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L’invention du transistor à effet de champs a durablement révolutionné le monde de l’électronique. 
Constituant la brique de base des circuits intégrés, ce composant a permis d’intégrer sur une surface de 
0,1 cm², dans les premières puces électroniques, une puissance de calcul nécessitant préalablement une 
installation occupant la superficie d’un terrain de tennis. Afin de répondre à l’évolution de la société et des 
technologies, demandant toujours plus de performances et de puissance de calcul, il est nécessaire d’intégrer 
toujours plus de composants dans un volume constant. Ainsi, alors que les premières puces comprenaient 
quelques milliers de transistors (microprocesseur Intel 4004, 2300 transistors, 1969), ce nombre est 
aujourd’hui de l’ordre du milliard pour un processeur Intel i5 de 6e génération. L’augmentation de la densité 
de ces dispositifs a été possible par la réduction constante de la taille des transistors. Cette miniaturisation, 
est guidée par la loi de Moore, qui prévoit la division par deux de la taille du transistor tous les dix-huit mois.  

Ces transistors sont basés sur la réalisation d’empilements MOS (Métal Oxyde Semi-conducteur). La 
réduction des dimensions latérales du transistor doit s’accompagner de celle de l’épaisseur de l’oxyde de 
grille constituée classiquement par une couche de SiO2. Toutefois, cet amincissement conduit à l’apparition 
de courants de fuites entre l’électrode de grille et le substrat. Ces derniers sont responsables d’une 
consommation énergétique accrue et de la perte de la maitrise des propriétés électroniques du transistor. 
Pour le nœud 32 nm -demi distance entre deux transistors intégrés sur le même circuit-, il aurait été 
nécessaire de déposer une épaisseur de SiO2 de 1,3 nm. Les courants de fuites auraient été tels que la 
puissance dissipée par unité de surface aurait été comparable à celle d’une plaque de cuisson (≈ 10 W.cm-2). 
Pour faire face à ces problèmes, de nouveaux matériaux sont introduits dans la réalisation des transistors à 
partir du nœud technologique 32 nm. Le dioxyde de hafnium, HfO2, remplace aujourd’hui le SiO2. La 
constante diélectrique du HfO2, cinq fois plus élevée que celle du SiO2 autorise une épaisseur d’oxyde 
suffisante pour retrouver la maitrise des propriétés électriques du composant et diminuer sa consommation 
énergétique.  

Toutefois, avec les modes d’élaborations actuels, le HfO2 déposé dans ces empilements MOS présente 
certains défauts ponctuels dans sa structure. Ces défauts peuvent piéger des charges électriques au sein de 
la couche d’oxyde et rendent difficile le contrôle des propriétés électriques de ces transistors. De nombreuses 
études incriminent les lacunes d’oxygène, défauts intrinsèques du HfO2. Cependant, les preuves apportées 
sont essentiellement théoriques ou résultent de mesures électriques, mais aucune détection directe de ces 
défauts n’a été réalisée à ce jour dans le HfO2 au sein d’un empilement MOS. En effet, si des techniques de 
caractérisations dédiées à l’étude de la défectivité ponctuelle au sein d’un matériau ont été développées, 
l’application de celles-ci à l’étude du HfO2 est marginale. 

L’objectif initial de ce travail de thèse est de proposer un protocole de caractérisation de lacunes d’oxygène 
dans le HfO2, au sein d’un empilement de type transistor MOS. Pour cela nous proposons d’évaluer une 
combinaison de caractérisations d’échantillons « modèle » avec trois techniques : la spectroscopie 
d’annihilation de positons (PAS), la spectroscopie des pertes d’énergie des électrons (EELS) dans un 
microscope électronique en transmission et la cathodoluminescence (CL). La spectroscopie d’annihilation 
de positons est une technique de caractérisation spécifiquement développée pour l’analyse des défauts de 
type lacunaire dans un matériau. Cependant cette technique ne peut s’appliquer à des dépôts de quelques 
nanomètres d’épaisseur, typiques de la microélectronique, de par sa résolution en profondeur limitée. Le 
EELS et la CL, sont deux techniques locales optimisées pour la caractérisation de matériaux au sein de nano-
dispositifs mais pour lesquelles les signatures des lacunes d’oxygène ne sont pas encore identifiées de 
manière formelle.  

Le premier objectif de ce travail est d’utiliser le PAS pour déterminer des concentrations de lacunes 
d’oxygène, dans une série d’échantillons « modèles » spécifiques incluant des couches de HfO2 d’épaisseurs 
plus importantes par rapport aux standards de la microélectronique. Le deuxième objectif consiste à 
caractériser, par EELS et par CL, la couche de HfO2 au sein de nano-dispositifs, Il s’agit enfin de s’appuyer 
sur la caractérisation PAS comme technique de référence pour mettre en évidence d’éventuelles signatures 
liées aux lacunes d’oxygène dans les spectres EELS et CL. 
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Le premier chapitre expose le contexte historique et scientifique de ce travail de thèse. Ce chapitre détaille 
d’abord les difficultés liées à la miniaturisation, à l’introduction du HfO2 dans la technologie MOS. Dans un 
deuxième temps, le rôle joué par les lacunes d’oxygène dans les propriétés électriques du transistor, le 
mécanisme de formation et l’état des connaissances concernant ces défauts et leur caractérisation sont 
abordés. Ce chapitre se termine par la description de la démarche adoptée dans ce travail. 

Les aspects expérimentaux mis en œuvre au cours de cette étude sont exposés dans le chapitre II. Celui-ci 
se structure en trois parties. La première partie consiste en une présentation détaillée des techniques de 
caractérisation des lacunes d’oxygène exploitées au cours de ce travail de thèse. La deuxième partie est dédiée 
à la description des échantillons préparés et des procédés d’élaboration utilisés. Les caractérisations 
préliminaires mises en œuvre afin de connaitre précisément les propriétés de ces échantillons sont également 
reportées et discutées. Le chapitre se termine par la description de la technique COCOS utilisée pour 
mesurer les propriétés électrostatiques des échantillons et ainsi que celle d’un logiciel utilisé pour simuler 
ces propriétés. 

L’étude des dépôts de HfO2 en PAS fait l’objet du chapitre III. Dans un premier temps, les caractéristiques 
d’annihilation de différents échantillons sont montrées, l’impact des techniques d’élaboration et du 
traitement thermique sur les signaux PAS sont discutés. Dans un deuxième temps, une étude plus 
approfondie est proposée avec la confrontation des mesures PAS aux résultats de caractérisation et de 
simulation des propriétés électrostatiques de certains de nos échantillons. 

Le dernier chapitre est consacré à l’analyse des échantillons par EELS et par CL. L’étude est centrée dans 
un premier temps sur l’EELS, et sur la démarche adoptée pour acquérir et traiter les spectres de pertes 
d’énergie des électrons associées au seuil K de l’oxygène. Les paramètres extraits de l’analyse des spectres 
acquis sur différents échantillons sont discutés en fonction de leur structure et de leur stœchiométrie.  Dans 
un deuxième temps un travail similaire est mené sur les spectres acquis en CL. Le chapitre s’achève sur une 
synthèse des résultats obtenus en EELS et en CL, avec une analyse critique de la méthodologie adoptée. 

Ce manuscrit se termine par une conclusion générale qui synthétise l’ensemble des résultats obtenus, et 
présente les perspectives à l’issue de ce travail de thèse. 
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Ce premier chapitre a pour but d’introduire le contexte et les enjeux de cette étude. Celui-ci se divise en 
quatre parties. La première partie est une introduction succincte de la microélectronique dans lequel sont 
évoqués quelques aspects historiques, avant de décrire le fonctionnement du transistor MOS. Cette première 
partie se termine par la justification de l’introduction, due à la miniaturisation, de nouveaux matériaux avec 
l’avènement du transistor « high-k metal gate ». La deuxième partie est consacrée essentiellement au dioxyde 
d’hafnium. Sont d’abord exposées les principales propriétés physico-chimiques.de ce matériau avant 
d’aborder le sujet des défauts dans le HfO2. La troisième partie insiste sur un défaut particulier du HfO2 : la 
lacune d’oxygène. Cette partie aborde d’abord des mécanismes de formation, et le rôle joué par les lacunes 
d’oxygène sur les propriétés électroniques d’un transistor MOS. Ensuite sont exposés les différentes 
techniques potentiellement utilisables pour la caractérisation et l’analyse des lacunes d’oxygène, avec pour 
chacune d’entre elles, un état de l’art. Enfin ce chapitre se conclut par une quatrième partie présentant les 
enjeux et objectifs de cette étude, ainsi que les axes de travail mis en œuvre pour y répondre. 

 

Avant d’aborder l’aspect purement scientifique, il est important de connaître et de comprendre le contexte 
technologique dans lequel se situe cette thèse. En effet, aujourd’hui, à l’heure de l’accès permanant à 
l’information et du développement de l’internet des objets, de nombreux défis sont à relever, comme la 
réalisation de technologies toujours plus fiables avec une puissance de calcul toujours plus importante, tout 
en prenant en compte la volonté de limiter l’impact sur l’environnement et la consommation d’énergie. Cette 
partie explique donc comment, dans le contexte technologique et scientifique actuel, l’industrie de la 
microélectronique, est venue à employer le matériau au centre de cette étude : le dioxyde d’hafnium. Cette 
section propose donc, de présenter brièvement l’histoire et le fonctionnement du transistor, dispositif au 
cœur des technologies de l’information, et d’aborder l’évolution de ce composant par le biais de la loi de 
Moore.  

 

 

Le transistor, est le composant élémentaire à la base de toutes les technologies de l’information : internet, 
ordinateurs, tablettes, smartphones… Néanmoins, avant l’apparition du transistor, il existait un dispositif 
jouant un rôle similaire. Il s’agissait de la lampe triode, inventée en 1906 par un ingénieur américain du nom 
de Lee De Forest. Cette lampe, employée en tant qu’amplificateur du signal électrique, permit l’apparition 
de quelques technologies révolutionnaires, prémices de celles qui existent aujourd’hui, comme la 
transmission sans fil (incluant la radiodiffusion par exemple). Cependant, la lampe triode comporte certains 
inconvénients comme sa fragilité, sa forte consommation énergétique et son encombrement. En effet, le 
supercalculateur ENIAC, l’un des premiers ordinateurs au monde, s’appuyant sur les lampes triodes, 
occupait une surface de 167 m2 et consommait 150 kW, pour une puissance de calcul équivalente à un 
microprocesseur de 100 kHz. 

Ainsi, dès les années 30, plusieurs laboratoires dans le monde (en France, en Allemagne, aux Etats Unis…), 
créent des équipes de chercheurs avec l’objectif de trouver une alternative solide, économe et moins 
encombrante à la lampe triode. Ce sera le laboratoire de la Compagnie Bell (Etats Unis) qui gagnera la 
course, avec l’aide du laboratoire français du Centre National d’Etudes des Télécommunications en 
inventant le transistor bipolaire en 1948.  Le brevet est alors déposé par trois physiciens et ingénieurs 
américains, travaillant pour la compagnie Bell : John Bardeen, Walter Brattain et William Schrockley. Plus 
fiable, moins encombrant et plus économique, ce petit composant remplace alors la lampe triode. En 1960, 
Bell se distingue une fois de plus par son innovation, avec l’invention du transistor à effet de champs (Metal 
Oxide Semiconductor Field Effect Transistor ou MOSFET) par les ingénieurs M.M. Atalla et D. Khang. 
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L’industrialisation du transistor prend vraiment son envol à la fin des années 1950, avec l’avènement du 
circuit intégré. En effet, Jack Kilby, ingénieur travaillant chez Texas Instrument, conçoit en 1958, le premier 
circuit intégré, plus connu dans le langage courant sous le nom de « puce électronique ». Le circuit intégré 
consiste en un substrat de silicium d’environ 2 cm² sur lequel est intégré un certain nombre de transistors 
interconnectés entre eux. 

