seront présentés: le cas des faibles fluences d’implantation (7×10
16 

– 1×1017 

H/cm²) et le cas des fortes fluences (2×1017 
– 3×1017 H/cm²).    

 

 

 

 

     Cas des faibles fluences d’implantation:  

 

Dans ce cas de figure, les essais de détachements ont été réalisés avec des échantillons implantés à 1.5 

MeV et 2.5 MeV, avec des fluences de 7×1016 H/cm² et 1×1017 H/cm². Rappelons que ces deux 

fluences conduisent à la formation des défauts majoritairement orientés suivant les plans {111}, 

lesquels sont à priori défavorables à la propagation latérale de la fracture. La figure III-8 présente les 

résultats obtenus. On observe qu’avec la fluence de 7×10
16 

H/cm², en augmentant l’énergie de 1.5 

MeV à 2.5 MeV, la surface du plus grand morceau de film détaché a augmenté de 0.17 cm² à 0.25 cm². 

Pareillement, avec la fluence de 1×1017 H/cm², on observe que le plus grand morceau de film détaché 

est passé de 0.5 cm² à 2.5 cm², soit une augmentation d’un facteur 5, en augmentant l’énergie de 1.5 

MeV à 2.5 MeV. Il convient de préciser que les épaisseurs des films détachés avec les énergies de 1.5 

MeV et 2.5 MeV sont respectivement égales à (30.8 ± 0.5) µm et  (67.5 ± 0.5) µm.  

 

Ainsi, malgré l’orientation défavorable des défauts, on observe quand même une amélioration de la 

qualité de détachement avec l’énergie d’implantation, i.e. lorsque la couche au-dessus de la zone 

implantée est plus épaisse. Par ailleurs, jusqu’à présent nous avons toujours fait l’étude des 

détachements en fonction de la variation de la fluence et de l’énergie. L’autre approche serait de suivre 

l’évolution de la concentration maximale de l’hydrogène au Rp, que nous aborderons plus loin. 

 

 

 

 7×10
16 

H/cm² 1×10
17 

H/cm² 

1.5 MeV 
 

(30.8 ± 0.5) µm 

 
 

2.5 MeV 
 

(67.5 ± 0.5) µm 

  
Figure III-8: résultats de détachements obtenus sur des échantillons implantés à 1.5 MeV et 2.5 MeV, 

avec des fluences de 7×1016 H/cm² et 1×1017 H/cm², et recuits à 800°C pendant 1 minute (a et b) et à 

700°C pendant 5 minutes (c et d) 
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     Cas des fortes fluences d’implantation:  
 

Dans ce cas de figure, les essais de détachements ont été réalisés avec des échantillons implantés à 2.0 

MeV et 2.5 MeV, avec des fluences de 2×1017 et 3×1017 H/cm². La figure III-9 présente les résultats 

obtenus. Tout comme dans le cas de faibles fluences, les surfaces détachées en entier augmentent une 

fois de plus avec l’énergie d’implantation. 

 

Dans le cas de la fluence de 2×1017 
H/cm², on obtient  avec l’énergie de 2.0 MeV le détachement d’un 

film entier avec un substrat faisant 2 cm² de surface (figure III-9.a), tandis qu’avec une surface plus 

grande le film se casse en morceaux (figure III-9.b). En augmentant l’énergie d’implantation à 2.5 

MeV avec la même fluence de 2×1017 H/cm², les détachements sont plus efficaces, et le détachement 

des films entiers de 4 cm² (figure III-9.c) et 6 cm² (figure III-9.d) est possible. On remarque également 

que même quand le film se casse en morceaux pendant le détachement avec l’énergie de 2.5 MeV, les 

morceaux ont des formes plus régulières qu’à 2 MeV. Ceci met donc en évidence une certaine 

propagation contrôlée de la fracture lorsque l’énergie d’implantation augmente. Notons que les 

épaisseurs des films détachés avec les énergies de 2 MeV et 2.5 MeV sont respectivement égales à 

(47.0 ± 0.5) µm et (67.5 ± 0.5) µm.   

 

Si on s’intéresse à présent aux résultats obtenus avec la fluence de 3×10
17 H/cm², on observe non 

seulement une augmentation des surfaces de films détachés avec l’énergie d’implantation, mais 

également une augmentation des surfaces comparé au cas de la fluence de 2×1017 H/cm² à énergie 

égale. Ainsi, avec cette fluence de 3×1017 
H/cm², des films entiers d’environ 5 cm² ont pu être détachés 

avec l’énergie de 2.0 MeV (figure III-9.e), tandis qu’à 2.5 MeV des surfaces entières de films allant 

jusqu’à 12 cm² ont pu être obtenues (figure III-9.f). 

 

 

 

 2×10
17 

H/cm² 3×10
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(47.0 ± 0.5) µm 
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(67.5 ± 0.5) µm  

 

Figure III-9: résultats de détachements obtenus sur des échantillons implantés à 2 MeV et 2.5 MeV, 

avec des fluences de 2×1017 H/cm² et 3×1017 H/cm², et recuits à 700°C pendant 5 minutes 
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      I-4   Récapitulatif sur les résultats de détachement obtenus et discussion 

 

Le tableau III-3 récapitule les différentes conditions d’implantation effectuées dans les deux parties 

précédentes pour les essais de détachements, les plans de défauts étendus observés par XTEM dans ces 

conditions, et les surfaces maximales des films détachés en un seul morceau. Sur la figure III-10, on 

peut observer l’évolution des surfaces maximales détachées en fonction de la fluence et de l’énergie. 

 

 

Energie 

d’implantation 

(MeV) 

Fluence  

(H/cm²) 

Concentration 

maximale au Rp 

(H/cm
3
) 

Plans des 

défauts étendus 

Surfaces max des films 

détachés en entiers  

(cm²) 

1.5  

7×1016  4.6×1020 {111} 0.17 

1×1017  6.6×1020 {111} 0.5 

2×1017  1.3×1021 {100} 1.1 

2.0  

7×1016  3.0×1020 {111} 0.25 

2×1017  8.6×1020 {111} et {100} 2.0 

3×1017  1.3×1021 {100} 5.1 

2.5  

7×1016  2.2×1020 {111} 0.25 

1×1017  3.1×1020 {111} 2.5 

2×1017  6.3×1020 {111} et {100} 6.0 

3×1017  9.4×1020 / 12 

Tableau III-3: récapitulatif des différents paramètres d’implantations, des plans d’habitats des défauts 

observés par XTEM et des surfaces maximales des plus grands films détachés en un seul morceau 

 

 
Figure III-10: évolution des surfaces maximales des films entiers détachés en fonction de la fluence  
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Discussion: 
 

L’augmentation de l’énergie d’implantation tend à étaler le profil d’implantation, ce qui a pour 

conséquence une diminution de la concentration maximale en hydrogène au Rp. A titre d’exemple, 

avec une fluence de 2×1017 
H/cm², la concentration maximale d’hydrogène au Rp sera égale à 1.3×1021 

H/cm3 avec une énergie de 1.5 MeV, contre seulement  6.3×1020 H/cm3 avec une énergie de 2.5 MeV. 

La conséquence d’une telle baisse de concentration est visible sur les images présentées sur la figure 

III-11, sur lesquelles on observe une augmentation de la proportion des défauts {111} lorsque 

l’énergie augmente.  

   

    

 
Figure III-11: images XTEM en champ clair des défauts étendus observés après implantation à (a)1.5 

MeV et (b) 2.5 MeV, avec une fluence de 2×1017 
H/cm², suivie d’un recuit à 500°C pendant 30 

minutes. Les flèches noires sur les images indiquent la direction normale à la surface du substrat 

 

 

 

En principe, la présence des défauts étendus orientés {111} dans le Si(100) empêche les fissures de se 

propager parallèlement à la surface du substrat, en les faisant dévier vers la surface, ce qui occasionne 

la casse du film pendant le processus de détachement. Or, pendant nos essais de détachements, malgré 

l’augmentation de la proportion des défauts {111} lorsque l’énergie d’implantation augmente (voir 

figure III-11), nous observons systématiquement une augmentation des surfaces des films détachés 

avec l’énergie. Ceci suggère que le phénomène défavorable des défauts {111} sur la propagation 

latérale de la fracture peut être contrebalancé avec une couche plus épaisse au-dessus de la zone 

implantée, capable de forcer la fissure à se propager latéralement. Toutefois, dans le cas des faibles 

fluences, où les défauts sont quasi tous orientés suivant {111}, nous avons observé que même si 

l’augmentation de l’énergie aidait à améliorer la qualité des détachements, les surfaces des plus grands 

morceaux de films détachés restaient toujours assez faibles (< 3 cm²). Ainsi, la couche épaisse au-

dessus de la zone implantée ne peut favoriser la propagation latérale de la fracture sur des grandes 

distances qu’en présence d’une certaine proportion des défauts {100}. Nous pensons dans ce cas que 

ces défauts {100} seraient de sortes de « ponts » permettant de relier les fissures provenant des défauts 

{111} en évitant ainsi leurs déviations vers la surface. Une étude de la détermination du seuil 

minimum de densité de défauts {100} nécessaire pour favoriser la propagation parallèle de la fracture 

sur de longues distances mériterait d’être réalisée en complément de cette étude.  

 

a)

{100}

b)
[100]

{100}

{111}
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De manière générale, nous pouvons conclure suite aux essais de détachements réalisés avec le Si(100) 

que, pour pouvoir détacher des films entiers avec de grandes surfaces, il est nécessaire que l’épaisseur 

de la couche de silicium au-dessus de la zone sursaturée en hydrogène soit supérieure à des épaisseurs 

de l’ordre de 47 µm, soit que l’énergie d’implantation minimale soit autour de 2 MeV (pour avoir un 

effet d’auto-raidisseur important). Quant à la fluence requise, elle doit être supérieure ou égale à 

2×1017 H/cm².  

 

 

      I-5   Comparaison entre Si(100) et Si(111) 

Si nous venons de voir qu’il faut une fluence aussi élevée que 2×1017 H/cm² pour obtenir le 

détachement de grandes surfaces avec le Si(100), ceci n’est pas vrai avec le Si(111). En effet, les 

précédents travaux de Braley [5] ont montré qu’une fluence de 5×10
16 H/cm² était déjà suffisante pour 

permettre le détachement dans le Si(111). De même, s’il faut environ 47 µm d’épaisseur de silicium 

au-dessus de la zone endommagée pour commencer à avoir un effet d’auto-raidisseur important dans 

le Si(100), cette couche de raidisseur se réduit généralement à environ 30 µm avec le Si(111).  

Ainsi, les conditions (fluence et énergie) nécessaires pour obtenir de bons détachements dans le 

Si(111) sont moins élevées que dans le Si(100). A titre d’exemple, après une implantation à 1.5 MeV 

avec une fluence de 7×1016 H/cm², Braley a pu détacher avec le Si(111) un film entier de 2×2 cm² avec 

le Si(111), tandis qu’avec le Si(100) la surface maximale que nous avons pu détacher  n’a été que de 

0.17 cm², dans la même condition d’implantation. Notons qu’une énergie de 1.5 MeV conduit au 

détachement d’un film d’environ 30 µm d’épaisseur dans les deux types de Si.  

Ces différences de conditions de détachement suivant l’orientation du silicium s’explique 

principalement par trois paramètres : la rigidité du matériau, l’orientation des défauts et la largeur de la 

zone endommagée. En effet, le Si(111) à un module d’Young égale à 180 Gpa, contre seulement 130 

Gpa pour le Si(100). Ainsi, le fort module d’Young du Si(111) assure à la couche de silicium au-

dessus de la zone endommagée une plus forte rigidité, la permettant de mieux supporter le mécanisme 

de fracture. Au niveau de l’orientation des défauts précurseurs de la fracture, Braley a observé qu’ils 

s’orientaient préférentiellement suivant {111} dans le Si(111), i.e. suivant les plans favorables à la 

propagation latérale de la fracture dans ce type de silicium, même dans le cas de faibles fluences (5 – 

7×1016 
H/cm²). Or, avec le Si(100), nous avons observé qu’il fallait atteindre les 2×10

17 H/cm² de 

fluence pour pouvoir forcer ces défauts à s’orienter suivant {100} dans le Si(100). Enfin, pour une 

même condition d’implantation, la zone endommagée induite dans le Si(111) est d’environ 1 µm plus 

étroite que celle induite dans le Si(100). Par exemple, après une implantation à 1.5 MeV avec une 

fluence de 1×1017 
H/cm², des observations XTEM ont révélé une zone de défauts d’environ 2.3 µm 

dans le Si(111), contre une zone d’environ 3.8 µm dans le Si(100). Nous pensons qu’avec la zone 

endommagée plus étroite dans le Si(111), l’hydrogène nécessaire à la fracture est facilement collectée, 

car plus disponible au voisinage des défauts précurseurs de la fracture. Toutefois, cet effet pourrait être 

partiellement compensé par une diffusion de l’hydrogène moins coûteuse en énergie dans le Si(100), 

de par ses plans cristallins moins denses que ceux du Si(111). En effet, l’hydrogène diffusera plus 

facilement dans un matériau si ses plans sont moins denses. 

Tous ces avantages que nous venons d’énumérer par rapport au Si(111) comparé au Si(100) sont les 

raisons pour lesquelles il est plus facile de détacher de grandes surfaces avec le Si(111) qu’avec le 

Si(100).         
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II    Caractérisation morphologique des surfaces post-fracture  

Pendant l’étape de détachement, la fracture peut non seulement dévier jusqu’à la surface et 

occasionner la casse du film, mais peut également dévier localement dans la zone endommagée lors de 

son avancement, surtout dans le cas des implantations à haute énergie où la zone endommagée peut 

s’étaler sur plusieurs micromètres. Toutes ces déviations laisse des marques sur les surfaces 

nouvellement créées post-fracture. L’état de ces nouvelles surfaces est un paramètre technologique 

important, car cela peut influencer sur les performances des futurs dispositifs. Par ailleurs, l’étude des 

surfaces nouvellement créées peut aussi renseigner sur des informations précieuses concernant les 

mécanismes de propagation de la fracture. Ainsi, dans cette partie nous allons examiner la 

morphologie des surfaces des films détachés et des négatifs. Les faciès présentés seront exclusivement 

ceux issus des implantations à 2.5 MeV, car avec cette énergie des films entiers de grandes surfaces 

ont pu être détachés.     

 

 

       II-1   Aspect macroscopique des faciès de rupture  

Dans les parties précédentes, dépendamment de la fluence et de l’énergie, nous avons identifié deux 

familles de plans de défauts étendus ({100} et {111}) susceptibles de participer à la propagation de la 

fracture.  Nous allons dans cette partie montrer l’influence de ces orientations sur les faciès de rupture. 

Deux cas de figures seront présentés: un premier cas où les défauts sont majoritairement orientés 

{111} et un deuxième cas où ils sont à la fois orientés {111} et {100}.  

 

     Cas de détachement en présence des défauts majoritairement orientés {111}: 

Pour ce cas de figure, nous allons nous intéresser à l’état de surface post-fracture d’un échantillon 

implanté à 2.5 MeV – 7×1016 H/cm². Nous avons vu plus haut dans le paragraphe I-1 qu’avec une 

fluence de 7×1016 H/cm², une très haute température de recuit (800°C) est nécessaire pour le 

détachement du film, lequel se casse aussi en très petits morceaux lors du processus de détachement. 

La figure III-12 présente l’état de surface type d’un négatif obtenu avec cette fluence après 

détachement. On observe sur l’image plusieurs zones homogènes délimitées par des lignes en relief. 

Ces lignes en relief désordonnées sont les signatures d’une propagation chaotique de la fracture. Elles 

correspondent aux endroits où la fracture a dévié vers la surface, entraînant la casse du film au cours 

du détachement. Rappelons que la fluence de 7×1016 H/cm² conduit à la formation des défauts étendus 

majoritairement orientés {111}. La déviation de la ligne de fracture vers la surface peut donc être une 

conséquence de la présence de ces défauts. Cette déviation peut aussi être favorisée par un arrêt de la 

fracture à des endroits où les microfissures ne se sont pas assez développées, comme en témoigne les 

zones sur la figure où le silicium ne s’est pas détaché.   
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Figure III-12: aspect morphologique du négatif d’un échantillon implanté à 2.5 MeV – 7×1016 H/cm² 

et recuit à 800°C pendant 1 minute 

 

 

     Cas de détachement en présence des défauts orientés {111} et {100}: 

Pour ce cas de figure, nous allons nous intéresser à l’état de surface post-fracture d’un échantillon 

implanté à 2.5 MeV – 3×1017 H/cm². Rappelons que cette condition d’implantation est celle ayant 

conduit au plus grand morceau de film détaché en entier (12 cm²). Sur la figure III-13 on peut observer 

l’état de surface d’un film détaché et de son négatif.  

 

 

Figure III-13: images des faciès de rupture du film détaché et de son négatif  obtenus après 

implantation à 2.5 MeV – 3×1017 H/cm², suivie d’un recuit à 700°C pendant 5 minutes  

 

Le phénomène marquant sur les surfaces post-fracture de la figure III-13 est la présence de plusieurs 

lignes courbes séparant plusieurs zones, visibles à la fois sur le film détaché et le négatif. Ces lignes 

courbes sont souvent assimilées dans la littérature aux positions d’arrêt et/ou d’initiation de la ligne de 

fracture [5], témoignant ainsi d’une propagation par à-coups de celle-ci.  

1 cm 

Négatif
Film détaché
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Dans notre cas, des observations faites au microscope optique (voir figure III-14) montrent que chaque 

ligne courbe sépare de façon systématique une zone homogène et une zone marbrée (voir image du 

cadre noir de la figure III-14). Comme présenté aussi sur tous les petits inserts de la figure III-14, on 

constate en zoomant sur les différentes zones marbrées, qu’elles sont constituées de motifs 

lenticulaires. Ces motifs lenticulaires sont en effet des marques de microfissures s’étant développées 

avant le détachement du film et indiquent ici les points d’initiation et de reprise de la fracture. La 

présence de ces motifs sur les bords de l’échantillon nous permet d’intuiter qu’il y a eu plusieurs fronts 

d’initiation de la fracture, lesquels sont partis des bords (de façon simultanée ?). Nous pensons 

également que le phénomène d’arrêt et de reprise de la fracture mis en évidence ici est lié à une 

inhomogénéité de la température locale de l’échantillon. En effet, sur les surfaces post-fracture des 

échantillons de petites tailles (≤ 2cm²), nous n’avons observé aucune trace (ligne) d’arrêt de la fracture 

(surface complètement homogène). Il est donc probable que, pour les échantillons de grandes tailles, 

les fronts de fracture se soient initiés aux points les plus chauds (les bords), et se soient arrêtées dans 

des zones plus froides (où les microfissures n’étaient pas assez développées).   

 

 

 

Figure III-14: vue générale post-fracture et zoom sur certaines zones de la surface du négatif présenté 

sur la figure III-13  
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      II-2   Aspect microscopique et rugosités de surfaces: 

Nous venons de présenter l’aspect général à l’échelle macroscopique des faciès de rupture après 

détachement. Dans le but d’avoir plus d’informations de ces faciès à l’échelle microscopique, des 

caractérisations faites par MEB et par AFM vont être présentées dans cette partie. 

Les images présentées sur la figure III-15 montrent les vue MEB et AFM des états de surfaces des 

échantillons de Si(100) implantés à 2.5 MeV avec des fluences de 7×1016 H/cm² et 2×1017 H/cm². La 

première observation sur ces images est la présence de grains carrés, déjà observées auparavant par 

Braley [5] avec le Si(100). Cette morphologie semble être propre aux implantations à haute énergie et 

indique une forte participation à la fois des plans cristallins {100} et {111} du silicium pendant le 

mécanisme de propagation de la fracture.  