Le transistor, est d’abord limité dans ses applications, le composant est utilisé dans un premier temps dans 
la fabrication de radios portables à bas prix. Néanmoins, son utilité s’étend rapidement dans l’ensemble des 
technologies de télécommunication, ainsi que de l’informatique. Cette progression technologique est 
dépendante de l’évolution des puces électroniques. Celle-ci est alors subordonnée à la miniaturisation, 
gouvernée par la loi de Moore, prévoyant le doublement du nombre de transistors sur une même surface 
chaque année. Cette réduction de taille permet de gagner chaque année en puissance de calcul. La puissance 
de calcul équivalente au supercalculateur ENIAC est atteinte dès 1971, avec la sortie par Intel de son premier 
microprocesseur, la puce 4004. La puce occupe une surface d’à peine 0,1 cm2 pour une consommation 
électrique d’un watt. En 2015, un microprocesseur d’Intel I5 de 6ème génération est doté d’une puissance de 
calcul 3,6×108 fois plus élevée que l’ENIAC. Toutefois, cette réduction et ce gain de puissance sont 
accompagnés par une augmentation de la complexité des procédés de fabrication. 

Depuis sa création, le transistor a évolué, si les premiers composants se limitaient aux plus anciennes 
architectures, exclusivement, celles du transistor à point de contact ou du transistor binaire, aujourd’hui 
plusieurs dizaines de technologies existent. On en dénombrait 37 en 2009 [Cressler 2009]. La plus 
couramment utilisée de nos jours est le transistor à effet de champ ou MOSFET, avec notamment la 
technologie CMOS (Complementary Metal Oxide Semiconductor). 

 

Le transistor MOSFET, dit parfois MOS en abrégé, est la brique de base des circuits intégrés utilisés dans 
la microélectronique. Le dispositif, représenté schématiquement dans la Figure I-1, est composé d’un substrat 
de silicium monocristallin, dopé p ou n, dans lequel sont implantés des contacts appelés sources et drains, 
constitués également de silicium, mais de dopage contraire au substrat. Entre la source et le drain, est 
localisée la grille, constituée traditionnellement de Si polycristallin (ou poly-Si) fortement dopé. Le poly-Si 
est séparé du substrat par une couche d’oxyde, traditionnellement du SiO2 amorphe. On peut comparer le 
transistor, au niveau du fonctionnement, à un interrupteur. 

 
 
Figure I-1 : représentation schématique d’un transistor MOSFET. 
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Pour donner une brève description du principe de fonctionnement du transistor, nous considérons le cas 
d’un MOSFET, avec une source et un drain dopés n, sur un substrat dopé p. Dans le substrat, les porteurs 
majoritaires sont des trous alors que dans les sources et drain, ce sont, les électrons. Une tension positive, 
Vg, est appliquée au niveau de la grille.  

Lorsque l’électrode de grille est polarisée avec une tension Vg supérieure à une valeur limite appelée tension 
de seuil ou Vt (t pour threshold, seuil en anglais), le champ électrique produit par la polarisation est assez 
puissant pour chasser les trous présents dans le substrat entre la source et le drain et attirer les électrons vers 
le canal. Les électrons se déplaçant de la source au drain, forment alors un « canal ». Le transistor est passant, 
en état « ON ». Lorsque Vg < Vt, le champ électrique n’est pas suffisamment important pour attirer les 
électrons, le canal est fermé et le transistor est à l’état « OFF ». 

 

 

Les performances électriques d’un transistor MOS sont directement liées aux propriétés électroniques des 
matériaux qui le composent. Dans la Figure I-2, les grandeurs physiques clés y sont présentées au sein d’un 
diagramme de bande caractéristique d’un empilement de grille idéal, en régime de bande plate et en l’absence 
de polarisation. Le travail de sortie qФM de l’électrode de grille est défini comme étant l’écart entre son 
niveau de Fermi et le niveau du vide. La bande interdite est notée Eg. L’affinité électronique de l’isolant qχ 
est l’écart entre le bas de la bande de conduction et le niveau du vide du diélectrique. Le travail de sortie du 
substrat est noté qФsc. La tension de seuil, Vt, s’exprime par :  

= Ф − Ф 𝐶 + Ф + 𝜑 − 𝑙 − 𝑥𝑥  (I.1) 

Avec : ФF : différence de potentiel entre le niveau de Fermi du substrat, et le niveau de Fermi du silicium 
intrinsèque. φS : potentiel de surface du semi-conducteur. 
Qdepl : charge totale dans la couche de déplétion (dans le canal du transistor) 
Qox et Cox : respectivement la charge et la capacité de l’oxyde grille 

 

Un transistor fonctionne typiquement avec une tension seuil de quelques centaines de millivolts à quelques 
volts selon les technologies et les applications, avec un contrôle à ± 10 mV. Cette faible tension permet de 
limiter la consommation électrique et l’échauffement du circuit intégré. 

 
Figure I-2 : représentation de la structure de bande d’un empilement de type MOS idéal, en condition de bande plate et en 
l’absence de polarisation. 
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Il existe plusieurs types de MOSFET : le nMOSFET, associant substrat dopé p, source/drain dopés n, grille 
de poly-Si dopé n ; le pMOSFET, associant substrat dopé n, source/drain dopés p, et grilles dopée p. Le 
CMOS, correspond à l’association d’un nMOS et d’un pMOS, et est couramment appelé transistor à grilles 
duales et joue le rôle d’une grille logique. 

 

Depuis la création du MOSFET, sa taille n’a fait que diminuer. Il s’agit de réduire les dimensions latérales, 
c’est-à-dire la longueur du canal, afin d’augmenter la densité de dispositifs dans un circuit intégré (Figure 
I-3). Alors que le coût du transistor est réduit, la complexité des calculs pouvant être effectués par 
l’association de transistors augmente. Ainsi, Gordon Moore, prédit en 1965, que le nombre de transistors 
sur un circuit intégré doublerait tous les 18 mois. La prédiction, dénommée Loi de Moore, fut vérifiée jusque 
dans la fin des années 1990. Depuis la fin des années 1990, jusque dans les années 2010, un ralentissement 
s’est produit : le doublement de la densité d’intégration s’accomplissant plutôt tous les deux ans. Ainsi, le 
premier transistor commercialisé au sein de la puce 4004 d’Intel, était doté d’un canal long de 10 µm. 
Aujourd’hui, un ordinateur utilise des processeurs contenant des dispositifs avec un canal de 45 à 22 nm. 
De plus les puces de toute dernière génération comportent des transistors ayant un canal de 14 nm de long 
comme les puces Intel Core qui sont commercialisées depuis 2015. La miniaturisation a provoqué, depuis 
la création du circuit intégré, la diminution de la taille du transistor de trois ordres de grandeurs en moins. 

 

De nos jours, la Loi de Moore est mise à mal par les contraintes physiques qu’imposent la réduction de taille. 
En effet, en dessous de 14 nm, la miniaturisation fait face à de nombreuses barrières physiques. En effet les 
prochains nœuds technologiques, sur lesquels travaillent les industriels du semi-conducteur sont les nœuds 
10, 7, 5 nm, pour 2017, 2019 et 2021 respectivement. Il est même suggéré l’existence des nœuds 3 et 1,5 nm, 
pour l’horizon 2024 et 2030 [ITRS 2015]. À 7 nm, le canal n’aura une taille que d’environ 20 atomes, et pour 
3 nm, la distance ne sera alors seulement que d’environ 10 atomes. Ainsi, à cette échelle, de nombreuses 
difficultés seront à surmonter pour l’industrie de la microélectronique tels que l’apparition de courants de 
fuites, l’effet tunnel, l’impact de la défectivité des matériaux et des interfaces plus importants, la difficulté 

 
 
Figure I-3 : Evolution de la loi de Moore, montrant le nombre de transistors intégrés par puce [Czerniak 2015]. 
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des propriétés électriques des transistors [ITRS 2015] … Sans compter les défis technologiques qui seront 
à surmonter comme par exemple gagner en finesses de gravure : la lithographie en extrême UV, employé 
aujourd’hui pour les nœuds inférieurs les plus fins ne sera alors plus applicable pour réaliser des dispositifs 
de taille inférieure à 10 nm. 

Régulièrement, depuis les années 2010, la fin de la loi de Moore est annoncée, en raison des difficultés 
croissantes rencontrées à chaque étape de réduction [Colin Johnson 2009; Loukil 2016a]. Outre les barrières 
physiques et technologiques, ce sont bien sûr les contraintes économiques qui se sont ajoutées comme 
obstacle à la continuité de la loi de Moore. À titre d’exemple, les coûts de fonctionnement d’une usine de 
production ont augmenté de 400% entre les nœuds 130 nm (2001) et 22 nm (2012) [Kechichian 2013]. De 
plus, en 2012, pour la première fois depuis la création du transistor, le cout de fabrication à l’unité, a 
augmenté entre les nœuds 28 nm et les nœuds 20 et 14 nm, ce qui est un frein à la rentabilité des entreprises 
de microélectronique [Or-Bach 2014]. D’ailleurs, depuis 2001, le nombre des entreprises participant à la 
poursuite de la loi de Moore, dans une stratégie dite « More Moore », n’a cessé de diminuer, passant de 19 
firmes en 2001 à 5 au début des années 2010 (Figure I-4). Ainsi STMicroelectronics, leader européen, 
travaille au côté de Global Foundries, TSMC, Samsung et Intel, pour surmonter les défis imposés par la 
miniaturisation. Néanmoins STMicroelectronics abandonne la stratégie « More Moore » en 2015, et Intel, ne 
cesse de repousser la commercialisation de puces avec transistors de 10 nm [Loukil 2015; Juhan 2017].  

 
Figure I-4 : Nombres d’entreprises produisant les différentes générations de transistors représentées en taille de nœuds pour 
la technologique MOS [Kechichian 2013; Jones 2012; Loukil 2015]. 

 

Nombre des entreprises ayant abandonné leurs participations à la continuité de la loi de Moore se sont 
orientées vers une stratégie industrielle alternative, dite « More than Moore ». Sous la stratégie « More Moore », 
l’industrie de la microélectronique catalysait le développement d’applications toujours plus puissantes, pour 
l’informatique, la télécommunication, ou encore le divertissement. La démarche « More than Moore » consiste 
cette fois-ci à évaluer les besoins d’une application, et trouver les solutions techniques pour les satisfaire. 
Ainsi la logique de la miniaturisation ne s’applique plus, et laisse place à la recherche de nouveaux matériaux, 
nouvelles architectures ou nouvelles méthodes de conception [Loukil 2016a] … Par conséquent, fleurissent 
de nos jours, matériaux et dispositifs exotiques, comme le graphène, les semi-conducteurs III-V, les 
nanotubes de carbones, ou encore la molybdénite. L’intégration 3D, architecture consistant à empiler les 
puces les unes sur les autres, prend également son essor, permettant ainsi de créer des composants puissants 
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pour un encombrement presque identique. [Hamon 2011]. D’autres technologies se développent comme les 
composants photoniques, comme les imageurs, dans lesquels, par exemple, STMicroelectronics s’implique 
davantage [Loukil 2017b]. 

Cependant, la loi de Moore n’est pas encore abandonnée. En effet, quatre entreprises participent toujours à 
la continuité de la loi, dont Intel, qui malgré ses retards par rapport à ses concurrents asiatiques, annonce la 
commercialisation de puces dotées de transistors de 10 nm fin 2017 [Loukil 2017a]. De son côté TSMC, la 
firme Taiwanaise, affirme atteindre le nœud 7 et 5 nm respectivement pour 2018 et 2020 [Loukil 2016b]. Du 
coté scientifique, la course à la miniaturisation est relancée avec l’annonce par une équipe de chercheurs du 
Lawrence Berkeley National Laboratory d’un transistor doté d’une grille de 1 nm de longueur. La grille est alors 
constituée d’un nanotube de carbone, et le canal est fait de disulfure de molybdène [Desai 2016]. 

Un des effets de la loi de Moore a été la nécessité de se séparer, pour la technologie MOSFET, des matériaux 
constituant la grille de façon traditionnelle (voir I.1.1.2). Le changement concerne notamment le 
diélectrique : le SiO2 longtemps utilisé est substitué par des isolants dit « à haute permittivité ». La section 
suivante propose donc de définir ce qu’est un diélectrique et d’expliciter les raisons du remplacement du 
SiO2. 

 

 

Le diélectrique est un milieu, qui ne contient que peu de charges électriques libres. Ce milieu ne conduit 
donc pas de courant électrique et est donc par définition un isolant électrique, les charges présentes ne 
pouvant se déplacer sur de grandes distances. Les milieux diélectriques peuvent désigner le vide, l’air sec, 
l’huile minérale, le bois, et bien entendu une partie des céramiques. 

Bien qu’isolants, les diélectriques ne sont pas inertes électriquement. Dans un matériau diélectrique exposé 
à un champ électrique, des déplacements de charges peuvent se faire à l’échelle atomique et moléculaire, ce 
qui conduit à la formation de dipôles et à la polarisation du milieu (d’où le terme de diélectrique). Si au 
niveau microscopique, la polarité est reliée au moment dipolaire par unité de volume [Gros-Jean 2012], au 
niveau macroscopique, la polarisation dépend du champ électrique extérieur responsable de celle-ci.  

P = ε χeE⃗⃗  (I.2) 

Avec χe = + εr (I.3) 

Où : 

0 est la permittivité du vide, χe est la susceptibilité diélectrique du matériau, elle-même reliée à sa permittivité relative r. E⃗⃗  est le champ électrique extérieur. 
 

En conséquence, plus la permittivité relative du matériau est élevée, plus la polarisation sous l’action d’un 
champ électrique extérieur sera importante. La permittivité relative du matériau diélectrique est une donnée 
importante, puisqu’elle fait partie des variables qui conditionnent la tension seuil d’un transistor.  
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En effet, l’empilement type constituant un transistor peut être assimilé à celui d’un condensateur plan 
(Figure I-5). Le condensateur est un dispositif qui a la propriété de pouvoir accumuler des charges électriques 
opposées dans deux électrodes mises en parallèle, séparées par un matériau diélectrique. L’isolant a pour but 
d’éviter un court-circuit. La capacité du condensateur représente la quantité de charges que peut alors stocker 
celui-ci. Celle-ci dépend, selon l’équation (I.4), de l’épaisseur ddielectr et de la permittivité relative du 
diélectrique r, de la permittivité du vide 0 et de la surface S du condensateur. Dans le transistor, la grille et 
le substrat font office d’électrodes, et l’oxyde joue le rôle du diélectrique. La capacité intervient dans le calcul 
de la tension seuil (I.5).  

 

Dans le paragraphe précédent (I.1.2), il a été stipulé que la taille de la grille du transistor ne cesse de diminuer 
en accord avec la loi de Moore. Cette miniaturisation a pour conséquence de faire apparaitre l’effet « canal 
court » qui rend plus difficile l’établissement d’un canal passant entre la source et le drain. Le canal est en 
effet du même ordre de grandeur que (la distance entre ?) la zone de charge d’espace de la source et du 
drain. Le but est donc de maintenir constante la capacité, afin d’empêcher des jonctions de la zone de charge 
d’espace de la source et du drain. 

En se référant à la formule (I.4) la capacité peut donc être maintenue constante soit en diminuant l’épaisseur 
de l’oxyde de grille, soit en employant un diélectrique, avec une permittivité relative plus élevée. Lorsque le 
SiO2 ( r = 3,9) était utilisé comme oxyde isolant, pour les premiers transistors, l’épaisseur dépassait les 
100 nm. Mais celle-ci a diminuée progressivement et devait atteindre théoriquement l’épaisseur de 1,3 nm 
pour le nœud 32 nm [ITRS 2003; de Almeida 2003]. A ce stade, cette faible épaisseur fait apparaitre un 
problème majeur : les courants de fuite se produisant par effet tunnel deviennent si importants, qu’ils 
rendent le transistor inopérant. En effet, pour une tension de grille de 1 V, les courants de fuites atteignent 
1 A.cm-2, alors que ceux-ci ne devraient pas dépasser 10-2 A.cm-2 pour des applications de basse 
consommation [Wilk 2001; Cheng 2003]. Ce besoin de conserver une capacité constante tout en gardant une 
épaisseur d’isolant suffisante pour éviter tout courants de fuite, conduisit à l’obsolescence du SiO2.  

La seule solution pour maintenir la continuité de la loi de Moore consiste alors à opter pour un matériau 
diélectrique à forte permittivité. Ce type de matériau est communément appelé « high-k » dans la 
communauté de la microélectronique. Une plus forte permittivité permet de revenir à une épaisseur d’oxyde 
plus importante, conduisant à la diminution du courant de fuite par effet tunnel. Cette diminution est 
exponentielle et permet de contrôler efficacement le transistor. [Wilk 2001]. Le paramètre physique utilisé 

 

Figure I-5 : Analogie de l’empilement d’un transistor avec un condensateur plan. Tox représente l’épaisseur de l’oxyde 
diélectrique. 

𝐂𝐨𝐱 =  
𝛆 𝛆 𝐭 . (I.4) 

𝐕𝐭 ∝  𝐂𝐨𝐱 (I.5) 
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pour quantifier le gain offert par un matériau dit « high-k » par rapport au SiO2 est « l’épaisseur équivalente 
d’oxyde » ou EOT (pour equivalent oxide thickness en anglais). Il s’agit de l’épaisseur théorique de SiO2 
nécessaire pour atteindre la même capacité qu’une couche d’oxyde à haute permittivité d’épaisseur thigh-k et 
de constante diélectrique high-k [Mathieu 2001]. L’EOT se calcule de la manière suivante : 

= 𝐄𝐎 = 𝛆 𝐎𝛆 − . −  (I.6) 

Avec : 
deq : épaisseur d’oxyde équivalente ou EOT. 
dhigh-k = ddielectr : épaisseur du diélectrique. 

SiO2 et high-k : permittivité du SiO2 et du diélectrique « high-k » respectivement. 

 

 

L’augmentation de l’épaisseur de la couche d’oxyde permet de limiter les courants de fuite tout en conservant 
un bon couplage de la grille et du canal. 

 

L’obsolescence du SiO2 a été prédite dans les années 1990, et les premières recherches en vue de remplacer 
l’oxyde de silicium débutèrent à partir du nœud 45 nm. De nombreux isolants sont connus pour avoir une 
constante diélectrique supérieure à celle du SiO2. En effet une majorité des oxydes de métaux de transition 
et de terres rares possèdent cette propriété [Schlom 2008]. Devant répondre à des critères bien précis, la liste 
des candidats au remplacement du SiO2 demandèrent un effort colossal de recherche au début des années 
2000, et continuent aujourd’hui pour les nœuds les plus avancés. Une très large gamme de matériaux 
candidats existe alors : Ta2O5, ZrO2, Al2O3, Y2O3, HfO2… 

Outre une permittivité élevée, les diélectriques dits « high-k » doivent répondre à certains critères : 

- Une propriété importante que doit posséder le nouvel oxyde, concerne la théorie des bandes. En 
effet, le décalage des bandes de valence et de conduction entre le matériau de forte permittivité et 
le silicium doit être supérieur à 1 eV. Cette propriété permet de faire barrière aux porteurs de 
charges (électrons, trous) et de limiter les courants de fuite. 

- Un isolant, soumis à ses bornes à un champ électrique, peut s’ioniser et devenir conducteur. Le 
phénomène, appelé claquage, est irréversible. L’intensité du champ électrique requis pour que 
l’ionisation se produise est nommée champ de claquage. Il est nécessaire d’utiliser un diélectrique 
doté d’un champ de claquage le plus élevé possible pour éviter ce phénomène [Gros-Jean 2012; 
McPherson 2004]. 

- Les aspects thermodynamiques sont des critères importants. Au cours de la fabrication du 
transistor, les matériaux sont soumis à plusieurs reprises à des budgets thermiques important 
pouvant atteindre les 1000°C. Certains oxydes dits « high-k » réagissent avec le silicium et perdent 
leurs propriétés électriques avantageuses. C’est le cas par exemple du Ta2O5, qui réagit avec le 
silicium pour donner un siliciure de tantale TaSi2, aux propriétés plutôt semi-conductrices [Hubbard 
1996]. 

- Toujours dans le champ de la thermodynamique, il est préférable d’employer un matériau ayant la 
capacité de rester amorphe sur des épaisseurs de 2 nm, y compris après recuit d’activation des 
dopants. L’intérêt est d’éviter toute cristallisation, risquant d’avantager l’apparition de courants de 
fuite. 

L’ensemble des études menées sur les oxydes à haute permittivité, que ce soit d’un point de vue 
thermodynamique ou électrique, ont convergé vers le choix de composés d’hafnium, comme le HfSiO2 ou 
le HfO2. Dans la section suivante, est proposée une description de ce matériau permettant la continuité de 
la miniaturisation en microélectronique. 
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Le changement de diélectrique a pour conséquence la mise en œuvre d’une électrode de grille métallique et 
d’un oxyde de silicium piédestal. Concernant l’électrode de grille, la mauvaise interface entre les diélectriques 
« high-k » et le poly-Si, et l’apparition d’une zone de déplétion dans ce même poly-Si ont motivé son 
remplacement par du nitrure de titane (TiN). Ce type d’empilement est nommé dans le jargon de la 
microélectronique « high-k metal gate » ou HKMG. Si l’empilement HKMG permet d’améliorer la qualité 
de l’interface entre le diélectrique et l’électrode, et inhibe l’apparition d’une zone de déplétion, celui-ci 
possède quelques inconvénients qui semblent liés au comportement de l’oxygène. Une description plus 
complète sur la mise en œuvre d’une grille en métal est faite dans la thèse d’A. Kechichian [Kechichian 2013] 
et une présentation du rôle de l’oxygène dans les empilements HKMG est faite en partie (I.3.2). 

Concernant l’oxyde de silicium piédestal, il s’agit d’une petite couche de SiO2, de quelques angströms, située 
à l’interface HfO2/Si. Celle-ci est importante, puisqu’elle permet d’intercepter les phonons provenant du 
HfO2 et d’empêcher que ceux-ci dégradent la mobilité des charges dans le canal [Fischetti 2001]. Cette couche 
d’interface inhibe également la propagation de l’oxygène vers le substrat, durant le dépôt du HfO2. Ainsi, 
un film d’oxyde de silicium déjà existant, protège paradoxalement, le substrat, d’une croissance d’une couche 
de SiO2 plus importante, qui aurait pour effet de détériorer l’EOT dans l’empilement HKMG [Green 2002]. 
De plus, l’interface Si/SiO2 constitue une meilleure interface qu’une jonction HfO2/Si directe d’un point 
de vue défectivité. Ce film de SiO2 apparait naturellement, mais pour plus d’efficacité, mieux vaut contrôler 
sa formation en la faisant croitre artificiellement. Le rôle de cette petite couche d’interface sera de nouveau 
abordé dans la partie (I.3.3).  

 

Avant d’entrer dans l’aspect physico-chimique, cette section démarre sur une brève description de l’hafnium 
en tant que métal et du dioxyde d’hafnium en tant que céramique. 