 

 

Figure III-15: a) vue MEB et b) vue AFM (scan 10×10 µm) d’une surface post-fracture de Si(100) 

implanté à 2.5 MeV avec une fluence de 7×1016 H/cm² ; c) vue MEB et d) vue AFM (scan 10×10 µm) 

d’une surface post-fracture de Si(100) implanté à 2.5 MeV avec une fluence de 2×1017 H/cm²   

 

On remarque par ailleurs sur la figure III-14 que les grains carrés ont des tailles beaucoup plus grandes 

dans le cas de la plus faible fluence (7×1016 H/cm²) que dans le cas de la fluence la plus élevée (2×1017 

H/cm²). Ceci peut s’expliquer par la densité de défauts précurseurs de la fracture (platelets) présents 

dans la zone endommagée. En effet, lorsque la fluence d’hydrogène augmente, la concentration 

d’hydrogène au Rp augmente aussi, ce qui conduit à la formation de défauts étendus plus denses, i.e. 

plus rapprochés les uns des autres. Grâce à cette forte densité de défauts, un grand nombre de surfaces 

va s’ouvrir localement et la fracture se propagera sans grande déviation. En revanche, dans le cas 

d’une faible fluence, les défauts sont moins denses, et la fracture est obligée de dévier pour retrouver 

des zones avec des surfaces ouvertes.   
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La taille des grains observés sur la figure III-15 ont un impact important sur la rugosité de surface. 

Plus les grains sont grands, plus la rugosité est élevée. Les valeurs de rugosités RMS de surfaces 

mesurées dans différentes conditions d’implantation sont présentées dans le tableau III-4. Les valeurs 

obtenues mettent en évidence une tendance bien attendue, i.e. une augmentation de la rugosité lorsque 

l’énergie augmente ou lorsque la fluence diminue. En effet, une baisse de fluence ou une augmentation 

d’énergie entraîne une baisse de concentration locale d’hydrogène au Rp, ce qui conduit à la formation 

de défauts plus dispersés dans la zone endommagée, d’où l’augmentation de la rugosité RMS 

observée.  

Le tableau III-5 présente quelques valeurs de rugosité RMS mesurées par Braley [5] sur des surfaces 

de Si(111) post-fracture. Notons que dans le cas des énergies de quelques dizaines de keV, la rugosité 

RMS des surfaces est de l’ordre 5 nm et 10 nm [13].   

    

Energie 

d’implantation  

(MeV) 

Fluence  

(H/cm²) 

Concentration de 

H au Rp (H/cm
3
) 

Rugosité RMS post-

fracture 

(nm, ± 5 nm)  

1 2×1017 2.1×1021 55  

1.5 2×1017 1.3×1021 69  

2 2×1017 8.6×1020 73  

2.5 

7×1016 2.2×1020 210  

1×1017 3.1×1020 190  

2×1017 6.3×1020 103  

 

Tableau III-4: rugosités RMS post-fracture mesurées par AFM dans différentes conditions 

d’implantation dans le Si(100)  

 

Energie 

d’implantation  

(MeV) 

Fluence  

(H/cm²) 

Concentration de 

H au Rp (H/cm
3
) 

Rugosité RMS post-

fracture 

(nm, ± 5 nm)  

1.5 
7×1016 4.6×1020 55  

1×1017 6.6×1020 54 

2.0 7×1016 3.0×1020 82 

Tableau III-5: rugosités RMS post-fracture mesurées par Braley dans le Si(111) [5] 
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III   Fabrication des cellules solaires sur substrats ultra-minces détachés 

Après avoir identifié les conditions d’implantations permettant de détacher des films entiers sur de 

grandes surfaces, nous avons voulu valider la qualité de nos films pour des applications 

photovoltaïques. Dans cette partie, nous allons donc présenter les cellules solaires réalisées à base des 

films détachés plus haut. Nous allons présenter entre autre, l’architecture des cellules fabriquées, le 

protocole de fabrication, et les performances photovoltaïques mesurées.   

 

 

     III-I    Architecture et procédé de fabrication 

 

 Architecture: cellules à homojonctions de type N/P/P+ 

De manière à nous rapprocher d’une application industrielle standard, nous avons réalisé des cellules à 

homojonctions simples, avec une structure de type N/P/P+, comme présentée sur la figure III-16. Cette 

structure très simplifiée, est similaire à celle des cellules conventionnelles industrielles produites à 

base de silicium cristallin [14], et a pour principal avantage un coût de fabrication faible, comparé aux 

structures de type PERL (pour Passivated Emitter, Rear Locally-diffused [15] ou de type HIT (pour 

Heterojonction with Intrinsic Thin layer) [16], qui fournissent de meilleurs rendements mais qui sont 

très couteuses.  

 

 

 

Figure III-16: schéma des cellules à homojonctions réalisées dans cette étude. Sur la figure, « BSF » 

signifie « Back Surface Field, pour champ électrique arrière en français » 
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 Procédé de fabrication:  

Les cellules ont été fabriquées au laboratoire iCUBE à Strasbourg, suivant le protocole détaillé 

suivant: 

-  Pour commencer, les substrats ont été nettoyés par un procédé standard dit RCA, tel que décrit en 

annexe. 

-  Après l’étape de nettoyage, le champ électrique arrière appelé « BSF », pour Back Surface Field en 

anglais, a été réalisé au moyen d’une évaporation sous vide de 500 nm d’une couche d’aluminium (Al) 

sur la face arrière des échantillons. L’évaporation a été suivie d’un recuit de 850°C pendant 45 

minutes des échantillons dans un four carbolite sous atmosphère d’argon (N2). Le recuit permet la 

diffusion de l’aluminium depuis la couche déposée vers le silicium pour former le BSF. Celui-ci 

permet de créer une barrière de potentiel sur la face arrière de la cellule, ce qui assure une passivation 

arrière. En effet, la barrière de potentiel induite tend à confiner les porteurs dans la base, lesquels sont 

donc tenus à l’écart de la face arrière réduisant ainsi les recombinaisons en face arrière [14].  

Après recuit, la couche d’aluminium restante sur la face arrière des échantillons a été enlevée dans un 

bain d’acide fluorhydrique (HF) à 5%, sous ultrason pendant 3 minutes.  

 

-  La jonction NP a ensuite été réalisée sur la face avant par une étape de diffusion avec une source de 

phosphore P 509: celle-ci a été déposée par « spin-coating » sur la face avant des échantillons, ce qui a 

été suivi par un léger recuit des échantillons dans une étuve à une température de 80°C pendant 5 

minutes, puis à 210°C pendant 10 minutes. Cette étape de séchage sert à former du verre de phosphore 

à la surface des échantillons. Après formation de ce verre, les échantillons ont été recuits dans un four 

carbolite de diffusion à une température de 850°C pendant 20 minutes sous atmosphère d’azote (N2). 

Ce recuit favorise la diffusion du phosphore depuis la couche de verre déposée vers le silicium, ce qui 

conduit à la formation de l’émetteur. Pour enlever le verre restant, les échantillons ont été trempés 

dans un bain d’HF 5% pendant 5 minutes, puis dans un bain de Piranha (composé de 70% d’acide 

sulfurique et de 30% d’eau oxygénée) pendant 10 minutes, puis de nouveau dans un bain HF 5% 

pendant 2 minutes. Le processus a été ensuite répété jusqu’à l’obtention d’une face avant hydrophobe.  

 

-  L’étape de réalisation de la jonction NP a été suivie par l’étape de dépôt des contacts métalliques 

faces avant et arrière. Le premier dépôt a été celui de la face arrière, qui s’est fait par une évaporation 

sous vide de 1 µm d’aluminium pleine plaque sur les faces arrières des échantillons. Pour les contacts 

face avant, des masques ont été collés sur les faces avant des échantillons, et du titane (Ti), du 

palladium (Pd) et de l’argent (Ag), d’épaisseurs respectives de 50 nm, 50 nm et 1 µm ont été 

successivement évaporés au travers des masques.  

 

-  Les contacts métalliques ainsi réalisés, les échantillons ont été ensuite nettoyés avec de l’acétone, 

avant d’être placés dans un réacteur PECVD où une couche antireflet SiN de 75 nm d’épaisseur a été 

déposée à 400°C sur la face avant. On obtient alors une couche bleu-foncé, qui permet d’assurer une 

faible réflectivité en avant et une bonne passivation. Après cette étape de dépôt, les échantillons sont à 

présent des cellules.  

 

Les cellules ainsi obtenues ont par la suite subi un recuit de 375°C pendant 30 minutes dans un four à 

tube, contenant du N2 (90%) et de l’H2 (10%). Ce type de recuit appelé « formnig gas annealing, en 

anglais » [17], permet d’incorporer de l'hydrogène dans la couche antireflet de la cellule, afin 

d'améliorer les qualités de passivation de l'interface couche antireflet-émetteur. Par ailleurs, il permet 

aussi d’assurer un bon contact entre les métaux et la couche active de silicium. Après cette dernière 
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étape de recuit, les bords des cellules ont été découpés, ce qui nous a permis d’avoir des cellules de 

formes régulières, mais surtout a permis l’ouverture de la jonction NP sur les côtés de la cellule. Après 

la découpe, les échantillons ont été nettoyés respectivement dans les solutions de  trichloréthylène,  

d’acétone, de méthanol et d’isopropanol (pendant 10 minutes dans chaque bain). Cette étape de 

nettoyage a marqué  la fin de la fabrication de nos cellules, lesquelles ont ensuite été caractérisées (24h 

après leur découpe) par les deux techniques de mesures décrites dans le chapitre II (partie V).    

 

 

 

      III-2   Résultats et discussions 

Dans cette partie, les courbes I(V) mesurées, ainsi que les paramètres PV extraits de ces courbes seront 

présentés et discutés. Nous présenterons uniquement les cellules réalisées avec les films épais de 47.0 

µm et 67.5 µm, lesquels sont issus des implantations à 2 MeV et à 2.5 MeV avec des fluences de 

2×1017 H/cm² et 3×1017 H/cm². Rappelons que ces conditions d’implantation sont celles ayant permis 

le détachement des films autoportés de grandes surfaces. Seuls ces films de grandes surfaces ont pu 

supporter tout le processus de fabrication des cellules jusqu’à la fin sans se casser. En ce qui concerne 

la référence, une telle cellule a été réalisée sur un substrat mère épais de 780 µm, n’ayant subi ni 

implantation ni recuit.  

Il est aussi important de noter que les films et le substrat de référence sur lesquels ont été réalisées les 

cellules proviennent d’une plaque de Si(100) de type Czochralski dopé p, avec une résistivité comprise 

entre 15 et 20 Ω.cm, i.e. un niveau de dopage compris entre 6 – 8×1014 Bore/cm3.  

La figure III-17 présente les courbes courant-tension des cellules et le tableau III-6 résume les 

paramètres photovoltaïques extraits à partir de ces courbes. 

 

 

 

Figure III-17: courbes courant-tension sous éclairement normal (en trait plein) et par Suns-Voc (en 

pointillé) des cellules à base de substrats ultra-minces épais de 67.5 µm et 47.0 µm, détachés avec une 

fluence de (a) 2×1017 H/cm² et (b) 3×1017 H/cm² 

 

a. b.

Cellules sur films détachés à 2×1017 H/cm² Cellules sur films détachés à 3×1017 H/cm²
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Substrat JSC (mA/cm²) VOC (mV) FF (%) 

Substrat 780 µm   (référence) 31.22 
522 
543 

66.13 
76.4 

10.79 
13.77 

Film 67.5 µm   (2×1017 H/cm²) 26.84 
478 
493 

71 
71 

9.1 
9.4 

Film 47.0 µm   (2×1017 H/cm²) 22.23 
473 
492 

72.43 
75.50 

7.6 
8.2 

Film 67.5 µm   (3×1017 H/cm²) 28.13 
489 
504 

49.44 
71.60 

6.8 
10.74 

Film 47.0 µm   (3×1017 H/cm²) 26.23 
474 
489 

45 
77.10 

5.6 
9.88 

Tableau III-6: paramètres photovoltaïques extraits des caractéristiques courant-tension des cellules 

présentées sur la figure III-17. Les valeurs en noir sont celles obtenues sous éclairement normal et les 

valeurs en rouge sont celles obtenues par Suns-VOC 

 

 

 

Discussion: 

 

- Cellules sur films détachés avec la fluence de 2×1017 H/cm² 

Si on compare dans un premier temps les cellules obtenues à base des films détachés avec une fluence 

de 2×1017 H/cm² (figure III-17.a), on observe de façon générale une baisse de performances des 

cellules à mesure que l’épaisseur des substrats décroit. On observe par exemple sous éclairement 

normal que, la cellule référence avec le substrat de 780 µm a un rendement de 10.79 %, lequel chute à 

9.1% avec le film de 67.5 µm, et chute davantage à 7.6 % avec le film de 47 µm. Cette baisse de 

rendement avec l’épaisseur est un phénomène tout à fait normal, car plus l’épaisseur de la couche 

active est faible, moins elle absorbe de photons. Toutefois, même si on observe une baisse de 

rendement avec les films détachés, on constate néanmoins que la différence de rendement entre la 

cellule référence et celle issue du film de 67.5 µm n’est qu’égale à 1.7 %. Ceci nous permet dans un 

premier temps de confirmer que le procédé standard que nous avons utilisé pour fabriquer nos cellules, 

à la base conçu pour des substrats de silicium épais, est bien adapté à nos films minces autoportés.  

Par ailleurs, en restant toujours dans le cas des cellules issues des films détachés avec une fluence de 

2×1017 H/cm², on observe que, les pseudos performances obtenues par Suns-Voc en négligeant les 

résistances séries, présentent les mêmes tendances que sous illumination normale, i.e. une baisse de 

performances à mesure que l’épaisseur baisse. Cependant, si en éliminant les résistances séries, on 

observe une nette amélioration du pseudo rendement de la cellule référence (gain d’environ 3%), on 

observe à l’inverse pas d'amélioration significative avec les cellules à base des films minces (gain de 

moins de 1%). Ceci suggère que les baisses de rendements observées sous éclairement normal avec les 

cellules sur films minces, sont plus liées à la qualité des films plutôt qu’au procédé de fabrication des 

cellules. En effet, après détachement, les films ont directement été utilisés pour réaliser les cellules, 

sans aucun traitement (passivation) préalable des surfaces. Or, comme nous le verrons dans le 

prochain chapitre lors de la caractérisation des défauts par microscopie électronique à transmission, 

après détachement, une partie de défauts d’implantations (défauts ponctuels et étendus)  reste à la 
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surface arrière  du film détaché (dans les deux derniers µm environ). Il est donc probable que ces 

défauts résiduels restés en surface arrière des cellules aient  favorisé la recombinaison des porteurs de 

charges en face arrière, ce qui a eu pour conséquence une baisse de rendement.    

 

 

- Cellules sur films détachés avec la fluence de 3×1017 H/cm² 

Si on compare à présent les cellules obtenues à base des films détachés avec une fluence de 3×1017 

H/cm² (figure III-17.b), on observe tout comme dans le cas de la fluence de 2×1017 H/cm², une baisse 

de rendement à mesure que l’épaisseur du substrat est faible. On observe par ailleurs, sous 

illumination normale, que les cellules présentent de très mauvais facteurs de forme, se traduisant par 

de très faibles rendements (6.8% pour le film de 67.5 µm et 5.6% pour le film de 47 µm). Cependant, 

en regardant les mesures obtenues en négligeant les résistances séries par Suns-Voc, on observe que 

ces cellules présentent des performances semblables voir même supérieures à celles obtenues dans le 

cas de 2×1017 H/cm². Ceci suggère que les mauvais facteurs de forme observés sous illumination 

normale sont probablement plus liés au procédé de fabrication plutôt qu’à la qualité des films. Il se 

justifie davantage par les valeurs des courants de court-circuit obtenus, lesquels sont du même ordre de 

grandeur que ceux obtenus dans le cas de la fluence de 2×1017 H/cm².   

Ainsi, les meilleurs rendements obtenus avec nos films minces sont de 9.1% sous illumination normale 

et de 10.74% par Suns-Voc. Ces rendements ont été obtenus sur des films de 67.5 µm détachés 

respectivement avec une fluence de  2×1017 H/cm² et 3×1017 H/cm². Ces résultats ont permis de 

démontrer que les films minces autoportés détachés par implantation d’hydrogène à haute énergie ont 

des propriétés électriques compatibles avec les applications photovoltaïques. De plus, ces rendements 

ont été obtenus sur des films n’ayant subi aucun traitement de surface, i.e. sur des films contenant 

beaucoup de défauts en surface arrière. Il est donc possible d’augmenter ces rendements si un 

traitement de surface adapté est préalablement réalisé sur les films avant la fabrication des cellules.   
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Conclusion du chapitre 

 

Dans ce chapitre, nous avons dans un premier temps étudié l’influence des paramètres tels que la 

température de recuit, la fluence et l’énergie d’implantation sur le mécanisme de propagation de la 

fracture dans le silicium après implantation à haute énergie, i.e. entre 1 et 3 MeV.  

Nous avons montré qu’avec une fluence de 7×10
16 H/cm² initialement identifiée comme conduisant à 

un régime de cloquage, il est possible de passer à un régime de détachement en faisant des recuits à 

des hautes températures et avec des cinétiques de montée en température rapide. En effet, nous avons 

observé qu’avec cette fluence, si des recuits à des températures comprises entre 600 et 700°C 

conduisent au cloquage et aux exfoliations locales du substrat, un recuit à 800°C conduit au 

détachement d’un film mince autoporté. Pour comprendre l’origine de cette transition de régime, nous 

avons fait une étude macroscopique sur les cloques et les exfoliations locales en surface des substrats 

cloqués et nous avons proposé un phénomène de mise en pression simultanée et rapide d’un plus grand 

nombre de cavités à mesure que la température augmente. Pour la température de 800°C, la forte 

pression interne des cavités a favorisé l’interaction entre leurs champs de contraintes, ce qui a permis 

d’abaisser le seuil énergétique à franchir pour l’ouverture de nouvelles surfaces, entraînant ainsi la 

coalescence massive des cavités, d’où une propagation latérale de la fracture. En revanche, dans le cas 

de plus faibles températures (600 et 700°C), la faible interaction entre les cavités a plutôt conduit à une 

croissance individuelle de chaque cavité, ce qui a favorisé la croissance verticale. Cependant malgré 

que des détachements aient pu se faire avec une fluence de 7×1016 H/cm², les surfaces détachées se 

sont révélées très petites (inférieures à 0.25 cm²). Pour augmenter les surfaces des films pouvant être 

détachés, nous avons exploré d’autres paramètres tels que la fluence et l’énergie d’implantation. En 

explorant ces paramètres, nous avons identifié une gamme de fluence nécessaire pour détacher des 

films de grandes surfaces se situant entre 2 – 3×1017 H/cm², tandis que l’énergie minimale doit être de 

l’ordre de 2 MeV. Cette énergie correspond à une profondeur d’implantation d’environ 47 µm. Ceci 

stipule donc que la couche de silicium au-dessus de la zone sursaturée en hydrogène doit au moins 

avoir une épaisseur de l’ordre de 47 µm, pour supporter la propagation de la fracture. Par ailleurs, la 

morphologie des faciès de rupture a révélé que dans nos conditions d’implantations, la propagation de 

la fracture se fait par à-coups, i.e. avec une succession d’interruptions et de reprises de l’avancée du 

front de fracture.   

Après avoir identifié les conditions d’implantation les plus favorables pour des détachements de 

grandes surfaces, nous avons par la suite voulu évaluer les propriétés électriques de nos films. Pour 

cela, sur les films détachés, nous avons fabriqué des cellules solaires à homojonction, de structure 

assez simple, de type N/P/P+. Les meilleurs rendements obtenus ont été de 9.1% sous illumination 

normale et de 10.74% par Suns-Voc. Nous avons ainsi montré que les films autoportés détachés par 

implantation d’hydrogène à haute énergie ont des propriétés électriques compatibles avec les 

applications photovoltaïques.  