L’hafnium, est l’élément n°72 du tableau périodique, désigné sous le symbole Hf. Le métal fut observé pour 
la première fois dans un échantillon de zircone, en 1923, par D. Corster et G. Hevesy à Copenhague. En 
hommage au lieu de la découverte, ce nouvel élément porte le nom d’hafnium, référence au nom latin de la 
ville de Copenhague, Hafnia [Coster 1923].  

L’hafnium est un métal de transition, c’est-à-dire « un élément chimique dont la sous-couche électronique d 
est incomplète ou qui peut former des cations avec une sous-couche électronique d imcomplète » selon la 
définition de l’Union Internationale de Chimie Pure et Appliquée (UICPA) [IUPAC 1997]. Les métaux de 
transition comme l’hafnium se distinguent en général des autres métaux par leur capacité de bon conducteur 
électrique, leur température de fusion élevée, et leur propension à former une grande variété d’états 
d’oxydation. Élément rare, il est présent dans la croute terrestre à hauteur de 5,8 ppm, ce qui en fait une 
ressource peu fréquente, moins abondante que certains éléments dits « terres rares » [Lee 1928]. Par exemple, 
le cérium, une terre rare, est près de 10 fois plus abondant dans la croute terrestre que lehafnium. N’étant 
pas un métal noble, celui-ci n’existe pas en état natif. On le trouve généralement combiné dans des solutions 
solides, notamment, avec des composés du zirconium, élément avec lequel le hafnium partage de 
nombreuses propriétés chimiques. Le hafnium est d’ailleurs extrait des minerais zirconifères comme des 
silicates de zirconium mais également des minerais titanifères comme l’ilménite.  

Sous forme natif, il s’agit d’un métal de couleur blanc-gris (Figure I-6a), ayant une température de fusion de 
2506 K (2233°C). Celui-ci est relativement résistant à la corrosion, grâce à la formation d’une couche 
d’oxyde protectrice. Grâce à cette propriété, le hafnium intervient dans plusieurs domaines comme le secteur 
du nucléaire, où le métal est utilisé dans les systèmes de contrôle neutronique de réacteurs nucléaires, que 
ce soit pour des application civiles (énergie), ou bien militaires (sous-marins nucléaires par exemple) [Hedrick 
2008; Pomerance 1951]. Le hafnium est employé également en métallurgie pour l’élaboration d’alliages avec 
le fer, le titane. L’ajout de ce métal permet d’obtenir des alliages résistants à la corrosion et aux importantes 
variations de température. C’est ainsi que par exemple, un alliage d’hafnium, de niobium et de titane fut 
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utilisé dans la fabrication des moteurs destinés aux modules lunaires des missions Apollo [Hebda 2001]. 
Enfin une des principales applications du hafnium de nos jours, est l’utilisation de composés de hafnium et 
notamment de son oxyde, le HfO2, dans l’industrie de la microélectronique et des nanotechnologies. Les 
travaux de cette thèse sont focalisés sur l’étude du HfO2 dans ce domaine spécifique. 

   
Figure I-6 : (a) : échantillon d’hafnium métallique non oxydé. (b) : hafnium métallique doté d’une couche d’oxyde 
multicolore, la coloration provenant d’un phénomène de diffraction de la lumière. (c) : poudre de dioxyde d’hafnium. 

 

L’état d’oxydation du hafnium le plus courant dans la nature est +IV, résultant sur un métal tétravalent. 
L’oxyde associé le plus courant est alors le HfO2 ou dioxyde d’hafnium, appelé dans le langage courant 
« oxyde d’hafnium » ou en anglais « hafnia ». Présent sous forme de film mince jouant le rôle de couche de 
passivation, le HfO2 orne le métal de reflets multicolores (Figure I-6b). Sous forme de céramique, le HfO2 
apparait généralement sous l’apparence de poudre blanche (Figure I-6c), ou de pastille blanche quand celle-
ci est frittée. Concernant les applications, avant son introduction dans la microélectronique et les 
nanotechnologies, l’intérêt du HfO2 résidait essentiellement dans ses propriétés réfractaires. En effet, 
pouvant rester solide jusqu’à des températures de 2758°C (3031 K) l’oxyde est employé par exemple, dans 
la fabrication de thermocouples pouvant opérer à des températures élevées supérieures à 1600°C [Rempe 
2006]. Néanmoins, de nos jours, la principale application du HfO2 est de jouer le rôle d’oxyde de grille dans 
les transistors MOS de dernière génération. L’oxyde est aussi un candidat de poids en tant que diélectrique 
pour l’élaboration des mémoires résistives. 

Il a été vu dans la section précédente (I.1.3), que pour les transistors dernières générations, il est nécessaire 
de changer d’oxyde de grille, et d’utiliser un diélectrique à haute permittivité. Si de nombreux candidats 
existaient, allant de l’alumine Al2O3 à l’oxyde de tantale Ta2O5, le choix final s’est porté sur les composés 
d’hafnium. Les dérivés du hafnium du type HfSiO, HfSiON furent utilisés pour les nœuds compris entre 
45 et 28 nm, puis le HfO2 seul pour les nœuds inférieurs à 28 nm. Les critères principaux ayant motivé ce 
choix sont les suivants : 

- En phase amorphe, la constante diélectrique du HfO2 est de 18, 
- Son affinité électronique permet un décalage de bande avec le silicium de +1,5 eV pour la bande de 

conduction, et de -3,4 eV pour la bande de valence.  
- Champs de claquage et hauteur de potentiel adéquats 
- Son enthalpie libre de formation est plus importante que celle du SiO2 ce qui lui permet d’être stable 

chimiquement et thermiquement sur un substrat de silicium. 
- Sa bonne stabilité chimique avec les électrodes de TiN. 

 

Pour les nœuds technologiques de 45 à 28 nm, l’utilisation de dérivés comme le HfSiO s’explique par 
l’emploi d’un oxyde de grille d’épaisseur plus importante que pour les nœuds de tailles inférieures. L’objectif 
était de garder l’oxyde de grille amorphe, et ainsi éviter toute cristallisation, et pour prévenir l’apparition de 
courants de fuite. L’ajout de Si permet de stabiliser la phase amorphe au cours du recuit. Une phase 
polycristalline est à éviter car les courants de fuites sont favorisés par la présence de joints de grains. Pour 
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les nœuds de 22 à 10 nm, l’épaisseur d’oxyde requise est de 2 nm environ (3-4 monocouches atomiques). 
Le HfO2 reste amorphe même après recuit à haute température. 

 

Afin de connaitre quelques propriétés physico-chimiques importantes, et de mieux comprendre son 
utilisation dans la microélectronique, nous présentons ci-dessous quelques données concernant le HfO2.  

Dans la section précédente, il a été précisé qu’en microélectronique, dans le cas d’un transistor MOS de taille 
inférieure à 28 nm, le HfO2 de grille, sous forme de film de 2 nm d’épaisseur, est amorphe. Mais qu’en est-
il pour un film plus épais, ou tout simplement, une céramique ? Il existe quatre principaux polymorphes du 
HfO2 : celui-ci cristallise sous forme monoclinique, orthorhombique, quadratique et enfin cubique. Trois 
des quatre structures sont présentées dans la Figure I-7 (a). Pour les phases cubiques et quadratiques, 
l’agencement des atomes est clair, il s’agit de réseaux face centrée avec des atomes d’oxygène en position 
interstitielle contenue dans la maille. Cependant, si on se réfère uniquement à la Figure I-7 (a), il est très 
difficile, pour le cerveau humain, d’appréhender l’agencement des atomes dans le réseau monoclinique. A 
noter que la coordinance est également assez complexe : si l’atome de Hf est doté d’une coordinance de 7, 
avec sept atomes d’oxygène en tant que plus proches voisins, la coordinance de l’atome d’oxygène dépend 
de la position de celui-ci. En effet, comme illustré sur la Figure I-8, les atomes d’oxygène peuvent présenter 
soit trois, soit quatre plus proches voisins. 

Tableau I.1 : Paramètres cristallins pour les réseaux monocliniques, quadratiques, et cubiques pour le HfO2 [Luo 2009]. 
 a (nm) b (nm) c (nm)  (°) 

Monoclinique 0,511 0,516 0,529 99,3 
Quadratique 0,505 0,505 0,512 90 

Cubique 0,585 0,585 0,585 90 
 

 

 

 

Figure I-7: représentation de trois des quatre principaux polymorphes du HfO2. De gauche à droite : HfO2 sous forme 
cubique ; sous forme quadratique ; sous forme monoclinique [Zhao 2002]. Les atomes de Hf sont représentés en noir, les 
atomes d’oxygène en blanc. 
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Figure I-8 : (a) : structure monoclinique du HfO2 (gris : Hf ; rouge : oxygène) avec indiqué les différentes coordinations 
autour de l’atome de Hf, et des atomes d’oxygènes en position O1 et O2. (b) : coordination autour de l’atome de Hf. (c) : 
coordination autour des atomes d’oxygènes en position O1 et O2 [Liu 2014]. 

 

A température et pression ambiante, le HfO2 cristallise selon la maille monoclinique (Figure I-9 a). En 
restant à la pression atmosphérique, il est nécessaire de monter à des températures supérieures à 1670°C 
pour obtenir une phase quadratique, puis à 2300°C pour obtenir une phase cubique. A l’inverse, en restant 
à la température ambiante, une pression supérieure à 1 Gpa serait requise pour que le HfO2 subisse une 
transformation de phase. La composition chimique n’a que peu d’effet sur la phase. En effet, l’oxyde 
d’hafnium peut théoriquement présenter une structure monoclinique avec un taux d’oxygène d’à peine 25% 
(Figure I-9 b). La conservation de la phase monoclinique a été confirmée par Traoré et al. [Traoré 2015], qui 
a simulé durant ses travaux de thèse, l’agencement des atomes au sein d’une structure monoclinique dans le 
cas d’une forte anoxie de l’oxyde. Néanmoins, sur le diagramme proposé en Figure I-9 (b), la conséquence 
d’une surabondance en oxygène sur la phase cristalline n’est pas évaluée. Dans une publication de H. 
Okamoto, la phase est montrée comme restant monoclinique pour un pourcentage atomique d’oxygène 
supérieure à 66,66% [Okamoto 2008]. 
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Figure I-9 : (a) diagramme de phase en température et en pression [Bocquillon 1968]. (b) : diagramme de phase binaire 
O/Hf [Shin 2006]. 

 

Si ces diagrammes de phases sont valables dans le cas d’un HfO2 macroscopique, sous forme de céramique 
par exemple, au niveau microscopique, la structure monoclinique n’est pas hégémonique. En effet, pour des 
couches minces, typiques de celles-utilisés dans l’industrie de la microélectronique et des nanotechnologies, 
d’autres variables sont à prendre en compte comme la technique de dépôt employée, l’épaisseur déposée, la 
nature, la température du substrat, les précurseurs utilisés... Pour des dépôts ultrafins déposés par CVD et 
plus précisément par Atomic Layer Deposition (ALD) avec des épaisseurs comprises entre 0 et 2 nm, le HfO2 
est sous forme amorphe, et le reste même après les recuits courts type « activation de dopants » (≈10 s) 
jusqu’à des températures de 1050°C. Pour des températures supérieures, la couche devient polycristalline. 
Si le dépôt se fait sur un substrat de silicium chauffé à 600°C, il est possible de déposer un HfO2 amorphe, 
jusqu’à parvenir à une épaisseur de 2,8 à 6,2 nm [Kim 2004]. Si le substrat est chauffé à 350°C, la phase 
amorphe peut résister jusqu’à une épaisseur de ≈ 8 nm [Van Der Lee 2004]. Dans le procédé de dépôt ALD 
industriel, il est utilisé un substrat chauffé à 300°C. Paradoxalement, aucune étude n’existe pour déterminer 
l’épaisseur à laquelle la cristallisation débute pour cette température. Des observations internes à l’usine de 
STMicroelectronics à Crolles font état d’une cristallisation pour des épaisseurs uniquement supérieures à 
25-30 nm dans le cas du ZrO2. Cependant, pour le HfO2, selon les connaissances internes à 
STMicroelectronics, des grains apparaissent pour des dépôts de 8 à 10 nm d’épaisseur en ALD. 
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On peut également supposer, comme il a été observé sur le ZrO2, que la transition amorphe/polycristal 
dépende de l’épaisseur de la couche [Gros-Jean 2012]. Dans des dépôts de ZrO2, des petits cristaux de taille 
nanométrique, voire inférieure, peuvent se former dans une matrice amorphe. De façon surprenante, ces 
grains ne cristallisent pas selon une phase monoclinique, mais quadratique voire cubique. Lorsque la taille 
de ces grains augmente, la phase devient alors monoclinique. La présence de structure quadratique et 
cubique dans les très petites cristallites provient du fait que la transition de phase, de type martensitique, est 
gouvernée par le gain en énergie mécanique, pour des tailles suffisamment petites. De plus d’après 
Stephanovich [Stefanovich 1994; Gottardi 2008; Bogicevic 2001] la présence de lacunes d’oxygène ou d’une sous-
stœchiométrie du ZrO2 en oxygène, favorise l’émergence de petites cristallites de phase quadratique et 
cubique. Du fait de la proximité chimique entre le ZrO2 et le HfO2, il est envisageable que ce phénomène 
puisse exister également dans l’oxyde d’hafnium. Bien que cette transition de phase soit moins étudiée dans 
cet oxyde, l’existence de petites cristallites de phase quadratique a été prouvée [Böscke 2011; Ushakov 2004]. 
Milias Liu, suggère dans sa thèse que l’existence de polymorphe quadratique dans un dépôt de HfO2 soit la 
conséquence d’une faible hypoxie du matériau (ratio O/Hf compris entre 1,9 et 2 ; 2 correspondant au ratio 
stœchiométrique). Le même chercheur a montré également l’existence de précipités d’hafnium métallique 
pour des sous-stœchiométries importantes, avec des ratios O/Hf situés autour de 1 à 1,3, [Liu 2014]. 

La structure cristalline du HfO2 est une donnée importante à connaitre, puisque les propriétés électriques 
qui intéressent le secteur de la microélectronique vont en dépendre. La constante diélectrique varie 
fortement selon le polymorphe en présence. Si la différence n’est pas flagrante entre le HfO2 amorphe (  
compris entre 18 et 22) et le HfO2 monoclinique (  compris entre16 et 25), celles-ci sont plus importantes 
dans le cas d’un HfO2 quadratique, avec selon, les sources, une constante électrique ≈ 3,5 fois supérieure à 
celle de l’amorphe ( quad. = 70, voir Tableau I.2). En imaginant élaborer un transistor avec une couche de 
HfO2 quadratique, il faudrait déposer près de 7 nm d’oxyde pour conserver la capacité du MOS constante 
(voir § I.1.3.1), contre 2 nm pour une couche de HfO2 amorphe. 

Tableau I.2 : Constante diélectrique en fonction des polymorphes du HfO2. Celles-ci varient selon les sources. 
Sources : [Y. Wang 2012] [Kechichian 2013] [Zhao 2002] 
Amorphe 18 22 – 

Monoclinique 16 25 16 
Quadratique 70 29 70 

Cubique 29 – 29 
 

La hauteur de la bande interdite, ou gap du diélectrique, est également une propriété importante pour le bon 
fonctionnement d’un transistor. Celle-ci comme la constante diélectrique varie en fonction de la structure 
cristalline du HfO2, bien que de façon moins contrastée. Les valeurs reportées dans la littérature diffèrent 
selon les études, on peut observer que de manière générale le gap soit plus faible dans le cas d’un matériau 
amorphe (5,3 à 5,5 eV) et plus fort dans le cas de la structure quadratique (5,8 à 6,4). Pour les phases 
orthorhombique et cubique, des valeurs intermédiaires sont rapportés (5,8 à 6). Concernant le HfO2 de 
structure monoclinique, les différentes évaluations de la bande interdite existantes dans la littérature donnent 
des valeurs soit similaires à la phase amorphe (5,25 à 5,65 eV), soit proches des grandeurs rapportées pour 
les polymorphes cristallins quadratique et cubique (5,7 à 5,8 eV).  

Tableau I.3 : Bande interdite, en eV, en fonction des polymorphes du HfO2. [Robertson 2004] : valeurs 
simulées.[Cheynet 2007] : (*) valeurs mesurées par spectroscopie des pertes d’énergies ; (**) : citée par Cheynet et al. 

Autre sources : (i) : [Broqvist 2007] ; (ii) : [Balog 1977] ; (iii) : [Hildebrandt 2011]. 
Sources [Robertson 2004] [Cheynet 2007] Autres sources 

Amorphe – – 5,3 – 5,8 (i) 
Monoclinique 5,8 5,3 (*) ; 5,25-5,65 (**) 5,68 (ii) ; 5,7 (iii) 
Quadratique 6,4 5,8 (**) – 

Orthorhombique 5,8 – – 
Cubique 6 5,5 (**) – 
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Précédemment, il a été mentionné que les variations de stœchiométrie en oxygène dans l’oxyde d’hafnium 
peuvent avoir un impact sur la structure de petites cristallites apparaissant au sein d’un matériau amorphe. 
Hildebrandt et al. ont montré que le gap varie en fonction de la quantité d’oxygène existante dans l’oxyde. 
En effet la bande interdite a été mesurée par photospectroscopie d’absorption sur des dépôts de HfOx 
déposés par épitaxie moléculaire réactive. Pour introduire une variation de la stœchiométrie en oxygène, le 
flux d’oxygène a été régulé durant le dépôt. Pour un oxyde hypoxique, de type HfO2-x, plus le flux d’oxygène 
durant l’élaboration du matériau est faible, plus le gap décroît. En d’autres termes, la bande interdite, 
augmente donc avec la quantité d’oxygène dans un oxyde de type HfO2-x. Un maximum est atteint lorsque 
l’oxyde est stœchiométrique, sous forme de HfO2, avec une valeur rapportée dans le Tableau I.3,. Le gap 
diminue de nouveau quand l’oxyde devient suroxygéné, sous forme de HfO2+x. Une variation de la résistivité 
de l’oxyde est également observée, elle augmente avec le flux d’oxygène utilisé durant le procédé de 
déposition. Les auteurs suggèrent, que les variations de ces propriétés électroniques de l’oxyde d’hafnium 
puissent provenir de l’existence de défauts cristallins. Dans le cas d’un matériau hypoxique, il s’agirait de 
lacunes d’oxygène, neutres ou chargées positivement, qui, en plus d’introduire des niveaux dans la bande 
interdite, provoqueraient une courbure de bande responsable de la diminution de la valeur du gap. Dans le 
cas d’un oxyde suroxygéné, la diminution du gap n’est à ce jour pas expliquée, même si Hildebrandt et al. 
émettent l’hypothèse de l’existence de défauts de type interstitiels d’oxygène pouvant également jouer un 
rôle électrique [Hildebrandt 2011]. 

Hildebrandt et al. ont montré que l’existence de défauts ponctuels tels que les lacunes d’oxygène peuvent 
avoir un impact sur des propriétés physiques de l’oxyde d’hafnium. Cependant, nous allons voir, dans les 
sections suivantes de ce chapitre, que le rôle des défauts ponctuels peut être encore plus important en 
microélectronique, dans le fonctionnement de dispositifs tels que les transistors, ou encore les mémoires 
résistives. 

 

Les couches de HfO2 contiennent de nombreux défauts. Toutefois, si certains défauts sont nuisibles, 
d’autres peuvent jouer un rôle bénéfique. 

Les premières imperfections étudiées concernent plutôt l’oxyde sous forme de céramique, il s’agit souvent 
d’impuretés. Les imperfections les plus répandues dans les céramiques sont souvent des impuretés de titane 
sous forme de TiO2 ou encore des impuretés de zirconium, en raison de l’origine du hafnium issu de 
minerais zirconifères ou titanifères [Curtis 1954]. Cependant, l’industrie de l’aéronautique, de l’astronautique 
et nucléaire, s’intéressant aux propriétés réfractaires de composés comme le ZrO2 ou le HfO2, cherchèrent 
à améliorer les propriétés de ces matériaux, notamment en tentant d’annihiler la transition entre les phases 
monocliniques, quadratiques et cubique, se produisant respectivement à 1670°C et 2200°C. En effet, le 
volume occupé par le matériau varie de 8% entre la phase monoclinique et cubique, ce qui entraine 
l’apparition de contraintes, fissures et autres fragilités mécaniques. Pour préserver un polymorphe cubique 
à température ambiante, l’astuce d’introduire volontairement certains défauts dans le HfO2 fut proposé. Les 
premières expériences furent menées avec l’introduction en position interstitielle du CaO [Curtis 1954] ou 
encore du MgO [Buckley 1968], mais la céramique obtenue avait la fâcheuse tendance de se décomposer à 
haute température. Cet inconvénient fut résolu en employant de l’oxyde d’yttrium Y2O3 comme additif. 
Celui-ci permet, contrairement aux deux précédents, de conserver la phase cubique, sans détériorer les 
propriétés mécaniques et réfractaires du HfO2 [Stacy 1971].  

Aujourd’hui, le HfO2 dopé au Y2O3 est davantage étudié pour son possible usage dans la microélectronique, 
dans l’objectif d’obtenir une permittivité plus importante : en effet, la phase cubique possède une constante 
diélectrique de 29, contre 18 pour la phase monoclinique ou amorphe (voir Tableau I.2). Un tel matériau 
fut étudié pour remplacer le SiO2 en oxyde de grille dans les transistors MOS, ainsi que pour d’autre 
dispositifs comme les capacités MIM (Metal – insulator – Metal). La haute permittivité permet d’accroitre 
davantage l’épaisseur de l’oxyde tout en conservant les propriétés électriques désirées, et donc de limiter les 
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courants de fuite (voir partie I.1.3) [Kita 2005; Zheng 2007]. Il s’agit ici d’un exemple d’une défectivité 
introduite volontairement car pouvant être bénéfique. 

Depuis que le HfO2 a été introduit dans la microélectronique et les nanotechnologies, de nouveaux défauts 
ont été observés et sont toujours en cours d’étude. Contrairement au cas de l’utilisation du HfO2 sous forme 
de céramique, en dehors des impuretés les défauts intrinsèques à la structure du matériau peuvent jouer un 
rôle majeur. Plusieurs types de défauts ponctuels sont susceptibles d’exister dans le HfO2. Ainsi, pour 
aborder une dernière fois les impuretés, Foster et al. suggèrent l’existence de plusieurs défauts de substitution 
comme des atomes de Zr remplaçant un atome de Hf. Cependant la proximité des propriétés physiques et 
chimique du Zr laisse supposer que cette substitution n’a que peu d’impact sur le diélectrique. Cependant 
d’autres substitutions pourraient être actives électriquement comme le remplacement d’un atome de Hf par 
un atome de germanium (Ge) [Foster 2002].  