Toutefois, les performances des cellules sur films minces détachés ont été un peu plus faible que celles 

obtenues avec la cellule sur le substrat référence n’ayant subi aucun traitement d’implantation. Dans le 

prochain chapitre, consacré à la caractérisation de la zone de défauts induite par l’implantation, nous 

chercherons à voir si cette baisse de performances est en partie liée à des défauts d’implantations 

restés dans le film après détachement. En effet, après l’étape de détachement, les films ont été utilisés 

tels quels pour la fabrication des cellules, i.e. sans aucun traitement préalable de décapage de surface.   
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Ce chapitre est dédié à l’étude détaillée de la zone de défauts induite par l’implantation d’hydrogène 

dans le silicium à haute énergie. En effet, si dans le chapitre précédent nous avons montré l’effet de la 

fluence et de l’énergie sur l’orientation des défauts précurseurs de la fracture, qui eux avaient un 

impact direct sur la qualité de détachement, nous en savons très peu sur les mécanismes impliqués 

dans la croissance de ces défauts vers la fracture. Dans la littérature, de nombreuses études ont permis 

de décrire et comprendre les différents mécanismes impliqués dans le développement des défauts 

hydrogénés dans le cas des implantations avec de basses énergies. Un article de revue de Terrault sur 

les progrès de la compréhension fondamentale de ces mécanismes regroupe les principaux résultats du 

domaine [1]. Cependant, à ce jour, aucune étude systématique de l’évolution des défauts d’hydrogénés 

similaire à celles réalisées à faibles énergies n’a été faite dans cette gamme d’énergie. Le but de ce 

chapitre est donc de déterminer quelle est la nature des défauts post implantation d’hydrogène dans la 

gamme des MeV, quelle est leur distribution spatiale, et quelles sont les mécanismes impliqués dans 

leur développement jusque à la fracture. Ces résultats seront comparés et discutés avec les mécanismes 

identifiés dans le cas des implantations avec des énergies plus faibles.   

La première partie sera consacrée à l’identification des configurations chimiques de l’hydrogène après 

implantation à haute énergie et à leur évolution avec la température. Dans un second temps, nous 

étudierons la morphologie de la zone de défauts. Ensuite, nous nous intéresserons à la distribution 

spatiale des défauts au sein de cette zone de défauts et à leur morphologie. Finalement, une étude 

statistique se fera sur la population des défauts afin d’évaluer l’énergie d’activation associée aux 

mécanismes pilotant leur développement.    

 

 

 I    Identification et évolution des complexes hydrogénés 
 

Cette partie est basée sur l’identification par spectroscopie infrarouge des configurations chimiques de 

l’hydrogène après implantations et à leur évolution avec la température de recuit. Les échantillons 

étudiés ont été implantés suivant les trois couples {énergie – fluence} suivants : {1 MeV - 7×1016 

H/cm²} ; {1 MeV - 2×1017 H/cm²} et {2.5 MeV - 2×1017 H/cm²}. Dans ce qui va suivre, le premier 

couple sera appelé « implantation de type A », le deuxième « implantation de type B » et le troisième 

« implantation de type C ». Le choix de ces couples est lié au fait que, 1 MeV est la plus faible énergie 

que nous avons étudiée et 2.5 MeV est la plus grande. De même, la fluence de 7×1016 H/cm² est la 

fluence minimale de détachement, tandis que la fluence de 2×1017 H/cm² est celle à partir de laquelle 

nous avons pu détacher des films entiers de grandes tailles. Ainsi, ces couples d’implantations nous 

permettront de faire une étude complète sur l’ensemble de la gamme énergie – fluence utilisée pour 

nos essais de détachements. Par ailleurs, il est important de rappeler que même si la spectroscopie 

infrarouge est une technique qui a fait ses preuves pour l’analyse des complexes hydrogénés dans le 

silicium, elle ne permet cependant pas de détecter les molécules de H2 éventuellement formées.  
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      I-1   Configurations chimiques post-implantations 

 

Les spectres obtenus post-implantations dans les trois conditions d’implantation étudiées sont 

présentés sur la figure IV-1. On constate de facto sur cette figure que la forme de spectres dépend 

fortement des conditions d’implantation. Si on s’intéresse dans un premier temps au spectre 

correspondant à l’implantation de type B (1MeV_ 2×10
17 H/cm²), on se rend compte qu’il est très 

semblable à ceux généralement observés après les implantations aux basses énergies et à température 

ambiante [2, 3] (cf. chapitre I, § III-3). On y observe que l’hydrogène est majoritairement lié à des 

multi-lacunes partiellement saturées (V2H, V2H2), situées pour la plupart aux faibles nombres d’ondes 

(<2065 cm-1). On observe également une interaction de l’hydrogène avec les complexes mono-

lacunaires partiellement ou totalement saturés (VH3 et VH4) et les surfaces internes (Si-H, Si-H2), dont 

les intensités restent toutefois nettement inférieures aux intensités des espèces multi-lacunaires.  

 

 

 
Figure IV-1: spectres infrarouges mesurés après les implantations suivants: {1 MeV – 7×1016 H/cm², 

en bleu} ; {1 MeV – 2×1017 H/cm², en violet} et {2.5 MeV – 2×1017 H/cm², en rose} 

 

En ce qui concerne les spectres correspondants aux implantations de type A et C, on se rend compte 

que contrairement au spectre de type B, ces derniers sont très différents des spectres observés aux 

basses énergies d’implantions. Les principales contributions observées sont celles des espèces mono-

lacunaires (VH3 et VH4) et quelques surfaces internes (Si-H et Si-H2), tandis qu’aucune contribution 

de d’espèces multi-lacunaires n’est observée.  

Dans la littérature, la forte contribution des espèces multi-lacunaires observées post-implantations est 

un paramètre indiquant que la température de l’échantillon est restée modérée (<130°C) pendant la 

phase d’implantation [4]. En revanche, l’absence de ces espèces est généralement attribuée à un 

échauffement important de l’échantillon (>150°C) pendant l’implantation, qui conduit à un léger recuit 
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dynamique, ayant pour conséquence le mûrissement de certains défauts, en l’occurrence les espèces 

multi-lacunaires [4, 5]. Afin de vérifier si ce phénomène de recuit dynamique est à l’origine des 

différences observées sur nos spectres post-implantations, nous avons voulu vérifier certains 

paramètres d’implantation tels que le flux ou le courant du faisceau d’implantation ayant été appliqué 

pendant nos différentes implantations. En effet, le courant d’implantation est lié au flux d’ions 

atteignant la surface de l’échantillon, qui lui à un impact sur la température de l’échantillon. Ainsi, au 

cours de l’implantation, l’échauffement de l’échantillon sera d’autant plus important, avec un courant 

d’autant plus élevé, que le flux d’ions arrivant sur l’échantillon sera élevé.  

Le tableau IV-1 présente les flux d’ions et les conditions de refroidissement de nos différentes 

implantations. Il est important de préciser que l’accélérateur utilisé dans cette étude ne nous permettait 

pas de mesurer en temps réel la température des échantillons pendant l’implantation.  

 

Implantations 
Système de 

refroidissement 
Flux moyen d’ions 

Durée 
d’implantation 

1MeV – 7×1016H/cm² (A) Non refroidi 3.0×1012 at/cm²/s 6.5h 

1MeV – 2×1017H/cm² (B) Eau 18°C 3.0×1012 at/cm²/s 20.0h 

2.5MeV – 2×1017H/cm² (C) Eau 18°C 4.6×1012 at/cm²/s 10.0h 

Tableau IV-1: paramètres des faisceaux d’implantations et système de refroidissement appliqué 

pendant les implantations de type A, B et C. 

 

D’après le tableau IV-I, on se rend compte que les paramètres d’implantation ont été différents d’une 

condition d’implantation à une autre. Au niveau du flux moyen d’ions, il a été plus important dans 

l’implantation de type C que celui appliqué aux implantations de types A et B. Concernant le 

refroidissement, le porte échantillon a été refroidi par circulation d’eau au cours des implantations B et 

C, tandis qu’aucune sorte de refroidissement n’a été effectuée pendant l’implantation A.  

Ainsi, en toute logique, nous pensons que l’implantation de type B est celle pour laquelle 

l’échauffement de l’échantillon a été le moins important, car plus faible flux d’ions et refroidissement 

du porte échantillon par circulation d’eau. Quant à l’implantation de type A, même si son flux d’ions a 

été identique à celui de l’implantation B, il est clair qu’elle a engendrée un échauffement de 

l’échantillon un peu plus importante que dans le de B, car le porte échantillon n’a pas subi de 

refroidissement. Enfin, compte tenu du plus fort flux d’ions appliqué pendant l’implantation de type C, 

nous pensons qu’elle est celle ayant conduit à un plus fort échauffement de l’échantillon, car même s’il 

y a eu un refroidissement par circulation d’eau durant cette implantation, elle se fait à travers le porte 

échantillon et non directement sur l’échantillon. 

Suite aux observations faites dans le tableau IV-I, nous pouvons conclure que l’absence des espèces 

multi-lacunaires observée sur les spectres infrarouge correspondants aux implantations A et C, est 

probablement une conséquence d’un recuit dynamique pendant l’implantation. De plus, sur la figure 

IV-1, la forte contribution des complexes mono-lacunaires VH3 situés à 2158 cm-1 et des surfaces 

internes (Si-H, Si-H2) situées à 2106 et 2120 cm-1 dans le cas de l’implantation de type C, confirme 

bien d’un échauffement assez important de l’échantillon au cours de cette implantation. En effet, les 

pics associés à ces défauts ne s’intensifient généralement que sous recuit thermique.  
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Nous venons donc d’identifier les différentes configurations de l’hydrogène après implantation dans 

trois conditions d’implantations à haute énergie: nous avons vu que la température d’implantation peut 

fortement influencer sur la nature et le développement des défauts créés pendant l’implantation. 

Toutefois, lorsque la température de l’échantillon reste modérée pendant la phase d’implantation 

(implantation de type B), l’hydrogène implanté se met dans les mêmes configurations que dans le cas 

des implantations à plus faibles énergies.  

 

 

      I-2   Evolution thermique des configurations des complexes hydrogénés 

Après avoir identifié les configurations de l’hydrogène post-implantations, nous allons à présent suivre 

leurs différentes évolutions sous recuit thermique. Ces évolutions nous permettront d’identifier quels 

types de défauts sont les plus impliqués dans le mécanisme de propagation de la fracture dans nos 

conditions. Les trois mêmes conditions d’implantations présentées dans la partie précédente ont été 

considérées dans cette partie. Les échantillons implantés ont été recuits à différentes températures, soit 

à 300°C, 465°C, 500°C et 550°C, avec un temps de recuit de 30 minutes pour chacune des 

températures. Notons ici que les recuits sont non cumulés, i.e. un échantillon différent a été utilisé 

pour chaque température. Le temps de recuit de 30 minutes a été fixé car des temps plus longs ne 

conduisent pas à une évolution majeure des configurations de l’hydrogène (voir figure IV-2). Ce 

temps nous permet donc d’identifier toutes les configurations possibles à une température donnée. Il 

est aussi nécessaire de préciser que pendant les recuits à 550°C, la fracture s’est produite avec les 

échantillons implantés à 2×1017 
H/cm² et seul l’échantillon implanté à 7×1016 

H/cm² ne s’est pas 

détaché. Ainsi, pour la température de 550°C, seul le spectre correspondant à l’implantation de type A 

sera présenté. 

 

 

Figure IV-2: spectres infrarouges mesurés sur trois échantillons implantés à 1 MeV – 7×1016 H/cm² 

(implantation de type A) et recuit à 465°C pendant 10 min (vert), 30 min (bleu) et 60 min (jaune 

foncé) 
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Les évolutions en température des spectres sont présentées sur les figures IV-3 et IV-4. La figure IV-3 

montre les évolutions dans le cas des implantations à 1 MeV avec des fluences de 7×1016 H/cm² (en 

pointillé) et 2×1017 H/cm² (en trait plein), tandis que la figure IV-4 montre celles dans le cas de 

l’implantation à 2.5 MeV avec une fluence de 2×1017 H/cm².  

 

 

Figure IV-3: évolution en température des spectres infrarouges des échantillons implantés à 1MeV 

avec des fluences de 7×1016 H/cm² (en pointillé) et 2×1017 H/cm² (en trait plein). Tous les recuits ont 

été effectués de façon isotherme sur une durée de 30 minutes. Les spectres ont été décalés 

verticalement pour une meilleure présentation 

 

Sur la figure IV-3 (cas des implantations à 1 MeV), on note qu’après un recuit à 300°C, la quasi-

totalité des espèces multi-lacunaires observées post-implantation avec la fluence de 2×1017 H/cm² se 

sont complètement dissociées, tandis que les pics associés aux complexes mono-lacunaires VH3,4 se 

sont plutôt intensifiés. Avec la fluence de 7×1016 H/cm² en revanche, on observe un spectre après 

recuit à 300°C quasi identique à celui observé post-implantation. En augmentant la température de 

recuit à 465°C, on observe que les spectres dans les deux cas de fluences présentent les mêmes 

caractéristiques et que seules les intensités des pics diffèrent. En effet, le spectre lié à la plus forte 

fluence présente des pics plus intenses que celui correspondant à la fluence plus faible. Ce phénomène 

est tout à fait normal, car une fluence plus élevée conduit à une sursaturation en hydrogène plus 

importante dans le matériau, ce qui entraîne une  concentration en défauts hydrogénés plus grande qui 

se manifeste en infrarouge par des pics plus intenses. Si on s’intéresse à la nature des pics à 465°C, on 

observe qu’entre 300°C et 465°C, les pics situés aux nombres d’ondes inférieurs à 2075 cm
-1 restent 

stables, tandis que ceux situés aux nombres d’ondes supérieurs ont considérablement évolué. Plus 

précisément, les pics situés à 2180 et 2207 cm-1 s’effondrent, tandis celui situé à 2158 cm
-1 s’intensifie 

davantage.   
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Un autre effet remarquable à 465°C est l’apparition de deux nouveaux pics situés à 2106 et 2124 cm
-1, 

qui sont des pics caractéristiques des surfaces internes dans la littérature [2, 6]. En augmentant la 

température de recuit à 500°C, ces deux pics liés aux surfaces internes restent stables, tandis que les 

pics liés à la présence des complexes mono-lacunaires diminuent considérablement (VH3 à 2158 cm-1) 

ou s’effondrent complètement (VH3 et VH4 situés respectivement à 2180 et 2207 cm-1). A 550°C, les 

pics associés aux surfaces internes s’intensifient tandis que le pic de VH3 situé à 2158 cm-1 décroît 

davantage. Cette configuration à 550°C est particulièrement intéressante puisque c’est à cette 

température que les échantillons implantés à 2×1017 H/cm² se sont détachés et comme nous le verrons 

aussi plus tard lors de la caractérisation des défauts par XTEM, cette température conduit également à 

une propagation partielle de la fracture dans les échantillons implantés à 7×1016 H/cm². On peut donc 

en conclure que les pics situés à 2106 et 2124 cm-1 sont caractéristiques des défauts étendus 

responsables de la propagation de la fracture du silicium. L’intensification de ces pics à 550°C peut 

s’expliquer par la croissance des défauts étendus vers les microfissures, par des mécanismes de type 

mûrissement d’Ostwald et/ou de coalescence, qui sont des mécanismes observés lors du 

développement des défauts étendus vers les microfissures [7]. 

Par ailleurs, les pics correspondants aux surfaces internes sont souvent associés à des orientations 

spécifiques {111} et {100} [8]. Dans notre cas, nous avons vu dans le chapitre III qu’une fluence de 

2×1017 
H/cm² conduisait à une orientation majoritaire des défauts suivant {100}, tandis qu’une fluence 

de 7×1016 H/cm² conduisait à une orientation majoritaire suivant {111}. Or, d’après les spectres 

infrarouges mesurés, les mêmes pics de surfaces internes situés à 2106 et 2124 cm-1 sont observés dans 

les deux cas de fluences. Il est de ce fait difficile et délicat ici d’essayer d’associer les pics à une 

orientation de surface interne précise.  

 

Si on s’intéresse à présent aux spectres obtenus suite à l’implantation à 2.5 MeV avec une fluence de 

2×1017 H/cm² (voir figure IV-4), on observe les mêmes types de défauts que ceux identifiés à 1 MeV, 

avec les mêmes tendances d’évolutions, i.e. chute totale (VH3 à 2180 cm-1 et VH4 à 2207 cm-1) ou 

progressive (VH3 à 2158 cm-1) des espèces mono-lacunaires avec la température et intensification des 

pics associés aux surfaces internes (2106 et 2124 cm-1) avec la température.  

 

Ainsi, à partir des analyses des spectres infrarouges que nous venons de faire, nous observons que, 

pour les trois conditions d’implantations étudiées (voir récapitulatif des spectres avec deux 

températures caractéristiques sur la figure IV-5), l’évolution thermique des complexes d’hydrogénés 

vers la fracture est la même, seule l’intensité des pics diffère. Finalement, l’effet des différents 

paramètres (flux et température d’implantation) qui aboutit à une distribution de défauts post-

implantation différente, finit par disparaître avec le traitement thermique (à partir de 400°C) et on 

retrouve la même distribution de défauts.  

L’ensemble des configurations observées et leurs tendances d’évolutions avec le traitement thermique 

sont similaires à ce qui est généralement observé dans le cas des implantations aux plus faibles 

énergies. Nous pouvons donc conclure qu’après implantation à haute énergie, l’hydrogène se met dans 

les mêmes configurations qu’après les implantations à basses énergies.  
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Figure IV-4: évolution en température des spectres infrarouges des échantillons implantés à 2.5MeV 

avec une fluence de 2×1017 H/cm²  et recuits à différentes températures, de façon isotherme pendant 30 

minutes 

 

 

 
Figure IV-5: récapitulatif des spectres infrarouges mesurés à deux températures différentes (300°C et 

500°C) dans les trois conditions d’implantation étudiées. Rappelons que les spectres ont été décalés 

verticalement pour une meilleure présentation. 
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II    Analyse morphologique de la zone endommagée  
 

Les spectres mesurés par FTIR nous ont permis d’avoir des informations sur les configurations 

chimiques de l’hydrogène dans le Si post-implantation mais aussi leur évolution avec la température. 

Nous allons à présent nous intéresser à la  morphologique de ces défauts. Cette étude sera faite au 

moyen des images montrant la zone de défauts, lesquelles ont été réalisées par microscopie 

électronique en section transverse (XTEM). Les échantillons observés ont été implantés dans les 

mêmes conditions que les échantillons précédemment observés par spectroscopie infrarouge, l’objectif 

étant de faire une corrélation entre les défauts observés par XTEM et les configurations chimiques 

identifiées en FTIR.  

 

 

 

 

      II-1   Largeur de la zone de défauts post-implantation  

 

La figure IV-6 présente les différentes morphologies et la largeur (ΔRd) de la zone de défauts induite 

post-implantation dans les trois conditions d’implantation précédemment étudiées.   

 

 

 

 

 
Figure IV-6: observations XTEM de la bande de défauts (∆Rd) induite après implantation à:               

a) 1MeV – 7×1016 H/cm², b) 1MeV – 2×1017 H/cm² et c) 2.5MeV – 2×1017 H/cm². Les images ont été 

prises en champ clair, au voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame mince réalisée en 

section transverse  

 

 

2 µm2 µm 2 µm2 µm
2 µm 2 µm 2 µm

∆Rd = (1.3 ± 0.3) µm

a) b) c)

∆Rd = (1.0 ± 0.3) µm ∆Rd = (2.0 ± 0.5) µm

100 nm100 nm 1 0 0  n m1 0 0  n m

100 nm100 nm 100 nm
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Si on s’intéresse dans un premier temps aux implantations réalisées à 1 MeV (voir figures IV-6.a et 

IV-6.b) : on observe une ∆Rd très contrastée dont les limites spatiales ne sont pas abruptes. Elle est 

épaisse d’environ (1.3 ± 0.3) µm dans le cas de la fluence à 7×1016 
H/cm² et d’environ (1.0 ± 0.3) µm 

dans le cas de la fluence à 2×1017 
H/cm². Ainsi, pour une même énergie d’implantation, la largeur de la 

bande de défauts induite post-implantation ne semble pas beaucoup varier avec la fluence. Des 

observations à plus fort grossissement (voir images dans les cadres rouges au-dessus des figures IV-

6.a et IV-6.b) ne révèlent la présence d’aucun défauts étendu de type platelets, cavités ou bulles. En 

revanche, on y observe une forte densité de sortes de « points noirs », avec des diamètres allant 

jusqu’à 15 nm. Nous pensons que ces « points noirs » sont probablement des centres de nucléation de 

défauts étendus, et leur présence pourrait justifier les deux légers épaulements situés à 2106 et 2124 

cm-1 observés sur les spectres infrarouges mesurés post-implantations dans le cas des implantations à 1 

MeV, lesquels sont associés aux surfaces internes.  