Les défauts n’impliquant pas d’impuretés mais pouvant agir sur les propriétés du HfO2 sont les 
imperfections du réseau cristallin. Les lacunes et interstitiels d’oxygène font partis de ce groupe de défauts 
et peuvent influencer les propriétés électriques du HfO2. De plus, ces défauts peuvent avoir plusieurs états 
de charges. Outre les défauts liés à l’oxygène, des défauts reliés au sous réseau hafnium pourraient demeurer 
dans le diélectrique. En luminescence par exemple, Strzhemenchny et al. supposent l’existence, dans une 
couche de HfO2 sous oxygénée, d’interstitiels Hf3+, imperfection pouvant conduire à plusieurs états de 
charges également [Strzhemechny 2008][Wright 2007]. Des calculs théoriques prévoient aussi l’existence de 
lacunes métalliques, mais Foster et suggèrent qu’ils ne joueraient aucun rôle électrique, quelque soient leurs 
états de charges [Foster 2002]. D’autres défauts ponctuels plus complexes, qui pourraient jouer un rôle 
électrique sont des systèmes de lacunes d’oxygène associés à un ou plusieurs atomes d’azote [Xiong 2006]. 
Foster et al., proposent également l’existence de couples impuretés – lacunes d’oxygène [Foster 2002]. 

Ainsi, dans la communauté de la microélectronique, il est généralement admis que les imperfections 
cristallines impactant le plus les propriétés électriques du HfO2 sont les lacunes d’oxygène. Ces défauts sont 
supposés jouer un rôle électrique non négligeable dans des dispositifs de type transistor MOS, ou de type 
mémoire résistives RRAM (Resistive Random Access Memory). Dans la section suivante, une présentation 
approfondie des lacunes d’oxygène est proposée. Sont décrits les mécanismes de formation au sein d’un 
empilement de type MOS, le supposé rôle électrique, et les possibilités de caractérisation des lacunes 
d’oxygène dans le HfO2. Les caractéristiques d’autres défauts comme les interstitiels d’oxygène seront 
également présentés et discutés dans la partie I.3.5.4 et dans le reste du manuscrit.  

 

L’intérêt porté par le monde de la microélectronique aux lacunes d’oxygène provient notamment des 
difficultés rencontrées lors de l’intégration de matériaux diélectriques dans un empilement du type transistor 
MOS. Ces difficultés se sont illustrées notamment par la difficulté de contrôler la tension seuil des transistors 
HKMG, se manifestant généralement par une valeur trop élevée. Les nombreuses recherches faites pour 
expliquer cette instabilité de la tension de seuil semblent converger vers un rôle important joué par l’oxygène 
et ses défauts associés, les lacunes d’oxygène dans le HfO2. De plus, il est supposé, dans le domaine des 
mémoires résistives RRAM, que les lacunes d’oxygène puissent participer à la construction du filament 
conducteur, donc de jouer ici un rôle plutôt bénéfique [Yu 2012]. Les sections de cette partie se focaliseront 
essentiellement sur le rôle des défauts lacunaires dans les empilements de type MOS. 

 

L’une des principales constatations lors de l’utilisation de diélectriques à base d’oxyde de hafnium dans les 
empilements dits HKMG fut une difficulté de contrôler leur tension de seuil Vt. Tout d’abord la valeur de 
Vt sur les empilements HKMG est différente de celle obtenue pour un empilement classique à base de 
d’oxyde de silicium. Cet écart peut atteindre une valeur de 0,75 V, et il existe, quel que soit le matériau de 
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grille utilisé [Hobbs 2004] et est d’autant plus important avec une grille métallique [Lee 2006]. Ce décalage 
change avec le type de transistor. Si l’on compare à un empilement avec un oxyde de grille de type SiON, la 
tension de seuil a tendance à se décaler vers les valeurs négatives et peut atteindre -0,6 V dans le cas d’un 
pMOS, alors que pour un nMOS le décalage est positif et égal à +0,4 V, comme le montre la Figure I-10 ci-
dessous [Gusev 2001]. 

 
Figure I-10 : Caractéristique intensité – tension (I-V), courant entre la source et le drain en fonction de la tension appliquée 
à l’électrode de grille dans le cas d’un pMOS et d’un nMOS. Comparaison de ces caractéristiques I-V dans le cas de 
l’utilisation d’un oxyde de grille en SiON et en HfO2 [Kechichian 2013; Gusev 2001]. 

 

Ce phénomène est la conséquence du comportement du niveau de Fermi du métal de grille, qui tend à se 
déplacer vers des énergies plus hautes [Robertson 2007; Shiraishi 2006a; Shiraishi 2006b]. Ce comportement du 
niveau de Fermi est nommé « Fermi level pinning » (FLP) en Anglais, ce que l’on pourrait traduire en ces 
termes : accrochage du niveau de Fermi. Ce comportement sera décrit avec plus de précision dans la section 
suivante. 

Plusieurs causes possibles ont été alors explorées pour expliquer ces phénomènes. Il fut notamment 
soupçonné une origine impliquant les dopants de type bore, diffusant depuis le silicium dans le diélectrique 
« high-k ». Ce modèle a été réfuté récemment par Miyamura et al [Miyamura 2004]. L’origine qui fait le plus 
consensus aujourd’hui, est l’implication des lacunes d’oxygène du diélectrique, notamment les lacunes 
chargées électriquement et plus particulièrement celles de charges positives. Cette origine fut démontrée 
notamment par S. Guha et al. Au cours de leurs travaux ces chercheurs ont constaté que la pression partielle 
d’oxygène présente au cours d’un recuit d’un empilement HKMG avait un impact direct sur les propriétés 
électriques de celui-ci. En effet, plus la pression partielle d’oxygène est importante durant le recuit, plus les 
caractéristiques C-V de ces empilements se décalaient vers un potentiel positif (décalage de 0,5 V, Figure 
I-11). Guha et al. attribue ce décalage à une diminution de la quantité de charges positives dans le diélectrique 
qui seraient des lacunes d’oxygènes positives [Guha 2007]. 
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Figure I-11 : Caractéristique électrique capacité-tension mesurée sur un empilement Re/HfO2/Si (substrat) après recuit, à 
différentes pressions partielles d’oxygène. Le décalage de la tension seuil atteint une valeur de -0.3 V , pour une même 
capacité de 5×10-3 F/cm2 lorsque la pression fixée pendant le reuit décroit de deux ordres de grandeur  de 10-3 à 10-5 torr 
[Guha 2007]. 

 

D’autres effets néfastes ont été attribués à la présence de lacunes. L’un d’entre eux est un phénomène 
d’accumulation de lacunes chargées aux interfaces Substrat Si/HfO2 qui conduit à la dégradation de la 
mobilité des charges dans un transistor HKMG (partie I.3.3) [Clark 2011; Saito 2003].  

 

Avant de décrire le mécanisme de formation au sein d’un empilement, définissons ce qu’est la lacune 
d’oxygène. Le mot lacune est le terme utilisé en cristallographie pour désigner un défaut bien spécifique : 
l’absence d’un atome, sur un site normalement occupé. Dans le HfO2, cristal ionique composé d’ions Hf4+ 
et O2-, l’oxygène quittant son site laisse alors deux électrons dans le réseau à proximité immédiate.  

 

 

Les lacunes d’oxygène peuvent induire des niveaux dans la bande interdite du HfO2 et ces niveaux 
dépendent de l’état de charge de la lacune. Le processus de formation des lacunes et les phénomènes 
électriques induits par celles-ci sont dépendants de l’état de charge et de ces niveaux. 

 
Figure I-12 : Schématisation d’une lacune d’oxygène dans un cristal ionique de HfO2 [Shiraishi 2006a]. 
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Figure I-13 : Niveaux énergétiques des lacunes d’oxygène dans le gap du HfO2 en fonction de l’état de charge de la lacune, 
d’après [Tse 2007]. 

 

Selon les travaux théoriques de Tse et al. et Liu et al. [Tse 2007], la lacune d’oxygène peut avoir cinq états de 
charges différents dans le HfO2 : VO2- ; VO- ; VO ; VO+ ; VO2+ (Figure I-13). Les lacunes chargées 
positivement (VO+ ; VO2+) et les lacunes neutres (VO) induisent un unique niveau dans la bande interdite. La 
lacune neutre crée un niveau dégénéré unique, situé à 3,8 eV au-dessus de la bande de valence de l’oxyde. 
Celui-ci est occupé par deux électrons. La présence d’une lacune neutre ne modifie que de peu la position 
des atomes de Hf environnant. La distance entre atomes de Hf passe de 3,54 Å à 3,59 Å lorsqu’une lacune 
est générée entre ces atomes. Dans le cas d’une lacune positive, les ions Hf3+ subissent une répulsion depuis 
l’emplacement de la lacune, qui conduit à un élargissement des distances Hf – Hf, passant à 3,74 Å dans le 
cas d’une VO+  et à 3,90 Å dans le cas d’une VO2+. Cette relaxation des distances Hf – Hf a pour effet de 
modifier la position du niveau dans le gap, vers de plus hautes énergies. Celui-ci se situe alors à 4,7 eV au-
dessus de la bande de valence pour une lacune VO+ ; et à 5,2 eV pour une lacune VO2+ [Xiong 2005].  

Dans le cas de lacunes chargés négativement, les électrons piégés dans la lacune provoquent une distorsion 
de l’arrangement des atomes de Hf autour du défaut et donc de la symétrie locale. Cette distorsion induit 
l’apparition d’un deuxième niveau dans la bande interdite du HfO2. Ce deuxième niveau se situe à 4,9 eV 
au-dessus de la bande de valence dans le cas d’une VO- et à 5,5 eV dans le cas d’une VO2- [Xiong 2005; Tse 
2007]. 

 

Dans un empilement de type HKMG, (Substrat de silicium + HfO2 + TiN), les interactions entre films 
ultrafins sont à l’origine de la création des lacunes d’oxygène. En effet, de façon intrinsèque, il est très 
difficile pour une lacune d’oxygène de se former, car il s’agit d’un processus endothermique, avec une 
enthalpie de formation positive (ΔG1 > 0 ; l’énergie de formation serait égale à 6,38 eV selon les calculs de 
Scopel et al. [Scopel 2004]). Si l’apport d’énergie est insuffisant, les atomes d’oxygène restent donc liés au 
réseau. Cependant au sein d’un empilement HKMG, il existe plusieurs mécanismes pouvant abaisser cette 
enthalpie de formation. Selon le modèle développé par Shiraishi et Robertson [Robertson 2007; Shiraishi 
2006a; Shiraishi 2006b], l’apparition de lacunes d’oxygène suit le processus suivant : 

Oo 
∆G >↔   Vo +  O  (I.7) 

Ti + O  
∆G <↔    TiO  (I.8) 

Vo 
∆G <↔    Vo+ + − (I.9) 
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Oo + Ti ↔ Vo+ + TiO + e− (I.10.a) 

Oo + Si ↔ Vo+ + SiO + e− (I.11.b) 

 

Le processus peut être donc décomposé en trois phases : 

- La première phase, décrite par l’équation (I.7) est la formation de la lacune d’oxygène neutre, avec 
la génération d’un atome d’oxygène libre. Cette première étape est endothermique.  

- La deuxième phase, modélisée par l’équation (I.8) consiste à la diffusion de l’atome libre d’oxygène 
vers le TiN pour réagir avec l’alliage et entrainer l’apparition d’oxyde de titane sous forme de TiO2.  

- La dernière phase, décrite par l’équation (I.9), prévoit la libération des deux électrons libres relâchés 
par l’atome d’oxygène lors de la formation de la lacune.  

La deuxième et la troisième phase sont exothermiques. L’oxydation du TiN seule, bien qu’exothermique, ne 
suffit pas à rendre la création de lacunes avantageuse énergétiquement, en effet ΔG1+ΔG2 > 0. C’est la 
troisième phase qui libère l’énergie nécessaire pour rendre le processus bénéfique, avec une somme des 
enthalpies négatives. Le transfert des électrons libres vers le métal étant suffisamment exothermique pour 
rendre le processus entier, résumé dans l’équation (I.10.a), énergétiquement avantageux, avec une enthalpie 
ΔG1+ΔG2+ ΔG3 < 0. Cet avantage s’explique aussi par le fait que les niveaux des lacunes d’oxygène sont 
situés au-dessus du niveau de Fermi. L’énergie libérée durant la troisième phase, permettant au processus 
entier d’être exothermique provient d’un phénomène bien spécifique, que les chercheurs ont nommé « Fermi 
Level Pinning », que l’on pourrait traduire en français, « accrochage du niveau de Fermi » [Robertson 2007; 
Shiraishi 2006; Shiraishi 2006]. Ce mécanisme sera décrit dans le paragraphe suivant. 