Par ailleurs, la morphologie des ∆Rd observées après implantation à 1 MeV est assez différente de ce 

qui est généralement observé dans le cas des plus faibles énergies d’implantation à température 

ambiante. En effet, pour les mêmes gammes de fluences, la largeur de la ∆Rd observée dans la gamme 

des keV est à peu près 6 fois plus petite [9, 10], tandis que des défauts étendus de type platelets avec 

des diamètres de quelques nanomètres sont généralement observés juste après implantation [11]. 

L’absence des défauts étendus dans le cas de nos implantations à 1 MeV peut s’expliquer par 

l’étalement de la ∆Rd induite, qui a pour conséquence une baisse de la concentration locale 

d’hydrogène au Rp.  

Si l’on s’intéresse à présent à la morphologie de la ∆Rd après l’implantation à 2.5 MeV – 2×1017 H/cm² 

(figure IV-6.c), on constate qu’elle présente un aspect assez différent de ce qui a été observé après les 

implantations à 1 MeV. En effet, nous observons une zone de défauts bien développée, d’épaisseur 

égale à (2.0 ± 0.5) µm et présentant des défauts étendus (voir l’image du cadre rouge au-dessus de la 

figure IV-6.c). Ces défauts ont un diamètre moyen égal à  (190 ± 60) nm, soit très grands devant les 

défauts de quelques nanomètres observés dans la gamme des keV [11]. Une étude plus détaillée sur 

ces défauts sera faite plus tard dans la partie III.  

La présence des défauts étendus très développés après implantation à 2.5 MeV peut s’expliquer par un 

échauffement important de l’échantillon au cours de l’implantation, qui a provoqué un « recuit » 

pendant la phase d’implantation. Ceci appui donc notre hypothèse selon laquelle le fort flux d’ions 

appliqué au cours de l’implantation de type C (2.5 MeV) a occasionné un échauffement de 

l’échantillon beaucoup plus important que dans les deux autres conditions d’implantation (à 1 MeV).  

 

 

 

        

      II-2   Evolution de la zone de défauts avec la température 

 

Les figures IV-7 et IV-8 présentent respectivement l’évolution de la zone de défauts après des recuits à 

300°C et à 500°C, pendant 30 minutes, et montrent une forte évolution par rapport à l’état post-

implantation. Dans les deux cas de recuits et dans les trois conditions d’implantation, les images 

montrent des défauts étendus. On observe notamment que ces défauts sont plus développés et plus 

denses dans le cas du recuit à 500°C que celui à 300°C. On note également une plus forte 

concentration de défauts dans le cas de l’implantation à 1 MeV – 2×1017 H/cm² que dans les deux 

autres conditions d’implantation. Ceci s’explique par le fait que, comparé aux deux autres 
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implantations, l’implantation à 1MeV – 2×1017 H/cm² est celle conduisant à la plus forte concentration 

locale en hydrogène au Rp (voir tableau IV-2), ce qui entraîne une plus grande quantité de défauts dans 

la ∆Rd. Notons qu’une étude plus détaillée des défauts étendus observés après recuit sera faite dans le 

prochain paragraphe.  

 

 

 
Figure IV-7: évolution thermique de la zone de défauts après un recuit à 300°C pendant 30 minutes. 

a) 1MeV – 7×1016 H/cm², b) 1MeV – 2×1017 H/cm² et c) 2.5MeV – 2×1017 H/cm². Les images ont été 

prises en champ clair, au voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame mince réalisée en 

section transverse 

 

 

Figure IV-8: évolution thermique de la zone de défauts après un recuit à 500°C pendant 30 minutes. 

a) 1MeV – 7×1016 H/cm², b) 1MeV – 2×1017 H/cm² et c) 2.5MeV – 2×1017 H/cm². Les images ont été 

prises en champ clair, au voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame mince 

  

Condition 
d’implantation 

1MeV – 7×1016 H/cm² 1MeV – 2×1017 H/cm² 2.5MeV – 2×1017 H/cm² 

Concentration 
maximale de H au Rp 

7.6×1020 H/cm3 2.1×1021 H/cm3 6.3×1020 H/cm3 

Tableau IV-2 : concentrations maximales d’hydrogène au Rp dans les trois conditions d’implantation 

étudiées 

0.5 µm 0.5 µm

1  µ m1  µ m
1 µm1 µm 1 µm

b) c)a)

∆Rd = (2.2 ± 0.5) µm ∆Rd = (2.0 ± 0.5) µm ∆Rd = (2.3 ± 0.5) µm

1  µ m1  µ m 1  µ m1  µ m

1 µm 1 µm

b) c)a)

∆Rd = (2.2 ± 0.5) µm ∆Rd = (2.1 ± 0.6) µm ∆Rd = (2.2 ± 0.5) µm
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La présence des défauts étendus après recuit dans la ∆Rd et l’augmentation de leur densité avec la 

température s’accordent bien avec les évolutions de plus en plus intenses des pics infrarouges associés 

aux surfaces internes (situés à 2106 et 2124 cm-1) observées par FTIR en augmentant la température. 

Nous pensons donc que l’intensification avec la température des deux pics liés aux surfaces internes 

observée en infrarouge est en partie liée à une plus forte densité des défauts étendus dans la ∆Rd.   

 

En ce qui concerne l’évolution de la largeur de la zone de défauts avec la température (voir figures IV-

7 et IV-8), on constate qu’entre 300°C et 500°C elle n’évolue pas beaucoup et s’évalue autour de (2.1 

± 0.6) µm pour les trois conditions d’implantation présentées. De prime à bord on pourrait donc penser 

que largeur de la zone de défauts est indépendante des paramètres d’implantation (fluence et énergie). 

Or, les simulations faites par SRIM montrent clairement un élargissement plus important du profil 

d’hydrogène dans le matériau lorsque l’énergie d’implantation augmente (voir figure IV-9.d). En 

superposant sur les images de la figure IV-8 des profils d’hydrogène simulés par SRIM et en les 

centrant à peu près au milieu de chaque zone de défauts (voir figure IV-9), on constate de façon 

générale une coïncidence de la formation de défauts étendus dans des zones à concentration locale 

d’hydrogène supérieure à environ 3×10
20 H/cm². Il semblerait donc qu’il existe un seuil de 

concentration minimum nécessaire à atteindre pour voir les défauts étendus se former pendant le 

recuit. Dans nos conditions, ce seuil semble donc se situer autour de 3×1020 H/cm². Toutefois, des 

études complémentaires, par exemple en utilisant d’autres conditions d’implantation et en mesurant 

des profils d’hydrogène expérimentalement par SIMS, sont nécessaires pour confirmer ou infirmer 

notre hypothèse. 

 

 

 

 
Figure IV-9: profils  théoriques d’hydrogène simulés par SRIM superposés sur des images TEM 

montrant la zone de défauts après un recuit à 500°C pendant 30 minutes (images figure IV-8).  
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III    Géométrie et distribution spatiale des défauts étendus 
 

Dans la littérature actuelle, les études traitant de l’implantation d’hydrogène tant dans le silicium que 

dans d’autres matériaux semi-conducteurs ont pour la plupart été faites dans la gamme des faibles 

énergies, c'est-à-dire dans la gamme des keV. A l’inverse, très peu d’études ont abordé l’implantation 

d’hydrogène dans la gamme des MeV, et les quelques articles parus sur le sujet se sont focalisés sur 

l’influence des paramètres tels que l’énergie, la fluence et l’orientation du substrat sur l’orientation des 

défauts étendus et à leur influence sur la qualité de détachement des films autoportés [13, 14, 15].  De 

ce fait, à ce jour et à notre connaissance, aucune étude n’a été faite sur la nature des défauts étendus, 

en l’occurrence sur leur géométrie et leur distribution spatiale, dans la gamme des MeV. Dans cette 

partie, nous allons donc faire des observations XTEM plus détaillées des défauts étendus 

précédemment observés après recuit thermique. L’objectif ici est de vérifier si les défauts étendus 

présents après implantation à hautes énergies ont la même nature que ceux observés aux plus basses 

énergies d’implantation. Afin d’observer tous les détails de ces défauts, les images XTEM ont été 

prises suivant deux conditions différentes : dans la première, elles ont été prises en axe de zone, au 

voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame mince réalisée en section transverse, 

tandis que dans la seconde, elles ont été prises hors axe de zone, i.e. quand les échantillons étaient 

inclinés de quelques degrés (20° – 30°) par rapport à l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame. 

Pour chaque condition d’observation, les mêmes types de défauts étendus ont été observés pour toutes 

nos conditions d’implantation. Ainsi, dans ce qui suit, uniquement les images prises dans les 

échantillons implantés à 1 MeV avec les fluences de 7×1016 H/cm² et 2×1017 H/cm² seront présentées. 

 

 

       III-1   Nature des défauts étendus aux températures de recuits < 400°C  

 

Après un recuit à 300°C, que nous qualifions de basse température de recuit, les seuls défauts étendus 

observés dans la zone défauts pour les deux fluences testées sont de types platelets et ce quelle que soit 

la condition d’observation (figure IV-10). Le diamètre moyen de ces platelets s’évalue à environ (29 ± 

6) nm dans le cas de l’implantation à 7×1016 H/cm² et à environ (24 ± 6) nm  dans le cas de 

l’implantation à 2×1017 H/cm². En ce qui concerne l’orientation des platelets observés, ils sont tous 

orientés suivant {111} dans le cas de la fluence à 7×1016 H/cm² (figure IV-10.a) et suivant {100} et 

{111} dans le cas de la fluence à 2×1017 H/cm² (figure IV-10.b). Comme déjà souligné dans le 

chapitre III, ces préférences d’orientations sont liées aux contraintes compressives induites, qui 

augmentent avec la fluence et favorisent  la formation des défauts {100} pour les plus fortes fluences.  
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Figure IV-10: images XTEM en champ clair des défauts étendus après implantation à 1 MeV avec une 

fluence de a) 7×1016 H/cm² et b) 2×1017 H/cm², suivie d’un recuit à 300°C pendant 30 minutes. 

Observations des défauts de type platelets quelles que soit les conditions d’observations (hors ou en 

axe de zone) 

 

 

 

 

 

 

       III-2   Nature des défauts étendus aux températures de recuits ≥ 400°C 

 

Si nous venons de voir qu’après des recuits à 300°C, les défauts étendus formés sont de type platelets, 

nous allons à présent montrer que pour les hautes températures de recuit (i.e. à partir de 400°C), la 

nature et la forme de ces défauts dépendent fortement des conditions d’observations. Les figures IV-11 

et IV-12 présentent la géométrie des défauts observés après un recuit à 500°C dans deux conditions 

d’observations. Notons que les mêmes types de défauts sont déjà observés à partir d’un recuit à 400°C. 

La figure IV-11 montre les défauts dans le cas de la fluence de 7×1016 H/cm² et la figure IV-12 les 

montre dans le cas de la fluence de 2×1017 H/cm².  

 

Nous observons sur les deux figures que, lorsque les images sont prises au voisinage de l’axe de zone 

<110> perpendiculaire à la lame, les défauts se présentent sous formes de lignes de précipités, de 

formes semblables à celles des platelets (figures IV-11.a et IV-12.a). Pour ce recuit à 500°C, ces lignes 

de précipités ont un diamètre moyen d’environ (80 ± 40) nm pour le cas de l’implantation à 7×1016 

H/cm² et d’environ (50 ± 10) nm  pour le cas de l’implantation à 2×1017 H/cm². En revanche, comme 

illustré sur les figures IV-11.b et IV-12.b, lorsque les images sont prises hors axe de zone, i.e. lorsque 

les échantillons sont tiltés d’environ 20° par apport à <110>, on se rend compte que les lignes de 

précipités sont en réalité des clusters planaires composés de petites lentilles. Ces lentilles sont 

distribuées aléatoirement et ont des diamètres allant de 1 nm à 20 nm. Dans la suite, les clusters 

planaires seront appelés « PCLs, pour Planar Clusters of small Lenses en anglais ». 

 

 

1 0 0  n m1 0 0  n m

a) b)

100 nm 100 nm

platelet 

platelet 
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Figure IV-11: images XTEM des défauts étendus après implantation à 1MeV – 7×10

16
 H/cm² suivie 

d’un recuit à 500°C pendant 30 minutes: a) observation de lignes de précipités orientés suivant {111} 

quand l’image est prise au voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame et b) 

observation des PCLs quand l’image est prise hors axe de zone à un tilt d’environ 20° de la lame par 

rapport à l’axe de zone <110> de a). Les flèches noires sur les figures indiquent la direction normale à 

la surface du substrat 

 

 

 
Figure IV-12: images XTEM des défauts étendus après implantation à 1MeV – 2×10

17
 H/cm² suivie 

d’un recuit à 500°C pendant 30 minutes: a) observation de lignes de précipités orientés suivant {100} 

quand l’image est prise au voisinage de l’axe de zone <110> perpendiculaire à la lame et b) 

observation des PCLs quand l’image est prise hors axe de zone à un tilt d’environ 20° de la lame par 

rapport à l’axe de zone <110> de a). Les flèches blanches sur les figures indiquent la direction normale 

à la surface du substrat 
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Avec les fluences de 7×1016 H/cm² et 2×1017 H/cm², les recuits thermiques aux températures 

supérieures ou égale à 550°C conduisent très rapidement (en quelques minutes) au détachement d’un 

film autoporté. Il est de ce fait difficile avec ces deux fluences d’observer la transformation des 

lentilles à l’intérieur des PCLs juste avant la fracture. Néanmoins, pour avoir une idée de leur 

évolution, nous avons fait une implantation à une énergie de 1 MeV avec une fluence plus faible de 

6×1016 H/cm². Cette fluence conduit au cloquage du substrat, mais uniquement pour des températures 

supérieures à 700°C. Ainsi, avec cette fluence, il est possible d’effectuer des recuits avec des 

températures supérieures à 550°C sans que le substrat ne cloque ou ne se détache. La figure IV-13 

montre donc l’évolution des PCLs après implantation à 1 MeV – 6×1016 H/cm² suivie d’un recuit 

thermique de 600°C pendant 60 minutes. On observe que les petites lentilles se sont transformées en 

une plus grosse lentille allongée, laquelle est entourée d’un anneau de très petites lentilles.  

 

 

 

 
Figure IV-13: image XTEM en champ clair de l’évolution des clusters planaires après implantation à 

1MeV – 6×1016 H/cm² suivie d’un recuit très avancé à 600°C pendant 30 minutes. L’image a été prise 

avec un tilt d’environ 20° de la lame mince par rapport à l’axe de zone <110> qui lui est 

perpendiculaire 

 

 

 

Ainsi, à partir de la figure IV-13, il est clair que les petites lentilles observées après recuit à 500°C sur 

les figures IV-11 et IV-12 dans le cas des implantations réalisées à 7×1016 H/cm² et  à 2×1017 H/cm² 

évoluent vers une grosse lentille centrale entourée de très petites. La question est donc de savoir de 

quelle façon ces lentilles se réorganisent pour former la grosse lentille centrale. Les images présentées 

sur la figure IV-14 mettent en lumière certains mécanismes mis en jeu. Sur les images IV-14.a et IV-

14.b, on observe des grosses lentilles situées respectivement au bord et au centre des clusters planaires 

remplies de petites lentilles. Aux vues des évolutions observées sur la figure IV-13, il est plus que 

plausible qu’au cours du recuit, les grosses bulles observées sur ces images IV-14.a et IV-14.b vont 

continuer à croître, au détriment des plus petites. Cette tendance bien connue dans la littérature est 

souvent associée au mûrissement d’Otwald [16]. En revanche sur l’image IV-14.c, il est plus difficile 

50 nm
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pour nous de statuer sur un mécanisme précis. En effet sur cette image, on observe deux lentilles qui à 

priori semblent coalescer. Toutefois, il peut aussi s’agir de deux lentilles dans deux plans différents, 

mais superposées l’une sur l’autre.  

Ainsi, nous pouvons conclure sur le développement des lentilles par mûrissement d’Ostwald, mais pas 

pour une croissance par coalescence. Des observations supplémentaires de ces bulles in-situ en 

température avec des microscopes plus performants sont nécessaires pour conclure sur une possible 

coalescence.  Par ailleurs, on peut également noter sur la figure IV-14 que le grossissement de la 

lentille centrale ne commence pas systématiquement à un endroit spécifique: cela peut commencer soit 

au centre du cluster, soit au bord.     

 

 

 

 
Figure IV-14: mise en évidence des mécanismes impliqués dans le grossissement des petites lentilles 

en une grosse lentille centrale: a) et b) grossissement de la grosse lentille respectivement à partir du 

bord et du centre du cluster et c) possible coalescence de deux lentilles. Images prises  hors axe de 

zone avec un tilt d’environ 15°, sur les échantillons implantés à 1MeV – 7×1016 H/cm² et recuit à 

465°C – 30 min (a et c) et à 500°C – 30 min (b) 

 
 

 

 

 

 

  

       III-3   Récapitulatif sur l’évolution des défauts étendus et discussion 

 

La transformation des platelets vers les clusters de lentilles que nous venons d’observer dans nos 

conditions d’implantation est un phénomène complètement nouveau, qui à notre connaissance n’a 

jamais été observé auparavant dans le cas des implantations d’hydrogène aux plus faibles énergies 

avec des gammes de fluences conduisant à l’exfoliation du silicium comme dans notre cas. Pour donc 

comprendre ce comportement singulier des défauts étendus qui semble propre aux implantations à 

hautes énergies, il est judicieux de présenter un tableau récapitulatif de l’évolution des défauts et de 

leurs diamètres en fonction de la température, avant d’entrer dans les discussions. Le tableau IV-3 

récapitule donc l’évolution de la nature des défauts et les diamètres moyens dans trois conditions de 

fluence et d’énergie menant au détachement des films autoportés.  

 

 

20 nm20 nm20 nm20 nm
20 nm 20 nm

Grossement de la lentille 

centrale à partir du bord  

du cluster

Grossement de la lentille 

centrale à partir du centre  

du cluster 20 nm

Possible coalescence 

de deux lentilles

a) b) c)



  
Page 129 

 

  

             Recuits  
 

Implantations 
300°C – 30 min 400°C – 30 min 465°C – 30 min 500°C – 30 min 

1MeV – 7×1016 H/cm² 
Platelets 

(29 ± 6) nm 
/ 

PCLs 
 (190 ± 60) nm 

PCLs 
(80 ± 40) nm 

1MeV – 2×1017 H/cm² 
Platelets 

(24 ± 6) nm 
PCLs 

(30 ± 8) nm 
PCLs 

(40 ± 10) nm 
PCLs 

(50 ± 10) nm 

2.5MeV – 2×1017 H/cm² 
(non présentée) 

PCLs 
(190 ± 60) nm 

PCLs 
(380 ± 190) nm 

PCLs 
(550 ± 160) nm 

/ 

Tableau IV-3: évolution de la nature des défauts étendus et de leurs diamètres moyens en fonction de 

la température de recuit 

 

 

 

 

Discussion sur l’origine de la transformation des platelets en PCLs: 
 

Dans le cadre des implantations réalisées avec des faibles énergies (dans la gamme des keV), les seuls 

défauts étendus précurseurs de la fracture observés après implantation d’hydrogène dans des gammes 

de fluences conduisant à la fracture ou au cloquage (> 3 1016 H/cm²) du matériau sont des platelets, 

lesquels ont généralement un diamètre moyen inférieur à 30 nm [17 – 19]. Cependant, dans les 

systèmes de faibles fluences ne conduisant ni au cloquage ni à l’exfoliation du substrat, appelés 

systèmes « dilués », les études menées par Grisolia et al. [20] ont montrés que pour des températures 

de recuits supérieures à 500°C, les platelets se transforment en cavités sphériques et allongées. Les 

auteurs ont expliqué cette transformation comme étant une conséquence de l’exo-diffusion de 

l’hydrogène hors de la zone de défauts vers la surface et aussi une réorganisation des cavités moins 

sur-pressurisées.  