L’oxygène peut également diffuser vers le substrat de Si, et oxyder celui-ci, ou venir oxygéner d’avantage la 
couche d’interface de SiO2, notamment si celle-ci est hypoxique [C. Hobbs 2003; Robertson 2007; Akasaka 
2006]. Une augmentation de l’épaisseur de la silice interfaciale est même observée [Kechichian 2013]. Cela 
suggère que la réaction chimique peut avoir lieu également avec le Si, ce qui permet au TiN de récupérer des 
électrons. Le SiO2 remplace alors le TiO2 dans l’équation de réaction (I.10.a). 

 

Le phénomène Fermi Level Pinning trouve justement sa source dans le fait que les lacunes d’oxygène sont 
créatrices de niveaux dans la bande interdite du HfO2. Dans le diagramme de bande d’un empilement du 
type HKMG, le niveau d’énergie de la lacune d’oxygène est supérieur au niveau de Fermi du métal EF,M 
(représenté dans le cas de cette étude par du TiN). Ce niveau, correspondant à une lacune neutre, est occupé 
par deux électrons (Figure I-14 a). Ces deux électrons quittent le niveau, et transitent vers le métal. En 
voyageant vers le métal, les électrons « tombent » vers le niveau de Fermi de celui-ci, et perdent donc de 
l’énergie (Figure I-14 b). Cette énergie libérée par la chute des électrons dans le métal permet donc au 
processus de formation des lacunes d’oxygène d’être exothermique. Le transfert des électrons conduit à une 
lacune doublement positive (VO2+). 
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Figure I-14 : représentation schématique du mécanisme du Fermi Level Pinning. 

 

L’apparition de lacunes VO2+ et le transfert des électrons du côté du métal a pour conséquence la création 
d’un plan dipolaire (plan de charges positives juxtaposé à un plan de charges négatives) à l’interface 
HfO2/TiN. En effet, les électrons du côté du métal sont attirés par les charges positives des lacunes restées 
dans le HfO2. Les électrons s’accumulent dans les régions proches de l’interface pour créer des charges 
image aux lacunes positives. La création de ce dipôle induit la modification du niveau de Fermi du métal, 
élevant sa position énergétique (Figure I-14 c). Le mécanisme cesse lorsque l’écart énergétique entre le 
niveau de la lacune d’oxygène et le niveau de Fermi n’est plus suffisant pour permettre au processus d’être 
exothermique, et donc de se poursuivre. La modification du niveau de Fermi du métal entraine donc la 
modification du travail de sortie du métal, le plan dipolaire entraine un décalage des bandes au niveau de 
l’interface HfO2/TiN, ce qui impacte directement la valeur de la tension de seuil du transistor [Hobbs 2003; 
Akasaka 2006; Shiraishi 2006a; Shiraishi 2006b; Robertson 2007]. 

 

Dans la littérature, plusieurs chercheurs se sont intéressés à un mécanisme alternatif ou complémentaire au 
Fermi Level Pinning en étudiant l’interface HfO2/Si. Dans ce processus de création de lacunes d’oxygène dans 
le HfO2, les atomes d’oxygène oxydent uniquement le métal de grille, et non pas le substrat, et cette déplétion 
de l’oxygène concerne également la petite couche de SiO2 située à l’interface HfO2/Si. En effet, un HfO2 
sous-oxygéné va entrainer la diffusion de l’oxygène contenu dans le SiO2 d’interface vers l’oxyde métallique, 
provoquant l’apparition de lacunes d’oxygène. 

Dans le SiO2 : Oo 
∆G ′>→    Vo +  O  (I.12) 

Dans le HfO2 : Vo + O  
∆G ′< →      Oo (I.13) 

 

Le mécanisme se déroule en deux phases : une phase où les atomes d’oxygène se détachent spontanément 
du SiO2 pour migrer vers le HfO2 déficient, tout en laissant des lacunes dans l’oxyde d’interface. Cette 
première phase seule, est endothermique, a n’a que peu de chance de se produire. C’est ainsi que comme 
pour le Fermi Level Pinning, le phénomène se réalise pendant le recuit d’activation des dopants, grâce à l’apport 
d’énergie thermique. De plus Bersuker et al. suggèrent qu’à l’interface, les liaisons Si-O sont sous contraintes 
et donc plus fragiles, celles-ci peuvent alors se briser et relâcher plus facilement les atomes d’oxygène La 
deuxième phase concerne la recombinaison des atomes d’oxygène avec les lacunes déjà existantes dans le 
HfO2 [Bersuker 2006; Choi 2008]. 

Ces lacunes d’oxygène générées dans SiO2, sont associées à des niveaux dans le gap du SiO2, comme pour 
le HfO2. À la différence de l’oxyde métallique, les lacunes dans le SiO2 d’interface sont dans un premier 
temps neutre, ce qui induit un niveau, proche de la position énergétique de la bande de conduction du 
silicium. Cette configuration électronique, ainsi que la proximité avec ces défauts et le canal du transistor a 
pour conséquence le piégeage de porteurs de charges provenant de ce dernier. Comme dans le cas du HfO2, 
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les lacunes se chargent positivement de façon préférentielle. La couche de SiO2 interfaciale chargée induit 
un changement de la quantité de charge Qox et donc de la capacité Cox intervenant dans le calcul de la tension 
seuil du transistor [Bersuker 2006; Kechichian 2013]. 

 

Les phénomènes à l’origine de la formation des lacunes d’oxygène dans les films minces de HfO2 au sein 
d’un empilement HKMG sont influencés par deux matériaux, le métal jouant le rôle d’électrode de grille, et 
le substrat, jouant également le rôle de canal à électron.  

Plusieurs études prennent en compte la nécessité de l’apport thermique du recuit pour déclencher la création 
de lacunes d’oxygène du matériau [Shiraishi 2006a; Shiraishi 2006b; Bersuker 2010]. Dans sa thèse, A. 
Kechichian propose même des températures minimales de traitement thermique pour déclencher la création 
de lacunes. Celui-ci observe une croissance de l’oxyde interfaciale dès 450°C et mesure, par XPS, l’apparition 
de dipôles aux interfaces, en accord avec le phénomène du Fermi Level Pinning, dès 600°C. De plus, il a été 
déterminé que la cinétique de réaction est la plus forte durant les dix premières secondes du recuit, ensuite, 
celle-ci ralentit fortement probablement limité par un phénomène de diffusion de l’oxygène. Un dipôle est 
mis en évidence du côté de l’interface Si/silice interfaciale, donnant du crédit au mécanisme proposé par 
Besuker et al., et suggérant la simultanéité des deux phénomènes (réaction avec l’électrode à l’interface 
HfO2/TiN, et réaction avec le SiO2 d’interface).  

L’atmosphère du recuit est également importante. En effet il a été proposé par Guha et al., et montré par A, 
Kéchichian, qu’une faible quantité d’oxygène dans l’atmosphère de recuit suffit pour impacter le processus. 
Dans un empilement type HKMG, le TiN, durant le traitement thermique, catalyse alors la réduction du 
dioxygène ambiant en O2-. Ces ions diffusent dans le HfO2 pour oxyder le substrat et faire croitre la couche 
d’oxyde interfaciale, laissant, dans le high-k, des lacunes d’oxygène. Selon ce modèle une faible quantité 
d’oxygène dans l’atmosphère de recuit, permet d’entretenir un temps le phénomène du Fermi Level Pinning 
[Guha 2007; Kechichian 2013]. Cependant, le mécanisme de création et de subsistance de lacunes d’oxygène 
alors qu’il existe un apport continu d’oxygène, n’est ici, pas clair. Néanmoins, dans ses travaux de thèse, A. 
Kechichian montre l’existence de dipôle prédit dans le cas de l’existence du Fermi Level Pinning malgré la 
réduction de l’oxygène ambiant, dans un empilement recuit sous atmosphère de N2 de 500 Pa, contenant 
des traces d’O2 à hauteur de 1 ppm. Toutefois il est possible qu’une pression partielle comprise entre 10 ppm 
et 100 ppm suffise pour combler la majeure partie des lacunes d’oxygène dans le HfO2 [Cartier 2010]. 

Plusieurs moyens existent donc pour agir sur la concentration de lacunes. La création de lacunes d’oxygène 
s’opère lors de traitements thermiques à températures élevées, supérieure à 600°C. Il n’est pas nécessaire 
que celui-ci soit long, dix secondes suffisent, la cinétique de réaction étant limitée ensuite par la diffusion de 
l’oxygène. L’atmosphère de recuit est également importante, puisque 1 ppm de dioxygène suffit pour 
diffuser au sein de l’empilement. Pour obtenir une forte concentration de lacunes d’oxygène, un traitement 
thermique dans une atmosphère appauvri en oxygène résiduel semble recommandé. Dans le cas où une 
minimisation de la concentration de lacunes est recherchée, il possible alors d’effectuer un recuit à faible 
température, dans une atmosphère contenant une pression partielle d’oxygène importante, supérieure à 
100 ppm de la pression totale. D’autres techniques peuvent être utilisées, comme l’ajout d’une fine couche 
métallique faisant office de barrière à la diffusion de l’oxygène, à l’interface Hf/TiN.  

 

 

Une question légitime se pose alors : est-il possible d’observer le comportement de l’oxygène et des défauts 
associés comme la lacune d’oxygène. La capacité de déterminer non seulement la concentration des lacunes, 
mais également leur position au sein de l’empilement, permettrait de valider ou non les mécanismes décrits 
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précédemment. D’après les études menées sur d’autres matériaux que le HfO2, plusieurs techniques 
pourraient permettre à priori l’observation et l’analyse de tels défauts : 

- La Spectroscopie d’annihilation de positons : cette technique utilise un faisceau de positons 
(antiparticule de l’électron) pour sonder la matière. Cette particule a tendance à être piégée par des 
imperfections dites de « volumes libres » comme les lacunes. Une description bien plus avancée de 
cette technique est faite dans le chapitre II, et l’état de l’art sur le HfO2 est présenté dans la prochaine 
section. 

- La microscopie électronique en transmission (MET), via la spectroscopie des pertes d’énergies des 
électrons (Electron Energy Loss Spectroscopy ou EELS). Le principe est de sonder la matière avec un 
faisceau d’électrons dans une colonne MET. Lorsque ceux-ci traversent le matériau, les électrons 
sont soumis à des interactions inélastiques, responsables de la perte de l’énergie cinétique incidente 
sur une partie des particules. Les pertes d’énergies ont plusieurs origines dont certaines sont en 
corrélation avec la structure électronique du matériau. Les lacunes d’oxygène, en modifiant la 
structure électronique du HfO2, sont potentiellement observables en EELS. Une description plus 
détaillée de la technique est faite dans le chapitre II, et un état de l’art sur le HfO2 est présenté dans 
la section suivante. 

- Les techniques de luminescence s’appuient sur le principe suivant : une luminescence peut être 
générée dans un matériau (en général semi-conducteur) en excitant un électron de la bande de 
valence et en lui apportant assez d’énergie pour transiter vers la bande de conduction. Lorsque 
l’électron se désexcite, en retournant vers la bande de valence, celui-ci émet un photon de longueur 
d’onde proportionnelle à la perte d’énergie liée à la désexcitation. L’électron peut alors se désexciter 
en plusieurs étapes, en transitant par un niveau vide présent dans la bande interdite (les niveaux 
créés par des lacunes d’oxygène, par exemple). Certaines de ces transitions peuvent conduire à 
l’émission de photons d’énergie inférieure à celle de la largeur de la bande interdite. Comme pour 
les précédentes techniques, un état de l’art et une description sont proposés dans la section suivante 
et dans le chapitre II respectivement. 