 

Dans ses travaux de thèse, Braley [4] a montré que la quantité d’hydrogène migrant vers la surface 

pendant le recuit thermique dans le cas des implantations aux hautes énergies était négligeable devant 

la fluence totale implantée. En effet, des intégrales sous la courbe des profils d’hydrogène mesurés par 

SIMS avant et après recuit ont révélées une diminution d’environ 38% de la quantité totale 

d’hydrogène implantée, après un recuit correspondant à 80% du budget thermique de fracture (520°C 

– 40 min). D’un autre côté, Weldon et al. [21] ont montré que pendant les recuits thermiques menant à 

la fracture, environ 30% de l’hydrogène implanté se transformait en hydrogène gazeux pour alimenter 

les défauts de fracture. Ainsi, l’hydrogène « manquant » enregistré par Braley après recuit a été 

attribué à une transformation de l’hydrogène atomique en hydrogène gazeux, plutôt qu’à un 

phénomène d’exo-diffusion. Ceci suggère que contrairement aux observations faites par Grisolia, la 

transformation des platelets en PCLs dans nos conditions ne peut être une conséquence de l’exo-

diffusion de l’hydrogène. Nous pensons que cette transformation est plutôt une conséquence de 

l’évolution des diamètres des défauts. En effet, dans le tableau IV-2 on peut observer que la formation 

des PCLs a lieu systématiquement quand le diamètre moyen des défauts atteint ou excède 30 nm.  

 

Des systèmes de bulles regroupées sous forme de clusters similaires à ceux observés dans nos 

conditions ont été observés dans le cadre des implantations d’hélium dans le silicium, avec des 
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gammes de fluences allant de 5 1015 He/cm² à 1 1016 He/cm² [22, 23]. Fichtner et al. [23] par 

exemple, ont réalisé des implantations d’hélium dans le silicium à des énergies allant de 40 keV à 120 

keV avec des fluences de 5 1015 He/cm² et 1 1016 He/cm². Ils ont alors observé la formation des 

platelets après des recuits aux faibles températures (300 – 370°C), tandis qu’à des températures plus 

élevées (400 – 700°C), une transformation des platelets en une grande cavité entourée de plus petites a 

eu lieu. Les auteurs y voient donc là la formation des platelets comme des structures initiales à partir 

desquelles d’autres arrangements de cavités peuvent avoir lieu. Il est important de souligner que la 

transformation des platelets en cavités dans le cas des implantations d’hélium est un phénomène 

corrélé à un processus de relaxation de la pression, qui se produit par une augmentation du volume via 

l’éjection des atomes de silicium en site interstitiel dans la matrice, ce qui conduit à la génération des 

boucles de dislocations [23 – 24] dans tous les types de plans de glissement {111}. Ce phénomène est 

connu sous le nom de « loop-punching ».  

 

Dans nos conditions, les défauts observés après recuit à 300°C sont des platelets, tandis qu’à partir de 

400°C les platelets se réorganisent en PCLs. Ainsi, par analogie aux implantations d’hélium, les 

platelets peuvent être vus dans notre cas comme des structures initiales à partir desquelles les PCLs se 

forment. Cependant, dans notre cas, la transformation des platelets d’hydrogène en PCLs ne génère 

pas de boucles de dislocations. Ceci est probablement dû au fait que les lentilles que contiennent les 

clusters sont toujours en 2D comme les platelets, et pas en 3D comme les cavités observées dans le cas 

des implantations d’hélium. Ainsi, la transformation platelets – PCLs ne génère aucune déformation 

dans le plan perpendiculaire de la matrice.  

Les trois fluences (6 1016, 7 1016 et 2 1017 H/cm²) utilisées pour nos observations XTEM sont des 

fluences qui conduisent soit à la fracture, soit au cloquage du matériau, lorsqu’un recuit thermique 

approprié est appliqué. Ceci signifie que, les défauts étendus observés avec ces fluences, en 

l’occurrence les PCLs, qui ont été observés après recuits aux hautes températures (400 – 600°C), sont 

les défauts responsables de la fracture du matériau dans nos conditions d’implantation. La formation 

de ces défauts met en évidence un mécanisme d’évolution de défauts étendus vers la fracture très 

différent de celui classiquement observé dans le cas des implantations aux basses énergies. En effet, 

dans le cas des basses énergies, le développement des platelets entraîne directement la formation des 

microfissures, qui par la suite vont coalescer massivement sous l’effet de l’interaction de leurs champs 

de contraintes pour générer la fracture du matériau [3, 7]. Dans notre cas, l’évolution des platelets vers 

les PCLs met en lumière une étape supplémentaire comprise dans le mécanisme de la fracture après 

implantation à hautes énergies, non comprise dans celui observé à basses énergies.  

 

 

 

IV    Cinétiques de croissance des défauts étendus 

 

Dans la partie précédente, nous avons montré que la nature et la distribution spatiale des défauts 

responsables de la fracture après implantations à hautes énergies étaient assez différentes de ce qui est 

communément observé dans le cas des implantations à faibles énergies. Nous allons à présent essayer 

de comprendre comment ces défauts sont alimentés en hydrogène. Pour ce faire, nous allons dans cette 

partie, évaluer l’énergie d’activation de croissance des défauts, au moyen des évaluations statistiques 

de leurs rayons moyens en fonction de la température. Notons que l’ensemble des évaluations 

statistiques des rayons moyens ont été faites avec des images XTEM, sur une population de 100 
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défauts. Il est aussi important de préciser que la mesure des rayons des défauts a été faite 

exclusivement sur les images prisent en axe de zone. En effet, les images prises dans cette condition 

montrent la taille réelle des défauts, contrairement aux images prises hors axe de zone qui peuvent 

légèrement modifier leur taille.   

 

 

 

     

      IV-1   Evolution des rayons moyens avec la température 

 

La figure IV-15 présente les évolutions statistiques des rayons moyens des défauts étendus évaluées 

dans trois conditions d’implantation différentes, en fonction de la température. Comme attendu, cette 

figure met en évidence une augmentation du rayon moyen avec la température. Les défauts étant 

thermiquement activés, leur énergie de croissance peut être extraite d’une relation décrivant la 

dépendance en température des rayons moyens, ce qui sera développée dans le paragraphe suivant.   

 

 

 
Figure IV-15: évolution des rayons moyens des défauts étendus en fonction de la température 

 

 

 

 

 

       IV-2   Energie d’activation de croissance des défauts étendus  

 

Dans la littérature, deux phénomènes susceptibles d’expliquer la croissance des défauts étendus ont été 

identifiés: le mûrissement d’Ostwald et la coalescence. Des récentes études attribuent au mécanisme 

d’Ostwald le mécanisme principal responsable de la croissance jusqu’aux recuits équivalents à 80-

90% du budget thermique de fracture, tandis que la coalescence ne serait prédominante qu’aux 

derniers instants de recuit juste avant la propagation de la fracture [3].  

 

Le mûrissement d’Ostwald est un phénomène qui peut être limité soit par la cinétique de diffusion de 

l’hydrogène dans la matrice, soit par la réaction de l’hydrogène à l’interface silicium/défauts étendus.  

 

Dans le cas où le mécanisme limitant la croissance est la diffusion de l’hydrogène dans la matrice, 

l’équation de croissance des défauts est donnée par [25 – 28]: 

 

  (1) 

 

 



  
Page 132 

 

  

Et dans le cas où le phénomène limitant est la réaction à l’interface, l’équation de croissance est 

donnée par [27, 29, 30]: 

 

  (2) 

 

Avec Ea l’énergie d’activation de croissance des particules,  Rmean le rayon moyen des particules, Ro le 

rayon moyen initial juste après implantation,  C et C’ les constantes respectives de croissance dans le 

cas d’une croissance limitée par la diffusion de l’hydrogène et par la réaction à l’interface, k est la 

constante de Boltzmann et T est la température de recuit. Pour plus de détails sur l’obtention des 

équations (1) et (2), se référer au chaiptre I (§ III-6).  

 

Les équations (1) et (2) suivent une loi d’Arrhénius, donc peuvent permettre de déterminer l’énergie 

d’activationn de croissance des défauts, qui s’obtient en traçant les courbes de cinétique de croissance 

sous les formes suivantes:   

 

      et       

 

Les pentes des droites correspondront ainsi à l’énergie d’activation de croissance.  

 

Les figures IV-16, IV-17 et IV-18 présentent les énergies d’activation extraites dans les trois 

conditions d’implantation suivantes : 1MeV – 7×1016 H/cm², 1MeV – 2×1017 H/cm² et 2.5MeV – 

2×1017 H/cm² respectivement. Sur ces trois figures, on observe des valeurs d’énergies d’activations 

assez similaires, comprises entre (0.4 ± 0.2) eV et (0.6 ± 0.2) eV, et ce quelle que soit l’équation de 

croissance utilisée. Ces résultats suggèrent donc une énergie d’activation de croissance indépendante 

des conditions d’implantation.  

 

 

Si on considère que l’évolution thermique des défauts étendus est principalement gouvernée par le 

mûrissement d’Ostwald jusqu’aux recuits équivalents à 80-90% du budget thermique de fracture, 

alors, les valeurs de Ea que nous avons mesurées sont caractéristiques de l’échange des atomes 

d’hydrogène d’un défaut à un autre. Notons que ces énergies d’activation sont aussi caractéristiques du 

phénomène le plus lent limitant la croissance des défauts. Les valeurs obtenues (comprises entre 0.4 

eV et 0.6 eV), sont très proches de la valeur de (0.5 ± 0.1) eV attribuée dans la littérature à la barrière 

de diffusion de l’hydrogène libre dans une matrice de silicium parfait [31]. Ainsi, le principal 

phénomène limitant la croissance des défauts étendus dans nos conditions d’implantations semble être 

la diffusion de l’hydrogène non lié. 

 

Par ailleurs, le fait d’obtenir une énergie d’activation de croissance indépendante des conditions 

d’implantations et similaire à l’énergie de diffusion de l’hydrogène libre dans un silicium parfait, 

suggère que l’endommagement global dû à l’implantation a un très faible impact sur la diffusion de 

l’hydrogène dans le matériau.  
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Figure IV-16: courbes de cinétiques de croissance après implantation à 1MeV – 7×10

16
 H/cm² 

 

 

 

 
Figure IV-17: courbes de cinétiques de croissance après implantation à 1MeV – 2×10

17
 H/cm² 

 

 

 

 
Figure IV-18: courbes de cinétiques de croissance après implantation à 2.5MeV – 2×10

17
 H/cm² 
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 V    Position et propagation de la ligne de fracture 
 

Nous avons montré que les défauts étendus responsables de la fracture dans nos conditions 

d’implantations étaient différents de ce qui est observé dans le cas des plus faibles énergies 

d’implantation.  Nous avons aussi identifié que le principal phénomène limitant la croissance de ces 

défauts semble être la diffusion de l’hydrogène libre dans la matrice endommagée mais toujours 

cristalline. Dans cette partie, nous allons présenter l’état de la zone de défauts juste avant la 

propagation de la fracture. L’objectif est de mettre en évidence les mécanismes d’interaction impliqués 

dans la propagation des fissures. 

  

 

Position de la ligne de fracture 

 

La figure IV-19 présente la position de la ligne de fracture dans nos conditions d’implantations. On 

observe sur cette figure une ligne de fracture située à la limite supérieure de la zone de défauts, soit à 

un endroit très inattendu. En effet, dans la gamme des keV, dépendamment des conditions 

d’implantations (fluence et température d’implantation), la ligne de fracture se produit soit au milieu 

de la bande de défauts [9,32,33], soit un peu plus en profondeur vers le volume [9]. Notons que dans le 

cas de l’implantation à 2.5 MeV avec une fluence de 2×1017 H/cm², nous avons également observé une 

ligne de fracture située à la limite supérieure de la zone de défauts. Cette position de la ligne de 

fracture semble donc bien être commune aux implantations à hautes énergies.  

 

 

 

 
Figure IV-19: images XTEM de la position de la ligne de fracture dans un échantillon implanté à 

1MeV avec une fluence de 7×1016 H/cm² et recuit à 550°C pendant 30 minutes 

 

 

Dans la littérature, la profondeur à laquelle la fracture se propage reste sujette à discussion. Lee et al. 

[33] ont expliqué que la variation de la position de la ligne de fracture était liée à la température de 

l’échantillon pendant l’implantation. Les auteurs expliquent que la fracture se produirait au maximum 

du pic des défauts d’implantation  Rd, et que la position de ce maximum varierait en fonction de la 

température d’implantation: elle serait plus proche du Rp pour une implantation à température 

ambiante, et plus proche de la surface pour une implantation à température de l’azote liquide. 

0.5 µm

Ligne de fracture
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Höchbauer et al. [9] ont observé une ligne de fracture de plus en plus profonde en augmentant la 

fluence d’implantation. Dans notre cas, nous observons une ligne de fracture qui se propage dans une 

zone où il y a eu le maximum de dégâts d’implantation, et où les défauts étendus sont plus denses et 

plus développés. 

 

 

  

 

Phénomènes d’interaction liés à l’avancement de la ligne de fracture 

 

Nous venons de voir à quel endroit la ligne de fracture se propage dans la zone de défauts dans nos 

conditions d’implantations. Dans cette partie nous allons essayer d’identifier quels sont les 

mécanismes d’interactions et de coalescence des fissures permettant de contrôler l’avancement de 

cette ligne de fracture. La figure IV-20 présente les différentes formes d’interactions observées.  

 

 

 

 
 

Figure IV-20: images XTEM mettant en évidence les différentes configurations d’interactions 

élastiques entre les pointes des fissures lors de l’avancement de la fracture: a) déviation de la ligne de 

fracture vers la surface à travers les défauts étendus orientés {111}, b) et c) interaction entre les 

pointes de microfissures lors d’une coalescence. Les images a et c sont issues des échantillons 

implantés à 1 MeV avec une fluence de 7×1016 H/cm² et recuit à 500°C et 550°C pendant 30 minutes 

respectivement. L’image c est issue d’un échantillon implanté à 2.5 MeV avec une fluence de 2×1017 

H/cm² et recuit à 500°C pendant 30 minutes 

 

 

 

 

a)

b)

c)

[100]
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Sur la figure IV-20.a, on observe des coalescences nombreuses entre les pointes de microfissures 

orientées {100} et {111}. On observe également certaines pointes de microfissures {111} qui 

semblent dévier vers la surface. Ces déviations sont probablement à l’origine de la casse des films en 

très petits morceaux observée dans des conditions d’implantations conduisant à une orientation 

majoritaire de défauts {111} (cas des faibles fluences). Sur la figure IV-20.b, on observe une ligne de 

fracture qui ne semble pas être le fruit d’un mécanisme de coalescence de défauts étendus, mais qui 

semble plutôt passer à travers ces défauts étendus sans pour autant suivre leurs orientations. Le même 

phénomène est observé sur l’image IV-20.c. Par ailleurs, sur les figures IV-20.b et IV-20.c, on observe 

également une interaction élastique entre les fissures, i.e. une déviation de leurs pointes par 

recouvrement de leur champs de contraintes pendant leurs coalescences.  

 

Ainsi, d’après les images de la figure IV-20, dans nos conditions d’implantation, les fissures ne 

semblent pas être l’unique fruit d’un mécanisme de coalescence entre les défauts étendus. La 

compréhension de ce comportement est décrite dans ce qui suit.  

 

 

 

 

 

VI   Modèle de croissance des défauts étendus jusqu’à la propagation de la 

fracture après implantation à hautes énergies   
 

Dans les parties précédentes, des observations XTEM détaillées sur l’évolution de la nature des 

défauts étendus en fonction de la température ont été faites.  Des investigations ont aussi été menées 

sur les mécanismes impliqués dans leur évolution vers la fracture. A partir de l’ensemble de ces 

informations,  nous allons dans cette partie proposer un scénario de développement des défauts 

étendus jusqu’à la naissance et la propagation de la fracture dans nos conditions d’implantations. La 

figure IV-21 illustre les deux modèles d’évolutions possibles en fonction de la fluence d’hydrogène et 

de l’orientation des défauts. 

 

Ainsi, au vu de l’ensemble des résultats obtenus par FTIR et par XTEM, nous proposons dans nos 

conditions d’implantations, les mécanismes de fracture suivant: 

 

Pour commencer, après implantation, lorsque celle-ci a été réalisée à température modérée, 

l’hydrogène est majoritairement lié à des complexes multi-lacunaires partiellement saturés, et aussi à 

des complexes mono-lacunaires. Après recuit à de faibles températures (≤ 300°C), les espèces 

métastables (complexes mono et multi-lacunaires) se dissocient et les défauts étendus de type platelets 

se forment. En augmentant la température de recuit, les platelets évoluent en taille, jusqu’à atteindre 

une taille critique (≥ 30 nm), où ils deviennent instables et se transforment en clusters planaires de 

petites lentilles, qui sont des défauts plus stables. La formation des clusters de petites lentilles entraîne 

une augmentation de l’énergie de surface totale du système, mais permet de réduire les contraintes 

locales autour des défauts. En d’autres termes, le déclenchement de la transformation des platelets en 

clusters de petites lentilles serait un compromis entre l’énergie de déformation locale autour des 

platelets et l’énergie de surface spécifique, qui elle est liée au diamètre des platelets. En augmentant 

davantage la température de recuit, les lentilles des clusters se transforment en une grosse lentille 

centrale entourée de plus petites. Les images XTEM ont montré un grossissement de la lentille 

centrale par mûrissement d’Ostwald. Notons également que le mécanisme de grossissement peut 
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commencer soit par le bord ou le centre du cluster. Nous pensons que la transformation des petites 

lentilles en une plus grosse s’accompagne probablement d’un phénomène de relaxation de pression ou 

de relâchement de contraintes du système, lequel génère dans le matériau une propagation de 

microfissures. Cette hypothèse est soutenue par le fait qu’en observant de plus près le chemin de la 

ligne de fracture dans nos conditions d’implantations (voir figure IV-20.a et IV-20.b), nous constatons 

que contrairement à ce qu’est observé dans le cas de plus faibles énergies [34], les microfissures ne 

semblent pas tous provenir d’un mécanisme de coalescence des défauts étendus. Nous observons aussi 

des microfissures passant à travers les défauts étendus sans pour autant suivre leurs orientations.  

Ainsi, la relaxation des contraintes due à la transformation des petites lentilles aurait probablement 

provoqué l’ouverture de nouvelles surfaces, ce qui favorise l’avancement latéral de la fracture, même 

dans le cas où les défauts ne sont pas orientés parallèlement à la surface du substrat (cas des faibles 

fluences).   

 

 

 

 

 

 
Figure IV-21: représentation schématique de l’évolution sous température des défauts étendus jusqu’à 

la fracture,  après implantation à haute énergie dans une gamme de fluence allant de 7×1016 H/cm² à 

3×1017 H/cm² 
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Conclusion du chapitre 
 

 

Le procédé d’implantation d’hydrogène dans la gamme des MeV dans le silicium suivi d’un recuit 

conduit à deux phénomènes: le cloquage pour une gamme de fluence comprise entre 6×1016 et 7×1016 

H/cm², et le détachement d’un film autoporté pour des fluences supérieures ou égales à 7×1016 H/cm². 

Dans ce chapitre, les caractérisations faites par spectroscopie infrarouge et par microscopie 

électronique à transmission nous ont permis d’identifier la nature des défauts étendus précurseurs de la 

fracture après implantation à haute énergie dans le silicium, et de comprendre comment ces défauts 

évoluent avec la température de recuit.  

 

Dans un premier temps, les configurations de l’hydrogène dans le silicium post-implantations et post-

recuits ont été identifiées par spectroscopie infrarouge. Lorsque l’implantation est réalisée à 

température modérée, le spectre mesuré est similaire à celui obtenu dans le cas des implantations à 

plus faibles énergies, i.e. avec une forte contribution des espèces multi-lacunaires. En revanche, 

lorsque l’implantation conduit à un échauffement important de l’échantillon, les spectres mesurés 

révèlent une dissociation complète des espèces multi-lacunaires. Sous recuit aux faibles températures 

(<400°C), les espèces multi-lacunaires observées post-implantation se dissocient, tandis que les pics 

associés aux espèces mono-lacunaires VH3,4 s’intensifient. Après recuit à des températures plus 

élevées (> 400°C), les pics liés à VH3,4 s’intensifient davantage, de même que ceux associés aux 

surfaces internes.   

 

La nature et la distribution spatiale des surfaces internes (les défauts précurseurs de la fracture) 

observées sur les spectres infrarouges ont aussi été imagées par microscopie électronique à 

transmission. Pour les faibles températures de recuits (≤ 300°C), les défauts étendus de type platelets 

sont observés, tandis que pour les hautes températures de recuits (≥ 400°C) les platelets se 

transforment en PCLs. L’évolution des platelets vers les PCLs ont ainsi permis de mettre en lumière 

une étape supplémentaire comprise dans le mécanisme de fracture après implantations à hautes 

énergies, non comprise dans celui observé à basses énergies. Par ailleurs, l’étude de la cinétique de 

croissance des défauts en fonction de la température a révélé une énergie d’activation de croissance 

très proche de l’énergie de diffusion de l’hydrogène libre dans une matrice de silicium parfait, mettant 

en évidence le phénomène de diffusion de l’hydrogène non lié comme étant le principal phénomène 

limitant la croissance des défauts étendus.  

 

Enfin, l’observation de la zone de défauts dans des échantillons recuits à des températures critiques de 

fracture a montré une ligne de fracture parallèle à la surface du substrat, située à la limite supérieure de 

la zone de défauts, soit dans une zone où les défauts d’implantations de type lacunaires sont les plus 

nombreux.   

 

A l’issue de cette étude, trois principales différences ont été mises en évidence entre les implantations 

à faible et à haute énergie. D’une part, à haute énergie, les défauts précurseurs de la fracture sont des 

clusters planaires composés de petites lentilles, au lieu des platelets. D’autre part, les implantations à 

haute énergie conduisent à la formation d’une ligne de fracture située dans la partie supérieure de la 

zone de défauts, tandis que dans la gamme des faibles énergies, cette ligne de fracture est située soit au 

milieu de la bande de défauts, soit un peu plus en profondeur. Enfin, l’avancée latérale de la ligne de 

fracture suite aux implantations à hautes énergies ne semble pas seulement être liée à un phénomène 

de coalescence des défauts étendus comme cela est généralement admis pour les implantations à 
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faibles énergies, mais aussi possiblement à un phénomène de relaxation de pression ou des contraintes 

des petites lentilles lors de leur transformation en une plus grosse lentille. Nous pensons donc que 

cette relaxation de contraintes ouvre de nouvelles surfaces, qui favorisent l’avancé latérale de la 

fracture, même dans les cas de fluences conduisant à une orientation majoritaire des défauts étendus 

{111}.  
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Ce dernier chapitre est consacré à l’étude de l’implantation d’hydrogène à haute énergie pour le 

détachement de films minces autoportés de germanium (Ge) et de carbure de silicium (SiC).  

Le choix du Ge est lié à sa forte utilisation pour la réalisation des cellules solaires 3ème génération. En 

effet, grâce à ses propriétés de bon accord de maille pour la croissance des composés de type III-V tel 

que le GaAs, il est très utilisé comme cellule de base (bottom cell) pour la fabrication des cellules 

solaires multi-jonctions à très hauts rendements (30 – 40 %) [2]. Cependant, tout comme le silicium, 

son substrat massif est généralement fabriqué par la technique de scie à fil, lequel génère beaucoup de 

perte de matière première, avec à la fin un fort impact sur les coûts de production. Ainsi, la production 

de substrats de Ge par une technique de découpe sans perte de matière pourrait être très bénéfique d’un 

point de vue économique pour la fabrication des cellules solaires multi-jonctions.  

En ce qui concerne le SiC, son choix pour notre étude se justifie par son fort intérêt dans le domaine 

de l’électronique de puissance. En effet, le SiC est un matériau semi-conducteur à grand gap (entre 2.3 

et 3.3 eV) avec des propriétés électriques et physiques remarquables : environ 4 MV/cm de champ de 

claquage, environ 3.7 W/cm.K de conductivité thermique, et environ  2×107 cm/s  de vitesse de 

saturation des porteurs. Ainsi, grâce à ces propriétés, il est un matériau très prisé pour les applications 

hautes tensions, hautes fréquences, hautes températures et fortes puissances [1]. Cependant, malgré 

cette forte attractivité, son développement technologique reste à nos jours encore limité, et ce 

principalement à cause du coût de production de son substrat massif très élevé. Le développement de 

nouvelles techniques moins coûteuses permettant la production de tels substrats serait donc d’un grand 

intérêt pour ses domaines d’application.       

Nous avons donc voulu étudier la possibilité de détacher des substrats ultra-minces de SiC et de Ge 

par la technique d’implantation d’hydrogène à haute énergie. L’objectif ici est de voir si le procédé 

démontré pour le silicium peut être étendu à ces nouveaux matériaux et in fine commencer à évaluer 

son intérêt industriel en terme qualité – prix pour la production des substrats ultra-minces.     

La première partie de ce chapitre sera consacrée à l’étude de la fracture du germanium. Elle traitera 

entre autres les conditions de fluences permettant le détachement de films minces, la nature des 

défauts précurseurs de la fracture, leur orientation et l’énergie d’activation de croissance de ces 

défauts. Durant cette étude, le cas du silicium sera considéré comme référence pour identifier les 

spécificités du germanium. Dans la deuxième partie, nous présenterons les conditions de détachement 

du SiC. Enfin, dans la dernière partie, une synthèse des différents paramètres d’implantations et de 

recuits conduisant au détachement de substrats ultra-minces des trois matériaux étudiés (Si, Ge et SiC) 

sera présentée. Nous rappellerons quelques propriétés mécaniques de ces matériaux, afin de voir s’il 

est possible de les relier aux résultats de détachements obtenus. 

Enfin, il convient de préciser que ce chapitre sera beaucoup plus exploratoire que les précédents sur 

l’étude du silicium, car à notre connaissance, aucune étude de détachement de SiC et de Ge dans nos 

conditions d’implantation n’a été reportée dans la littérature.  
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I     Etude du détachement de films minces autoportés de germanium 

Dans la littérature, les études menées sur la fracture du germanium par implantation d’hydrogène à 

basses énergies (50 – 200 keV) ont montré de nombreuses similitudes avec le cas du silicium, tant en 

termes de fluence nécessaire pour la fracture (5×1016 – 1×1017 H/cm²), qu’en termes de nature des 

défauts précurseurs de la fracture (les platelets) [3 – 6]. Toutefois, certaines différences ont aussi été 

observées, particulièrement au niveau de l’étendue de la zone de défauts, qui s’est révélée être au 

moins deux fois plus large dans le germanium que dans le silicium dans les mêmes conditions 

d’implantation [5]. En revanche, aucune étude n’a fait l’objet de la faisabilité de l’obtention de la 

fracture de ce matériau après implantation d’hydrogène à haute énergie. Dans cette partie, nous allons 

donc déterminer quelles sont les conditions d’implantation, surtout de fluences, permettant le 

détachement des films minces autoportés de germanium après implantation d’hydrogène à haute 

énergie. Nous caractériserons ensuite la morphologie de la zone de défauts induite par l’implantation 

et ferons aussi une étude de la cinétique de croissance des défauts de fracture présents dans cette zone 

de défauts.     

Pour notre étude, nous avons travaillé avec des substrats de Ge orientés (100), ayant un dopage de type 

p avec une résistivité comprise entre 1 et 100 Ω.cm. Nous avons choisie l’orientation (100) pour une 

meilleure comparaison avec les études faites sur le Si(100) dans les précédents chapitres.     

 

 

 

       I-1   Résultats de détachements  

Pour les essais de détachements, les implantations ont été réalisées à 1.5 MeV avec des fluences de 

7×1016 H/cm² et de 1×1017 H/cm². Rappelons que dans le cas du Si, ces fluences conduisent au 

détachement d’un film mince autoporté. La figure V-1 présente les profils théoriques d’hydrogène 

simulés par SRIM, lesquels montrent un Rp situé autour de 21.3 µm.  

 

Figure V-1 : simulations SRIM des profils d’hydrogène pour des implantations à 1.5 MeV avec des 

fluences de 7×1016 H/cm² (en bleu) et 1×1017 H/cm² (en rouge) dans un substrat de Ge  
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Après implantations, les échantillons ont été recuits dans une gamme de température allant de 300°C à 

600°C, avec des durées de 30 minutes à 5h. Notons ici que les recuits ont été limités à une température 

de 600°C à cause de la température de fusion très faible (900°C) du Ge. En effet, pour des 

températures de recuit supérieures à 600°C, nous avons obtenu en sortie du four des substrats 

complètement carbonisés.  

La figure V-2 présente les résultats obtenus lors de nos essais de détachement :  

 

 

Figure V-2: a) observation au microscope optique de la surface d’un échantillon de Ge implanté à 1.5 

MeV – 7×1016 H/cm² et recuit à 550°C pendant 5h ; b) détachement en morceaux d’un film mince de 

Ge, après une implantation  à 1.5 MeV – 1×1017 H/cm², suivie d’un recuit de 500°C pendant 30 

minutes. Les recuits ont été effectués dans un four tubulaire et à l’air ambiant  

 

 

Comme le montre la figure V-2.a, les implantations réalisées avec la fluence de 7×1016 
H/cm² n’ont 

abouti à aucune modification de la surface de l’échantillon dans la gamme de température de recuit 

testée, et ce même pour des temps de recuit aussi longs que 5h. En revanche, avec la fluence de 1×1017 

H/cm² (voir figure V-2.b), un recuit de 500°C pendant 30 minutes a conduit au détachement d’un film 

mince. On note également sur la figure V-2.b que, tout comme dans le cas du Si(100) avec la même 

fluence de 1×1017 
H/cm², le film de Ge s’est détaché en plusieurs morceaux.  

Ainsi, au regard des résultats de la figure V-2, il semble qu’une fluence de 7×10
16 H/cm² qui permet 

d’obtenir la fracture du Si se révèle insuffisante pour provoquer la fracture du Ge, tandis qu’une 

fluence plus élevée de 1×1017 H/cm² est suffisante pour conduire au détachement d’un film mince 

autoporté.  

Une autre remarque importante avec la fluence de 1x1017 H/cm², est la température minimale de 

détachement du Ge, qui s’évalue autour de 450°C, soit beaucoup plus faible que dans le cas du Si où la 

fracture n’est obtenue qu’avec des températures supérieures ou égales à 550°C avec la même fluence. 

Cette observation rejoint celle faite dans la gamme des plus faibles énergies d’implantation et peut 

s’expliquer par la mobilité de l’hydrogène dans ces matériaux. En effet, l’énergie de diffusion de 

l’hydrogène non lié dans une matrice de Ge s’évalue autour de 0.38 eV [5], tandis que dans une 

matrice de Si une énergie d’environ 0.5 eV [7] est nécessaire pour faire diffuser de l’hydrogène. Ainsi, 

4 mm

Négatif
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a) b)
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l’alimentation des défauts responsables de la fracture par l’hydrogène dans le Ge serait moins coûteuse 

en énergie comparée au cas du Si, ce qui nécessiterait donc une plus faible température de recuit.  

 

 

       I-2  Etat des surfaces nouvellement créées post-fracture  

Tout comme dans le cas du Si, après avoir détaché les films minces de Ge, nous nous sommes aussi 

intéressés à leur état de surface post-fracture. La figure V-3 présente les faciès de rupture des négatifs 

de Ge observés par MEB et par AFM après implantation à 1.5 MeV – 1×1017 H/cm². L’image obtenue 

par MEB (figure V-3.a) montre une surface très perturbée par des creux et des « bosses », tandis que 

celle obtenue par AFM (figure V-3.b) présente une morphologie de grains carrés semblables à ceux 

observés dans le cas du Si(100) (cf. chapitre III, § II-2). Ainsi, par analogie au cas du silicium, le 

mécanisme de fracture dans le Ge semble à priori impliquer aussi une participation à la fois des plans 

cristallins {100} et {111}.  

 

Figure V-3 : a) vue MEB et b) vue AFM (scan 10×10 µm) d’une surface post-fracture de Ge(100) 

implanté à 1.5 MeV avec une fluence de 1×1017 H/cm²  

 

 

 

       I-3   Caractérisation des défauts précurseurs de la fracture  

Dans le but de comprendre les résultats de détachement et la morphologie des états de surface 

présentés dans les parties précédentes, nous allons dans cette partie faire une étude de la zone de 

défauts induite par l’implantation et son évolution avec le recuit, au moyen des images XTEM. Pour 

ces analyses, les échantillons observés ont été implantés dans les mêmes conditions que ceux utilisés 

pour les essais de détachements, i.e. avec une énergie de 1.5 MeV et les fluences de 7×1016 H/cm² et 

1×1017 H/cm².  

 

 

5 µm

a) b)
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            I-3-a   Analyse morphologique de la zone endommagée  

 

Les observations XTEM faites post-implantations (comme présenté sur la figure V-4) dans les lames 

minces de Ge n’ont révélées aucune bande contrastée de défauts, même dans le cas de l’implantation 

réalisée avec la fluence de 1×1017 H/cm² qui a conduit à la fracture du matériau. L’absence de bande 

de défauts visible par TEM ici peut s’expliquer par des tailles de défauts de très petites tailles (défauts 

exclusivement ponctuels ?).  

 

 

 

 
 

Figure V-4: observation XTEM en champ clair post-implantation d’un échantillon de Ge(100) 

implanté à 1.5 MeV – 1×1017 H/cm² 

 

 

 

 

Les résultats des échantillons après recuit sont présentés sur les figures V-5 et V-6. Ces figurent  

présentent respectivement les zones de défauts (ΔRd) observées après recuit à 300°C et à 500°C 

pendant 30 minutes, dans les deux cas de fluences étudiées. Notons que les recuits ont été effectués 

dans un four tubulaire et à l’air ambiant.  

Contrairement aux observations faites post-implantations, les images XTEM prises dans les 

échantillons recuits montrent une large bande de défauts. Dans le cas de l’implantation avec la fluence 

de 7×1016 H/cm², cette bande s’étend sur une zone plus ou moins bien délimitée, laquelle est large 

d’environ (2.3 ± 0.3) µm après un recuit à 300°C (voir figure V-5.a) et d’environ (2.4 ± 0.6) µm après 

un recuit à 500°C (voir figure V-6.a). Dans le cas de implantation à 1×1017 H/cm² en revanche, on 

observe une bande de défauts qui s’étend quasiment jusqu’à la surface pour les deux cas de recuits 

présentés (voir figures V-5.b et V-6.b).  

 

 

 

 

1  µ m1  µ m

surface



  
Page 149 

 

  

 
Figure V-5: observations XTEM de la zone de défauts après implantations à 1.5 MeV avec une 

fluence de a) 7×1016 H/cm² et b) 1×1017 H/cm², suivies d’un recuit à 300°C pendant 30 minutes 

 

 

 

 
Figure V-6: observations XTEM de la zone de défauts après implantations à 1.5 MeV avec une 

fluence de a) 7×1016 H/cm² et b) 1×1017 H/cm², suivies d’un recuit à 500°C pendant 30 minutes 

 

 

L’étalement des défauts étendus jusqu’à la surface après implantation de l’hydrogène dans le Ge est un 

phénomène déjà observé auparavant dans la gamme des énergies de quelques dizaines de keV [3, 8]. Il 

semble à priori être un phénomène propre au Ge et n’a jamais été observé après implantation 

d’hydrogène dans le Si, quelle que soit la gamme d’énergie utilisée. Il nous est à ce jour encore 

difficile d’apporter une explication précise à ce comportement singulier de l’hydrogène dans le Ge, 

d’autant plus que le profil d’hydrogène simulé par SRIM présenté sur la figure V-1 plus haut ne 

montre aucun étalement de l’hydrogène vers la surface. Ce phénomène d’étalement des défauts 

jusqu’à la surface dans le Ge pourrait être dû à un phénomène de diffusion de l’hydrogène. En effet, au 

vu de la faible énergie de diffusion (0.38 eV) de l’hydrogène dans le Ge, on pourrait penser que 

l’hydrogène a diffusé vers la surface, et y a sans doute formé des complexes avec des défauts 

ponctuels présents à ces profondeurs. Mais la forte concentration de défauts ponctuels à ces 

profondeurs (i.e. vers la surface) reste difficilement compréhensible.  
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Une dernière remarque importante avec la fluence de 1×1017 H/cm² (voir figures V-5.b et V-6.b) est la 

présence d’une zone à plus forte densité de défauts étendus située dans les 2 derniers µm en 

profondeur, malgré l’étalement des défauts jusqu’à la surface. On observe également sur la figure V-

6.b qu’après un recuit à 500°C, des nanofissures se forment essentiellement dans ces deux derniers 

micromètres. Ceci suggèrerait que seuls les défauts situés dans les deux derniers micromètres de la 

ΔRd participent au mécanisme de la propagation de la fracture. Il semble donc qu’après détachement, 

une bonne quantité de défauts reste présente dans le volume du film mince détaché. Ces défauts 

peuvent être un réel désavantage de notre technique de détachement de film mince de germanium. En 

effet, ils sont difficilement guérissables et peuvent significativement détériorer les performances 

électroniques du film. Des études de durées de vie devraient par conséquent être réalisées pour vérifier 

leur viabilité.        

 

  

 

 

 

 

            I-3-b   Plans d’habitats des défauts étendus 

 

Afin de comprendre l’origine du détachement en morceaux du film mince de Ge lors des essais de 

détachements, nous nous sommes intéressés à l’orientation des défauts étendus présents dans la ΔRd. 

La figure V-7 présente les différentes familles de plans identifiées.  

Dans le cas de l’implantation à 7×10
16 H/cm² (voir figure V-7.a), les défauts sont majoritairement 

orientés suivant {111}, tandis que juste quelques-uns sont orientés de façon parallèle à la surface du 

substrat. Par analogie au cas du Si, la préférence d’orientation des défauts suivant {111} ici pourrait 

s’expliquer par un faible niveau de déformation induit dans le Ge après implantation avec la fluence de 

7×1016 H/cm², lequel généreraient dans la matrice des contraintes compressives très faibles et 

incapables d’influencer l’orientation des défauts. Par conséquent, les défauts s’orientent donc 

préférentiellement suivant les plans de plus faibles énergie de surface, lesquels sont aussi des plans de 

type {111} dans le Ge comme dans le Si. Mais bien évidemment ceci reste une analyse par analogie 

avec le cas du Si(100).  

 

Dans le cas de la fluence de 1×1017 H/cm² (voir figure V-7.b), on observe à la fois des défauts orientés 

de façon parallèle et perpendiculaire à la surface du substrat, i.e. orientés suivant (100) et (001) 

respectivement. La présence des défauts orientés suivant (001) est assez spécifique au germanium et 

n’est généralement pas observé dans le cas du silicium. Toutefois, ce type d’orientation a aussi été 

observé dans les cas des implantations d’hydrogène dans le germanium à plus faibles énergies [5]. 

L’origine de la formation de tels défauts (perpendiculaires à la surface du substrat) reste toujours sans 

aucune explication plausible dans la littérature. Certains auteurs ont émis l’hypothèse selon laquelle ils 

se forment (i.e. les défauts {111}) lorsque les sites de nucléation préférentielle des défauts parallèles à 

la surface sont saturés [9]. 

 

Il est aussi important de préciser que lors des observations XTEM, les lames amincies ont été inclinées 

à différents angles (entre - 30° à + 30°) par rapport à l’axe <110> qui leurs est perpendiculaire, et 

aucun défaut de type cavité ou cluster planaire de petites lentilles n’a été observé.  
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Figure V-7: images XTEM en champ clair des défauts étendus observés dans deux échantillons Ge 

implantés à 1.5 MeV avec une fluence de (a) 7×1016 H/cm² et (b) 1×1017 H/cm², et recuits à 500°C 

pendant 30 minutes dans un four tubulaire. Les images ont été prises au voisinage de l’axe de zone 

<110> perpendiculaire à la lame mince amincie en section transverse 

 

 

 

 

            I-3-c   Cinétique de croissance des défauts étendus sous recuit thermique 

Dans cette partie, nous allons au moyen de l’évaluation de l’énergie d’activation de croissance des 

défauts étendus (précurseurs de la fracture), essayer d’identifier les mécanismes impliqués dans la 

propagation de la fracture du germanium. Nous travaillerons exclusivement avec la fluence de 1×1017 

H/cm², laquelle a conduit au détachement. 

Pour notre étude, nous avons dans un premier temps fait des mesures statistiques des rayons moyens 

des défauts à différentes températures de recuit, sur des images XTEM et sur une population de 50 

défauts. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure V-8, et comme prévu, un phénomène 

d’augmentation des rayons moyens avec la température est mis en évidence.  

 

 
Figure V-8: évolution des rayons moyens des défauts étendus en fonction de la température après 

implantation du Ge à 1.5 MeV – 1×1017 H/cm². Pour chaque température, le temps de recuit a été de 

30 minutes 
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La croissance des défauts étendus étant thermiquement activée, leur énergie d’activation a pu être 

évaluée suivant une loi d’Arrhenius au moyen de deux équations de croissances en R
3 et en R2 (cf. 

chapitre IV, § IV). Les valeurs d’énergies d’activations extraites sont présentées sur la figure V-9.     

 

      

 
Figure V-9: courbes de cinétiques de croissance des défauts étendus obtenus avec des échantillons de 

Ge implantés à 1.5 MeV – 1×1017 H/cm² 

 

 

Dans le cas d’une croissance en R
3
, l’énergie de croissance des défauts s’évalue autour de (0.7 ± 0.1) 

eV, tandis qu’elle vaut environ (0.5 ± 0.1) eV dans le cas d’une croissance en R². Rappelons que 

l’équation de croissance des défauts en R
3 caractérise un phénomène de croissance limité par la 

diffusion de l’hydrogène non lié dans la matrice, tandis celle en R
2 décrit une croissance limitée par la 

réaction à l’interface matrice/défaut (cf. Chapitre I, § III-6 et chapitre IV, § IV).  

Il est généralement admis dans la littérature que, l’évolution thermique des défauts étendus est 

principalement gouvernée  par le mûrissement d’Ostwald jusqu’aux recuits équivalents à 80-90% du 

budget thermique de fracture. Ce mécanisme étant caractérisé par l’échange d’atomes d’hydrogène 

d’un défaut à un autre, il est évalué comme la somme de l’énergie de liaison d’un atome d’hydrogène à 

un défaut étendu  plus l’énergie de migration nécessaire pour faire diffuser l’hydrogène libéré vers un 

autre défaut. Si on considère que les défauts étendus étudiés dans notre cas croissent principalement 

par mûrissement d’Oswald, alors les énergies d’activations extraites de la figure V-9 reflètent donc les 

échanges d’atomes d’hydrogène dans la matrice de germanium. Or, dans la littérature, l’énergie de 

dissociation d’une liaison Ge-H est estimée à environ 1.13 eV [10] et l’énergie de migration de 

l’hydrogène non lié dans une matrice de Ge s’évalue autour de 0.38 eV [5]. Ces deux énergies ne 

concordant à aucune des énergies de croissance que nous avons mesurées. Il semble donc que le 

phénomène principal limitant la croissance des défauts étendus dans notre condition d’implantation ne 

soit pas lié à l’échange d’atomes d’hydrogène entre défauts.            

Dans leur étude sur le comportement de l’hydrogène dans le germanium, Hourahine et al. [11] ont 

évalué au moyen des platelets orientés {111}, des énergies de liaison des complexes de type 2Ge-H et 

H2 respectivement égales à 0.5 eV et 0.6 eV. Ces énergies de liaison similaires aux énergies de 

croissance que nous avons obtenues (voir figure V-9), laissent donc à croire que les principaux  

phénomènes limitant la croissance des défauts étendus dans notre condition d’implantation sont la 

dissociation des complexes 2Ge-H et la diffusion de l’hydrogène moléculaire dans la matrice. Des 

études supplémentaires sont cependant nécessaires pour confirmer cette hypothèse, car les études de 

Hourahine et al. ont été réalisées sur des platelets orientés {111}, tandis que nous avons travaillé avec 

des défauts orientés {100}.  
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       I-4   Récapitulatif sur l’état de fracture du germanium    

Les différentes caractérisations faites ci-dessus permettent ainsi de mettre en évidence certaines 

spécificités du Ge après implantation d’hydrogène à haute énergie comparé au cas du Si. Il ressort des 

essais de détachements que la fluence minimale de fracture du Ge est de l’ordre de 1×10
17 H/cm², soit 

légèrement supérieure à la fluence minimale de fracture de 7×1016 H/cm² requise dans le Si. Le 

phénomène d’étalement de défauts étendus jusqu’à la surface observé dans le Ge après recuit peut 

expliquer la nécessité d’une fluence de fracture plus élevée dans ce matériau. En effet, cet étalement 

conduit à une baisse de la concentration d’hydrogène locale au Rp. Il en résulte donc une plus faible 

quantité d’hydrogène disponible autour du Rp pour l’alimentation de la ligne de la fracture.      

Une autre spécificité du Ge se trouve au niveau de l’orientation des défauts précurseurs de la fracture 

après implantation avec une fluence de fracture (1×1017 H/cm²). En effet, des défauts à la fois orientés 

parallèlement et perpendiculairement à la surface du substrat ont été identifiés. Dans le cas du Si, le 

phénomène de casse du film pendant le processus de détachement a été attribué d’une part à la 

présence des défauts d’orientations non parallèles à la surface du substrat, lesquels favorisent la 

déviation de la ligne de fracture vers la surface, et d’autre part par l’effet raidisseur très faible de la 

couche de silicium située au-dessus de la zone endommagée. Dans le cas du Ge, et par analogie au cas 

du Si, il est probable que le détachement en morceaux du film soit aussi une conséquence de la 

présence des défauts orientés de façon perpendiculaires à la surface. Cela peut également être lié à 

l’épaisseur de la couche de Ge au-dessus de la zone de défauts (23 µm dans le cas étudié ici), laquelle 

ne serait pas assez rigide pour supporter la propagation de la fracture. Malheureusement, à cause du 

caractère radioactif du Ge pendant l’implantation, nous n’avons pas pu faire plusieurs implantations à 

différentes énergies pour une étude de l’effet raidisseur. En effet, l’implantation du germanium est très 

délicate car elle génère une activation de l’échantillon, lequel reste isolé pendant des semaines afin de 

revenir à une activité normale. Ceci nous a donc beaucoup limité au niveau de la variation des 

paramètres d’implantation.  

 

 

II     Etude du détachement de films minces de carbure de silicium 
 

Nous allons dans cette partie présenter les résultats de détachement du dernier matériau exploré dans 

cette thèse, à savoir le SiC. L’étude de ce matériau ayant commencé à la fin de la thèse, les résultats 

présentés seront très préliminaires. Nous avons tenu à les présenter car ils mettent en évidence un 

début de compréhension du comportement de l’hydrogène dans différents matériaux.  

 

Pour cette étude, nous avons travaillé avec des substrats de SiC – 6H, d’orientation (0001), ayant un 

dopage de type n avec une résistivité de 105 Ω.cm. 

 

Pour les essais de détachements, les échantillons ont dans un premier temps été implantés à 1.5 MeV 

avec une fluence de 1×1017 H/cm². Cette condition d’implantation est en effet considérée comme une 

référence pour notre étude, car elle conduit au détachement d’un film mince dans le cas du Si et du Ge. 

Après implantation, les échantillons ont été recuits dans un four à moufle, à des températures allant de 

700°C à 1300°C, sur une durée comprise entre 15 minutes et 10h. Les résultats obtenus sont présentés 

sur la figure V-10.  
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Figure V-10 : évolution des états de surface des échantillons de SiC implantés à 1.5 MeV – 1×1017 

H/cm² et recuits à: a) 900°C pendant 1h, b) 1050°C pendant 10h et c) 1200°C pendant 2h. Tous les 

recuits ont été effectués dans un four à moufle et à l’air ambiant 

 

 

Après un recuit à 900°C pendant 1h (figure V-10.a), aucune modification de type cloquage ni 

détachement n’est observé à la surface du substrat. En augmentant la température de recuit à 1050°C 

(voir figure V-10.b), on observe comme présenté sur la figure V-10.b, des cavités enterrées bien 

développées, tandis qu’aucun phénomène de type cloquage ni détachement n’a eu lieu à la surface du 

substrat. En augmentant davantage la température de recuit à 1200°C, des cloques et des exfoliations 

locales apparaissent sur la surface du substrat (voir figure V-10.c). 

On constate donc qu’une fluence de 1×10
17 H/cm² qui conduit au détachement d’un film mince de Ge 

ou de Si, se révèle seulement suffisante pour générer des cloques et des exfoliations locales à la 

surface du substrat de SiC. Ces premiers résultats révèlent également la nécessité d’effectuer des 

recuits à de très hautes températures (>1000°C) pour provoquer le développement des défauts étendus 

dans ce matériau. 

Par ailleurs, on remarque aussi sur les images de la figure V-10 un changement de couleur du substrat 

de plus foncé à plus clair, à mesure que la température de recuit augmente. Ce comportement est dû à 

l’activité électronique des défauts d’hydrogène dans la bande interdite du SiC. En effet, comme 

présenté sur la figure V-11, les substrats de SiC que nous avons utilisés étaient initialement quasi-

transparents, puis sont devenus opaques après implantation. Ce caractère opaque après implantation 

est dû aux défauts ponctuels, lesquels donnent lieu à des niveaux d’énergie dans la bande interdite ; 

des défauts qui influencent les propriétés optiques du matériau. G. Alfieri et al. [12] ont en particulier 

montré dans le SiC trois pièges à électrons propres aux implantations d’hydrogène, localisés 

respectivement à 0.69, 0.73  et 1.03 eV sous la bande de conduction. Ces centres seraient responsables 

de l’opacité du SiC après implantation, car ils absorbent la lumière dans le domaine du visible. Avec le 

traitement thermique, ces défauts vont s’annihiler avec la température, laissant seulement des bulles, 

i.e. des défauts étendus (voir figure V-10.b) avec des niveaux très profonds et lesquels n’absorbent pas 

la lumière du visible. Ceci explique donc pourquoi le SiC retrouve progressivement sa transparence au 

fur et à mesure qu’on augmente la température de recuit.   

 

a) b) c)
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Figure V-11 : couleurs des substrats de SiC avant (à gauche) et après (à droite) implantation 

 

 

   

 

Après les premiers essais de détachements dans notre condition d’implantation référence, nous avons 

réalisé d’autres implantations à une énergie plus élevée de 2 MeV (dans le but d’augmenter « l’effet 

raidisseur ») avec des fluences plus élevées de 2.5×1017 et 5×1017 H/cm². Les résultats de 

détachements obtenus sont présentés sur la figure V-12.       

 

 

 

 
Figure V-12: résultats de détachements obtenus avec deux échantillons de SiC implantés à une énergie 

de 2 MeV avec une fluence de a) 2.5×1017 H/cm² et b) 5×1017 H/cm², tous deux recuits dans un four à 

moufle à 1300°C pendant a) 60 minutes et b) 15 minutes 

 

 

 

Dans le cas de l’implantation à 2.5×10
17 H/cm², on obtient après un recuit à 1300°C pendant 60 

minutes un détachement partiel de la surface du substrat implanté (voir figure V-12.a), tandis que la 

fluence de 5×1017 H/cm² conduit à un détachement complet de la surface implantée après un recuit à 

1300°C pendant 15 minutes (voir figure V-12.b).  

L’observation au MEB de la tranche d’un substrat post-fracture implanté à 2 MeV – 5×1017 H/cm² 

révèle que le film détaché a une épaisseur d’environ 32.2 µm (figure V-13.b), soit légèrement 

inférieure aux 33.6 µm théoriques prévus par SRIM (figure V-13.a).  

 

Substrat  non implanté
Substrat implanté

5 mm

a)
b)
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Figure V-13: a) profil théorique SRIM d’une implantation d’hydrogène à 2 MeV avec une fluence de 

5×1017 H/cm² dans un échantillon de SiC, b) vue MEB en section transverse d’un échantillon de SiC 

post-fracture implanté à 2 MeV – 5×1017 H/cm² et recuit à 1300°C pendant 15 minutes 

 

 

De façon générale, il apparait clairement que les conditions de fluence et de température nécessaires 

pour le détachement de films minces autoportés par implantation d’hydrogène à haute énergie soient 

beaucoup plus élevées dans le SiC que dans le Si ou le Ge. La fluence nécessaire pour l’obtention du 

détachement complet s’élève à environ  5×10
17 H/cm², soit 5 fois plus élevée que dans le cas du Si et 

du Ge, tandis que la température requise pour provoquer le détachement ou le cloquage s’évalue 

autour de 1200°C, soit un peu plus de 2 fois supérieure au cas du Si et du Ge. La compréhension de la 

nécessité des fortes fluences et températures de recuits pour générer la fracture du SiC sera abordée 

dans le paragraphe suivant.    
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III   Synthèse des conditions de détachement du Si, Ge et SiC 

Dans cette partie, nous allons présenter les principaux résultats de détachements obtenus avec les trois 

matériaux étudiés dans cette thèse. Nous présenterons entre autre les conditions de fluences et de 

températures requises pour le détachement, les plans d’orientations des défauts précurseurs de la 

fracture et les énergies de diffusion de l’hydrogène dans ces matériaux. Nous présenterons aussi leurs 

différents modules d’Young et l’énergie de liaison des atomes constituant leur matrice. Le but ici est 

de voir si le comportement de chaque matériau lors du processus de fracture peut être lié à ses 

propriétés intrinsèques (mécanique par exemple).  

Le tableau V-1 présente les différents paramètres précités. 

 

  

Nature du substrat Si(100) Ge(100) 6H-SiC (0001) 

Fluence standard de 
fracture (H/cm²) 

1×1017 1×1017 5×1017 

Orientation des défauts 
étendus 

{100} et {111} {100} et {001} / 

Température minimale 
de fracture (°C) 

550 450 1200 

Energie de diffusion de 
l’hydrogène 

0.5 eV [7] 0.38 eV [7] 3.5 eV [14] 

Energies de liaison des 
atomes 

Si-Si ≈ 3.4 eV [13] Ge-Ge ≈ 2.8 eV [13] Si-C ≈ 4.7 eV [13] 

Module d’Young (Gpa) 130 102 450 

Tableau V-1 : comparaison des différents paramètres d’implantations et de recuits, des plans 

d’orientations des défauts observés par XTEM, et de quelques propriétés intrinsèques des différents 

matériaux étudiés 

 

 

Les données du tableau V-1 montrent que la fluence minimale standard nécessaire pour le 

détachement est similaire dans le cas du Si et du Ge, tandis qu’elle est 5 fois plus élevée dans le cas du 

SiC. Pareillement, la température de recuit nécessaire pour le détachement est beaucoup plus élevée 

dans le cas du SiC que dans les autres matériaux.  

Le besoin d’implanter à une fluence d’hydrogène beaucoup plus élevée dans le SiC comparé au Si et 

au Ge peut s’expliquer en termes de dureté des matériaux (module d’Young) ou d’énergie de liaison 

des atomes hôtes des différents cristaux [15]. En effet, les défauts précurseurs de la fracture sont 

décrits comme des défauts plans de structures lenticulaires d’épaisseurs de quelques plans atomiques 

[16]. L’écartement des plans pour la formation de ces défauts est d’autant plus difficile que l’énergie 

de liaison entre les atomes des plans à déformer est forte, i.e. d’autant plus difficile que le matériau est 

rigide. Dans la littérature, l’énergie de la liaison Si-C a été évaluée à 4.7 eV, soit supérieure à celle des 

liaisons Si-Si (3.4 eV) et Ge-Ge (2.8 eV) [15]. Ainsi, la formation des platelets dans le SiC sera 
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logiquement bien plus difficile que dans les deux autres matériaux et nécessitera un plus fort niveau de 

déformation (ou de saturation). Le niveau de déformation induit par l’implantation étant d’autant plus 

élevé que la fluence d’implantation est grande, ceci peut expliquer pourquoi le SiC requiert une plus 

forte fluence pour la fracture.     

En ce qui concerne la nécessité d’effectuer des recuits à des températures beaucoup plus élevées pour 

provoquer la fracture dans le SiC, cela peut s’expliquer en termes de barrière de diffusion de 

l’hydrogène dans la matrice du matériau en présence des pièges. En effet, dans la littérature, la 

croissance thermique des défauts précurseurs de la fracture (plus particulièrement les platelets) a été 

démontrée être principalement gouvernée par le mûrissement d’Ostwald, i.e. par l’échange d’atomes 

d’hydrogène d’un défaut à un autre [15]. L’énergie d’activation d’un tel  mécanisme a été décrite 

comme la somme de l’énergie de liaison d’un atome d’hydrogène à un défaut étendu  plus l’énergie de 

migration nécessaire pour faire diffuser l’hydrogène libéré vers un autre défaut. Ainsi, plus la somme 

de ces deux énergies sera grande, plus la température nécessaire pour activer la croissance des défauts 

sera élevée.  

Dans le chapitre précédent nous avons montré au moyen de la spectroscopie infrarouge qu’après 

implantation de l’hydrogène dans le silicium, il est majoritairement lié à des défauts lacunaires (pour 

former des complexes de types VnHm et VHn) et aux atomes Si de la matrice (pour former des liaisons 

Si-H). Nous avons également observé après différents recuits, que les défauts multi-lacunaires sont 

assez instables et se dissocient avec des températures faibles (< 300°C), tandis que les défauts mono-

lacunaires les plus stables se dissocient à partir de 500°C. Dans la littérature, l’énergie de migration de 

H dans le Si est estimée à 0.5 eV [7]. Ainsi, dans une matrice de silicium sursaturée en hydrogène, la 

dissociation des complexes lacunaires aux températures inférieures ou égales à 500°C, plus une 

énergie de diffusion de l’hydrogène non lié autour de 0.5 eV, facilitent le phénomène de migration de 

l’hydrogène vers les cavités, ce qui favorise donc une croissance de défauts jusqu’à la fracture du 

matériau avec des températures minimales de 550°C (dans nos conditions d’implantation). Quant au 

Ge, nous n’avons pas pu accéder aux configurations de l’hydrogène dans sa matrice. Néanmoins, de 

par sa structure de maille (diamant) similaire à celle du silicium, nous pensons que l’hydrogène doit 

probablement adopté les mêmes configurations dans sa matrice que dans celle du Si. Ainsi, avec une 

énergie de diffusion de l’hydrogène (0.38 eV [5]) plus faible que celle du Si, et des énergies de 

liaisons Ge-H plus faibles aussi, la fracture du Ge nécessite une température de fracture plus faible 

comparé au Si.  

A l’inverse du Si et du Ge où les complexes hydrogénés formés après implantation sont facilement 

dissociables, ceux formés dans le SiC sont très stables et leur dissociation nécessite des températures 

très élevées. Parmi ces défauts, on retrouve des complexes C-H situés dans au voisinage d’une lacune 

de Si, lesquels sont stables jusqu’aux températures de 900°C.  M.K. Linnarsson et al [14] ont montré 

que l’hydrogène devient mobile dans le SiC avec des températures supérieures à 700°C et avec une 

énergie de diffusion de 3.5 eV. Ainsi, la stabilité des complexes hydrogénés créés dans le SiC après 

implantation justifie la nécessité des recuits à des températures aussi élevées que 1200°C que nous 

avons appliqués pour pouvoir obtenir des détachements.   
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Conclusion du chapitre 

Dans ce chapitre, nous avons exploré les conditions de fluences d’hydrogène nécessaires pour induire 

la fracture dans les substrats de Ge et de SiC implantés dans la gamme des MeV, que nous avons 

ensuite comparées avec le cas du Si. Nous avons mis en évidence une différence notable de 

comportement en fonction de la nature des substrats. En effet, la fluence minimale requise pour 

provoquer la fracture du Ge s’est révélée être similaire au cas du Si, soit de l’ordre de 1×1017 H/cm², 

tandis que dans le cas du SiC, elle s’avère être cinq fois plus élevée que dans le cas du Si et du Ge. 

Cette différence a été expliquée par l’énergie de liaison des atomes hôtes des différents cristaux, en 

particulier par la forte liaison entre les atomes de Si et C dans le SiC. Cette forte liaison rend difficile 

la formation des platelets dans ce matériau, par conséquent de fortes fluences d’hydrogène sont 

nécessaires pour pouvoir endommager le matériau. De plus, de façon générale, le SiC est bien connu 

pour sa résistance à l’irradiation.  

Au niveau des températures minimales de fracture, nous avons observé qu’elle est d’autant plus élevée 

que la somme des énergies de liaison des configurations des surfaces internes et de diffusion de 

l’hydrogène non lié dans la matrice est élevée. Ainsi, avec le substrat de Ge, où la somme de ces 

énergies est la plus faible, la température minimale de fracture est la plus basse (autour 450°C), puis 

vient le Si où la température minimale de fracture est autour de 550°C et enfin le SiC où la 

température de fracture est d’environ 1200°C. 

Concernant le détachement des films minces autoportés, nous avons observé pour les deux derniers 

matériaux étudiés (Ge et SiC), qu’ils se cassent en morceaux pendant l’étape de séparation. Dans le 

cas du Ge, des images XTEM prises dans la zone de défauts ont révélé la présence des défauts orientés 

à la fois de façon parallèle et perpendiculaire à la surface du substrat. Par analogie au cas du Si où les 

défauts {111} non parallèles à la surface du substrat ont été identifiés comme étant la cause de la casse 

du film pendant le processus de détachement, nous pensons que la présence des défauts orientés 

perpendiculairement à la surface dans le cas du Ge favorise la déviation de la fracture vers la surface, 

ce qui occasionne la casse du film. Dans le cas du SiC, des études sur l’orientation des défauts étendus 

sont encore nécessaires pour expliquer l’origine de la casse du film dans ce matériau.  

Enfin, les études faites dans ce chapitre sur le Ge et le SiC restent préliminaires et beaucoup de 

questions restent encore sans réponses. Des études supplémentaires systématiques sont donc 

nécessaires pour améliorer notre compréhension des mécanismes d’exfoliation, de l’appréhender dans 

son ensemble, afin d’optimiser les paramètres d’un tel procédé de découpe de substrats ultra-minces.   
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Conclusion générale 

 

Ce travail de thèse a consisté à l’étude d’un procédé innovant de production de substrats ultra-minces 

(10 – 70 µm d’épaisseur), basé sur l’implantation d’hydrogène à haute énergie (1 – 2.5 MeV). Une 

telle implantation suivie d’un traitement thermique adéquat conduit au détachement d’un film mince 

autoporté dit « substrat ultra-mince ».   

Le procédé proposé a particulièrement été utilisé pour le détachement de substrats ultra-minces de 

Si(100), abondamment utilisé tant dans l’industrie photovoltaïque qu’électronique, mais dont l’étude 

bibliographique est quasi inexistante, contrairement au cas du Si(111) qui est le plus étudié. En plus du 

Si(100), deux autres matériaux semi-conducteurs à savoir le Ge(100) et le 6H-SiC(0001) ont été 

également investigués. 

Dans la première partie de notre étude, nous avons exploré différents paramètres d’implantation et de 

recuit pouvant permettre l’optimisation du procédé pendant le processus de détachement des films 

minces autoportés de Si(100). Le premier paramètre étudié a été la température de recuit, et les 

résultats obtenus ont été assez instructifs. Nous avons montré qu’avec une fluence de 7×10
16 H/cm², 

initialement considérée comme fluence de cloquage, il était possible d’obtenir un détachement en 

augmentant la température de recuit. Le phénomène responsable de cette transition de régime a été 

attribué à la mise sous pression des microfissures, qui est favorisée par une température élevée 

(diffusion plus efficace de l’hydrogène) et/ou une rampe de montée en température rapide (mise sous 

pression simultanée des microfissures).  

Dans la suite, afin d’augmenter la taille des films détachés, deux autres paramètres d’implantation, à 

savoir la fluence de l’hydrogène et l’énergie d’implantation ont été étudiées. En effet, la fluence 

d’hydrogène permet de jouer sur l’orientation des défauts responsables de la fracture, tandis que 

l’énergie d’implantation permet de faire varier la profondeur d’implantation, i.e. l’épaisseur du film à 

détacher, i.e. l’épaisseur de l’auto-raidisseur.   

Par des observations XTEM, nous avons montré qu’à énergie égale, l’augmentation de la fluence 

permet de changer l’orientation des défauts étendus, lesquels se mettent alors dans des plans parallèles 

à la surface du substrat, i.e. dans des plans à priori favorables à la propagation latérale de la fracture. 

Notons que cette étude a été faite dans les deux conditions d’implantation suivantes : {1.5 MeV – 

1×1017 H/cm²) et {1.5 MeV – 2×1017 H/cm²). Ainsi, dans le cas de la fluence de 1×1017 H/cm², les 

défauts étaient majoritairement orientés suivant {111}, tandis que dans le cas de la fluence de 2×1017 

H/cm², ils étaient majoritairement orientés suivant {100}. Cette orientation favorable des défauts a 

conduit à une amélioration significative de la surface des couches détachées. Nous sommes ainsi 

passés d’une surface de 0.5 cm² dans le cas d’une fluence de 1×1017 H/cm², à une surface de 1cm² dans 

le cas d’une fluence de 2×10
17 H/cm².  

En faisant varier l’énergie d’implantation, i.e. l’épaisseur de la couche de silicium au-dessus de la zone 

sursaturée en hydrogène, nous avons également constaté une amélioration considérable des surfaces 

des films détachés lorsque l’énergie d’implantation augmente. Les meilleurs détachements ont 

notamment été obtenus avec l’énergie de 2.5 MeV (l’énergie maximale utilisée), avec laquelle un 

substrat ultra-mince de 67.5 µm d’épaisseur et d’une surface d’environ 12cm² a été produit. Cette 

surface est la plus importante que nous avons obtenue dans cette étude. Ainsi, plus l’épaisseur de la 

couche de silicium située au-dessus de la zone de défauts sera élevée, i.e. plus cette couche sera rigide, 
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plus elle aura un effet d’auto-raidisseur important, capable de contraindre la ligne de fracture à se 

propager à l’intérieur du matériau plutôt qu’à dévier vers la surface.         

Pour évaluer la qualité des films de silicium détachés et leur compatibilité avec l’application PV, des 

prototypes de cellules solaires à homojonction, de type N/P/P+ similaires à une structure industrielle 

standard, ont été réalisés. Les meilleures performances ont été obtenues avec les cellules réalisées sur 

les films épais de 67.5 µm (épaisseur maximale détachée), qui ont montré un rendement de conversion 

de seulement 15,6%  inférieur à celui obtenu avec une cellule réalisée sur un substrat référent. Ces 

résultats ont ainsi permis de montrer que le procédé de détachement par implantation d’hydrogène à 

haute énergie conserve très bien la qualité cristalline des films détachés.  

Après avoir établi les paramètres gouvernants la réalisation des films de Si(100) détachés, le quatrième 

chapitre de cette thèse a été consacré à l’étude et à la compréhension des mécanismes impliqués dans 

la propagation de la fracture suite aux implantations. Pour ce faire, les défauts étendus responsables de 

la fracture ont été suivis à différents stades de recuit. Des résultats inattendus, mais plutôt originaux 

ont été observés. En effet, les images XTEM ont révélé dans une gamme de faible température de 

recuit (≤ 300°C) des défauts de type platelets, lesquels se transforment en clusters planaires de petites 

lentilles (PCLs) pour des températures plus élevées (> 300°C). L’observation des PCLS à des stades 

de recuits proches de la fracture montre ainsi de nouveaux types de défauts précurseurs de la fracture 

après implantation d’hydrogène à haute énergie. Ce type de défauts n’a  jamais été observé dans le cas 

standard des implantations à basse énergie (gamme des keV) largement étudié. Après évaluation de 

l’énergie d’activation de ces défauts, qui s’est révélée similaire à l’énergie de diffusion de l’hydrogène 

libre dans un cristal de silicium parfait, nous avons conclu que le phénomène principal limitant le 

croissance des défauts est la diffusion de l’hydrogène non lié dans la matrice implantée.  

Enfin, dans la dernière partie de ce travail, nous avons exploré les conditions de détachement de 

substrats ultra-minces de germanium (Ge) et de carbure de silicium (SiC). Les premiers résultats 

obtenus avec ces matériaux ont mis en évidence une première tendance importante de conditions de 

détachement (fluence et température de recuit) qui semblent à priori liées à la rigidité du matériau et à 

la stabilité des complexes hydrogénés formés après implantation. En effet, nous avons observé que 

plus le module d’Young du matériau est élevé, plus la fluence nécessaire pour obtenir le détachement 

est importante. Dans le cas du Si et du Ge, lesquels ont des modules d’Young du même ordre de 

grandeur, la fluence de détachement standard a aussi été du même ordre de grandeur (1×1017 H/cm²), 

tandis que dans le cas du SiC qui a un module d’Young de plus de trois fois supérieur à ceux du Si et 

du Ge, la fluence nécessaire pour le détachement a été 5 fois plus élevée (5×1017 H/cm²). Au niveau de 

la température nécessaire pour la fracture, elle a été beaucoup plus élevée dans le cas du SiC que dans 

le cas du Si et du Ge. Ce résultat a été associé à la stabilité des complexes hydrogénés formés dans ces 

matériaux et à l’énergie de diffusion de l’hydrogène.  

Les résultats de détachements obtenus avec le Si, le Ge et le SiC ont ainsi montré que le procédé 

d’implantation d’hydrogène à haute énergie est un procédé générique qui peut s’appliquer au 

détachement de substrats ultra-minces de différents types de matériaux cristallins.  
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Perspectives 

L’ensemble des études présentées dans ce manuscrit participe à une meilleure compréhension du 

procédé de détachement de substrats ultra-minces par implantation d’hydrogène à haute énergie, à 

partir d’un substrat donneur. Il est l’un des premiers à offrir une base fondamentale des connaissances 

liées aux défauts et aux mécanismes impliqués dans le processus de propagation de la fracture dans le 

cas particulier du silicium.  

Au départ de ce travail, la surface maximale des films de Si(100) détachés était de 0.5 cm². En jouant 

sur la fluence et l’énergie d’implantation, nous avons augmenté les surfaces détachées d’un facteur 24, 

i.e. nous sommes passés d’une surface de 0.5 cm² à une surface détachée de 12 cm². Toutefois, la très 

forte fluence d’hydrogène requise pour obtenir le détachement des grandes surfaces peut rendre le 

procédé très long et coûteux, particulièrement pour la technologie PV, dont le but aujourd’hui est la 

réduction des coûts de production. Le procédé pourrait être plus rentable industriellement avec des 

implanteurs très performants, capables de réaliser des implantations avec des forts courants (plusieurs 

dizaines de mA), ce qui permettrait de réaliser des implantations rapides même avec des fortes 

fluences.   

En l’absence des implanteurs à forts courants, on pourrait aussi penser à des détachements par 

contraintes assistées. En effet, le détachement en plusieurs morceaux du film pendant l’étape de 

séparation est une conséquence de la faible rigidité de la couche de silicium située au-dessus de la 

zone fragilisée, laquelle est incapable d’empêcher la déviation vers la surface de la ligne de fracture. 

Ainsi, en apportant une contrainte supplémentaire à la surface du substrat, on peut éviter la déviation 

de la ligne de fracture. Il serait donc intéressant d’étudier la possibilité d’implantation à plus faible 

fluence, juste suffisante pour créer une zone fragilisée, puis de déposer à la surface du substrat 

implanté une couche contraignante supplémentaire avant l’étape de détachement. La couche 

contraignante viendrait alors renforcer la force mécanique du silicium au-dessus de la zone de défauts, 

ce qui pourrait forcer la ligne de fracture à se propager latéralement. On parlerait alors de « 

détachement par contraintes assistées ».   

Si le procédé de détachement doit être optimisé davantage, il en est de même pour les procédés de 

fabrication des cellules. Dans cette étude nous avons utilisé une structure d’homojonction très simple 

pour valider notre approche de fabrication de substrats. Après détachement, les films minces ont été 

utilisés tels quels pour la fabrication des cellules, i.e. sans texturation, ni passivation préalable des 

surfaces. De tels traitements permettraient d’augmenter les rendements de conversion obtenus. 

Toujours dans le but d’augmenter les rendements de conversion, on pourrait fabriquer des cellules 

avec des structures plus avancées, comme des structures HIT (Heterojunction with Intrinsic Thin 

layer) dont les procédés de dépôts se font à basses températures et qui offrent de très bons rendements.  

Parallèlement aux investigations des techniques d’optimisation de détachement, il serait aussi 

intéressant d’approfondir les études sur la croissance des défauts étendus, notamment sur les 

mécanismes impliqués dans la transformation des platelets en PCLs que nous avons observé et dont 

nous n’avons à ce jour pas encore apporté d’explications concrètes et claires. Nous pensons que cette 

transformation est un compromis entre les déformations locales autour des cavités et leur énergie de 

surface spécifique. En effet, nous pensons que même si la formation des PCLs demande une plus 

grande énergie spécifique de surface, elle permet néanmoins de réduire l’énergie locale de déformation 

autour des défauts, ce qui permet peut être au système de minimiser son énergie plus facilement. Pour 

vérifier cette hypothèse, des études quantitatives de mesures de ces paramètres sont nécessaires.  
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Enfin, les premières études exploratoires faites sur le détachement du germanium et du carbure de 

silicium nous ont permis de montrer que le procédé de détachement proposé dans cette étude peut 

s’étendre sur d’autres matériaux, élargissant ainsi son champ d’application. Toutefois, il reste encore 

beaucoup d’études à réaliser, notamment sur l’optimisation des détachements dans ces matériaux et les 

défauts responsables de la fracture. Il serait intéressant de refaire des études systématiques de ces 

matériaux comme dans le Si, pour identifier les combinaisons optimales permettant le détachement des 

films de grandes surfaces. Il serait aussi intéressant de globaliser le procédé sur d’autres types de 

matériaux d’intérêts comme le saphir, le GaN.     
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Annexe : Procédure de nettoyage des échantillons par RCA  

 

Le nettoyage se fait en trois étapes principales : 

-  La première consiste à tremper les échantillons pendant 10 minutes dans un premier bain (SC1) 

contenant de l’acide chlorhydrique (HCL), de l’eau oxygénée (H2O2) et de  l’eau dé-ionisée, le tout 

chauffé à 70°C.  Les proportions de dosage sont ([H2O : HCl : H2O2]  [6 : 1 : 1]). Ce bain est suivit 

d’un rinçage à l’eau pendant 10 minutes.  

- Un deuxième bain (SC2) est composé de l’acide fluorhydrique (HF) et de l’eau dé-ionisée, dans 

lequel on trempe les échantillons pendant 1 minute. Il est lui aussi suivit d’un rinçage à l’eau pendant 

10 minutes. Les proportions de dosage sont ([H2O : HF]  [9 : 1])  

- Enfin, les échantillons sont immergés pendant 10 minutes dans un troisième bain (SC3) contenant de 

l’acide sulfurique (H2SO4), de l’eau oxygénée et de l’eau dé-ionisée, la solution étant chauffé à 120°C. 

Les proportions de dosage sont ([H2SO4 : H2O2]  [9 : 1]). Cette étape est suivit d’un rinçage à l’eau 

pendant 10 minutes, puis les échantillons sont de nouveaux trempés dans le bain SC2 pendant 1 

minutes, puis rincé à l’eau. Cette dernière étape de rinçage à l’eau marque la fin du nettoyage.  

 

Les solutions SC1 et SC3 permettent d’oxyder les résidus alcalins et des particules métalliques qui ont 

pu se déposer en surface des échantillons et la solution SC2 permet d'éliminer,  par  dissolution,  

l'oxyde  superficiel  formé  lors  des oxydations avec SC1 et SC3. 
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Résumé :  

Cette thèse a été motivée par l’étude d’un procédé innovant de production de substrats ultra-minces (d’épaisseur variant 
de 15 µm à 70 µm), basé sur l’implantation d’hydrogène à haute énergie, dans notre cas comprise entre 1MeV et 
2.5MeV. Une telle implantation suivie d’un traitement thermique approprié, conduit au détachement d’un film mince 
autoporté, appelé « substrat ultra-mince ». L’intérêt de ce procédé de détachement est purement économique, car il ne 
génère presqu’aucune perte de matière première. Nous l’avons particulièrement utilisé pour produire des substrats ultra-
minces de silicium (100), pour la production des cellules PV bas-coûts. Dans le but d’élargir les champs d’applications du 
procédé, le détachement de substrats ultra-minces de deux autres matériaux (le Ge et le SiC) très utilisés en 
électronique a aussi été étudié.   

Ainsi, dans cette étude, les paramètres optimaux d’implantation (énergie et fluence) et de recuits conduisant au 
détachement de grandes surfaces de Si(100) ont tout d’abord été investigués. Ensuite, l’application technologique du 
procédé proposé a été validée par la réalisation des cellules solaires au moyen des substrats ultrafins de Si détachés 
(50 µm et 70 µm d’épaisseur). Les performances PV obtenues ont été assez proches de celles obtenues avec une 
cellule référence réalisée sur un substrat standard. Par la suite, une étude détaillée faite par TEM et par FTIR sur les 
défauts étendus à différents stades de recuits a permis de mettre en lumière la nature et la distribution spatiale des 
défauts précurseurs de la fracture dans le Si après implantation à haute énergie. Enfin, des essais de détachements 
réalisés avec le Ge et le SiC, lesquels ont été comparés au cas du Si, ont permis d’en savoir plus sur les critères de 
détachement. En effet, plus le matériau sera rigide, i.e. plus il aura un module d’Young élevé, plus la fluence et la 
température de recuit nécessaires pour le détachement seront élevées. 

Mots clés: Implantation ionique, hydrogène, exfoliation, matériaux semiconducteurs, photovoltaïque, 
silicium-couches minces, défauts étendus, microfissures, énergie d’activation  

Detachment of ultra-thin substrates of semiconductor materials by high 
energy hydrogen implantation for photovoltaic and electronic 

applications 

Summary :  

The motivation of this thesis was the study of an innovative process for the production of ultra-thin substrates (with 
thicknesses between 15 µm and 70 µm), based on the high energy hydrogen implantation, in our case in the range of 1 
MeV to 2.5 MeV. Such an implantation followed by an appropriate thermal annealing, lead to the delamination of a free-
standing thin layer, that we call “ultra-thin substrate”. The benefit of this delamination process is purely economic, since 
almost no raw material is lost. We have particularly used this process to produce ultra-thin (100) Si substrates, for the 
production of low-cost PV solar cells. In order to extend the process application fields, the delamination of ultra-thin 
substrates of two other materials (Ge and SiC) widely used in electronics has been also studied.  

In our work, the optimal implantation parameters (energy and fluence) and thermal annealing, leading to the delamination 
of large areas of Si (100) were first investigated. Subsequently, in order to validate the technological application of our 
process, solar cells have been performed with ultra-thin silicon substrates delaminated, with thicknesses of 50 µm and 
70 µm. Results of PV performances obtained were quite close to those obtained with a reference solar cell achieved on a 
standard substrate. After that, in order to highlight the nature and the spatial distribution of fracture precursor defects 
after high energy hydrogen implantation in silicon, which had not yet done so far the subject of specific studies, 
characterizations have been carried out at different annealing  stages, by means of TEM and FTIR. Finally, delamination 
results obtained with Ge and SiC, which were compared to the case of Si, helped us to learn more about delamination 
criteria. Indeed, we observed that, as the material rigidity increase, i.e. as the Young modulus is higher, the fluence and 
temperature require for the delamination will be also high. 

Keywords: Ion implantation, hydrogen, exfoliation, semiconductor materials, photovoltaics, extended 
defects, microcracks, activation energy  
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