D’autres techniques non abordées dans ce manuscrit existent et ont été tentées dans la littérature : 

- L’ellipsométrie spectroscopique (SE) : comme pour la luminescence, cette technique est 
potentiellement sensible à la présence de niveaux dans le gap, induits par la présence de défauts 
ponctuels comme les lacunes d’oxygène. La technique consiste à envoyer une onde polarisée sur 
l’échantillon à analyser, et à mesurer la modification de l’état de polarisation après réflexion par sa 
surface. Les paramètres mesurés sont alors les « angles ellipsométriques », contenant les données 
relatives aux modifications de l’état de polarisation des ondes réfléchies. Il est alors possible de 
remonter par traitement numérique à la partie imaginaire du coefficient diélectrique. Celle-ci 
caractérise l’absorption du matériau. Il est alors possible de déterminer les états d’absorption dans 
le gap d’un matériau semi-conducteur ou diélectrique. Cette technique est décrite de façon 
approfondie dans les sources suivantes : [Keita 2012; Fujiwara 2007]. 

Deux papiers montrent les résultats obtenus pour des couches de HfO2 : de raies d’absorption dans 
le gap du diélectrique ont été observées pouvant correspondre à l’existence de lacunes d’oxygène 
[Ferrieu 2007; Price 2012]. Cependant cette technique nécessite de connaitre, certaines 
caractéristiques du dépôt analysé, comme son épaisseur à l’angström près, son gap, au dixième 
électronvolt près…De plus les parties imaginaires des coefficients diélectriques varient énormément 
selon les paramètres initiaux employés lors du traitement des données.  

Des essais ont tout de même été réalisés dans le cadre de ces travaux, sans grand succès en raison 
de limites instrumentales, des résultats finaux fortement dépendants de l’ajustement de données 
expérimentales, et de matériaux certainement trop pauvres en lacunes d’oxygène (voir les 
discussions dans le chapitre II. ? dédié à la caractérisation des matériaux étudiés). 
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- La résonance paramagnétique électronique (RPE) : cette technique consiste à appliquer un champ 
magnétique sur le matériau à analyser. Le principe repose sur l’effet Zeeman : soumis à un champ 
magnétique, les spins vont subir le phénomène de « levée de dégénérescence ». Plus précisément, 
les niveaux d’énergies d’un spin S, se divisent 2S + 1 niveaux. Un électron peut alors osciller entre 
les deux niveaux en absorbant ou en émettant un photon. L’énergie du photon émis est fonction, 
entre autres, du champ magnétique incident, et du facteur de Landé. Ce dernier diffère alors en 
fonction de l’environnement orbital sondé. Pour un défaut considéré, on obtient une résonance 
particulière en fixant la fréquence de l’onde associée au photon émis, et en variant le champ 
magnétique. 

La RPE est une technique très sensible, cependant, seules les lacunes Vo+ et Vo- sont aptes à être 
détectées par cette méthode. En effet, une résonnance ne peut être obtenue que lorsqu’un seul 
électron occupe le niveau d’une lacune. De plus, les lacunes ne doivent pas être regroupées par 
paire. 

Les études faites par RPE dans le cadre de la technologie MOS sont rares et concernent 
essentiellement le silicium, le SiO2 et l’interface Si/SiO2 [Bersuker 2010; Ryan 2005].  

- D’autres techniques, comme la spectroscopie de photoémission X (XPS) peuvent être sensibles aux 
effets indirects des lacunes d’oxygène dans le cadre des technologies MOS. La photoémission X est 
en effet sensible à la présence de champs électriques dans les empilements de type MOS, et permet 
de mettre en avant et d’apporter des preuves de l’existence de mécanismes comme le Fermi Level 
Pinning. Une investigation complète sur ce sujet fut menée par A. Kéchichian au cours de sa thèse 
[Kechichian 2013]. 

 

Avant de plonger dans l’état de l’art concernant la caractérisation de lacunes, cette section débute par une 
brève présentation de la spectroscopie d’annihilation de positons. Une description complète de la technique 
est reportée dans le chapitre II. 

La spectroscopie d’annihilation de positons (Positron annihilation spectroscopy ou PAS) est une technique 
particulièrement intéressante pour la caractérisation de volumes libres dans les solides, des défauts lacunaires 
aux pores de taille nanométrique. Méthode non destructive, le PAS fait appel à un faisceau de positons pour 
sonder la matière. Pour la détection de volume libre, la technique s’appuie sur deux propriétés essentielles 
du positon : sa capacité à être piégée dans ces volumes libres au sein du matériau et sa capacité à s’annihiler 
avec des électrons du milieu, ce qui permet de sonder la structure électronique des matériaux. Les 
caractéristiques d’annihilations mesurées dépendent principalement de deux facteurs : de la densité 
électronique vue par le positon et de la distribution des quantités de mouvement des électrons qui 
s’annihilent avec la particule. Cette technique permet ainsi de déterminer les propriétés des défauts lacunaires 
à l’échelle atomique : nature du défaut (monolacune, bilacune, trilacune…), sa charge et son environnement 
chimique. La PAS a fait ses preuves sur de nombreux matériaux, comme le silicium ou certains métaux 
alliages métalliques où les volumes libres ont été détectés, identifiés et quantifiés. Deux caractéristiques 
d’annihilation sont couramment étudiées. Le temps de vie des positons est mesuré grâce à un spectromètre 
de temps de vie (PALS : positron annihilation lifetime spectroscopy) inversement proportionnel à la densité 
électronique locale du matériau, il croit lorsque le matériau présente des lacunes. La distribution des 
moments des paires électron-positon annihilées est accessible par spectrométrie d’élargissement Doppler 
(PAS-DBS). Un des avantages de cette technique est la possibilité de générer des faisceaux de positons 
monocinétiques lents qui permettent de sonder les couches minces. 

Bien qu’il soit supposé que les lacunes d’oxygène dans le HfO2 participent au phénomène d’instabilité de la 
tension de seuil dans un transistor HKMG, ou bien, contribuent à la formation d’un filament conducteur 
dans une mémoire de type RRAM, cet oxyde métallique n’a été que très peu étudié par PAS, et les 
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publications portant sur ce sujet sont rares. Cette faible abondance de travaux en PAS sur le HfO2 provient 
certainement du peu d’application appelant au dépistage de défauts cristallins dans HfO2 en dehors de la 
microélectronique. Néanmoins, la littérature contient quelques papiers portant sur l’étude de films minces 
de quelques nanomètres en vue d’une application en microélectronique. 

 

Une équipe de chercheurs appartenant à l’Université de Tsukuba et dirigée par A. Uedono, a publié quelques 
travaux concernant la caractérisation par PAS-DBS et PALS de composés de hafnium destinés à la 
microélectronique. Les matériaux principalement étudiés sont des alliages de type HfAlO, HfSiO, HfSiON 
ainsi que du HfO2. Les études se sont focalisées sur des empilements composés de hafnium d’épaisseur 
3 nm sur des substrats de Si (composé de hafnium (3 nm)/ Si) ou bien sur des structures TiN ou Poly-Si 
(5 nm)/Composés de hafnium (3 nm)/Si.  Plusieurs facteurs pouvant impacter les films de matériaux à base 
de hafnium ont été étudiés comme l’ajout d’une couche de poly-Si ou de TiN, l’impact d’un recuit, d’une 
exposition à une atmosphère riche en oxygène ou en azote.  

Les mesures PAS effectuées sur HfAlSi ou bien sur HfSiO, suggèrent une amélioration de la qualité des 
couches après traitement thermique. En effet, en accord avec les épaisseurs déposées, la structure des films 
est une phase amorphe, et ceux-ci ne cristallisent pas ou peu après traitement thermique (pas de pics visibles 
en diffraction de rayons X) [Uedono 2004a]. Cependant, les mesures PAS révèlent des différences notables 
avant et après recuit, indiquant des modifications de la matrice amorphe après traitement thermique. 
L’équipe de chercheurs interprète ces changements par la réduction, durant le traitement thermique, des 
volumes libres dans les dépôts de diélectriques à base de hafnium. Il est supposé également que des atomes 
provenant des impuretés puissent diffuser puis combler les vides [Uedono 2004b]. Ces volumes libres, ont, 
selon Uedono et al., une taille trop importante pour correspondre à des défauts ponctuels comme des lacunes 
d’oxygène, les dimensions seraient plus en concordance avec des clusters de lacunes, ou des petites cavités. 
Toujours d’après les mesures PAS, l’exposition à une atmosphère riche en oxygène durant le traitement 
thermique semble provoquer également la réduction de la taille des volumes libres dans les films de 
composées à base de hafnium [Uedono 2005]. Si le recuit semble bénéfique concernant la qualité de films de 
HfAlSi ou de HfSiO ; dans le cas d’un dépôt de HfSiON, le traitement thermique semble responsable de 
l’introduction de défauts de type volume libre dans la couche. De plus l’effet est exacerbé par la montée en 
température. Encore une fois, les résultats PALS suggèrent la présence de volumes libres de tailles 
supérieures à celles de monolacunes [Uedono 2007a]. 

Sur le HfSiON, les effets de la nitruration ont été investigués par les chercheurs de l’Université de Tsukuba 
dans [Uedono 2006a; Uedono 2006b]. Les mesures PAS ont révélé que la nitruration du HfSiO provoquait, 
lorsque le matériau n’est pas traité thermiquement, une diminution des défauts du type volume libre. 
Cependant, pour le HfSiON, après recuit, les caractéristiques d’annihilation rapportées par le PAS, indiquent 
que la concentration et la taille des volumes libres augmentent par rapport à un HfSiO. Il est suggéré que 
l’azote, puisse avoir un effet catalytique durant le recuit, facilitant la formation de lacunes et de volumes 
libres plus importants comme des agglomérats de lacunes. Les mécanismes d’action de l’azote pour catalyser 
la formation de défauts comme les lacunes n’est pas vraiment clair, plusieurs hypothèses ont été posées : 
l’incorporation d’azote provoque une diminution de l’énergie de formation de lacunes d’oxygène, 
l’accouplement des atomes d’azotes avec les lacunes d’oxygène… Une autre hypothèse, excluant l’effet 
catalytique de l’azote sur la formation de volume libre, est émise, suggérant tout simplement que 
l’incorporation d’azote change la matrice amorphe du HfSiO, ce qui a pour effet d’accroitre les vides 
intrinsèques. Enfin, les auteurs évoquent que la dégradation de la qualité du film de HfSiON puisse trouver 
son origine dans la multiplication de bi-lacunes métallique Hf–Si  ou bien de bi-lacunes Hf et oxygène 
[Uedono 2007a]. 

Malgré ces études, les résultats concernant le HfO2 seuls sont peu nombreux. Uedono et al. ont tout de 
même analysé ce matériau d’abord par PALS. Le temps de vie extrait d’une céramique pure à 98% [Uedono 
2005] comprend deux composantes, une correspondante potentiellement au temps de vie intrinsèque du 
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HfO2 et une plus élevée, correspondant à un volume libre de taille plus importante que de simples lacunes. 
Uedono et al. suggèrent que ce temps de vie puisse correspondre à des vides situés aux joints de grain [Uedono 
2005]. 

Les mêmes auteurs ont également publié des travaux faits sur films minces aux dimensions typiques de la 
microélectronique. L’empilement étudié concerne à nouveau un dépôt d’oxyde de 3 nm sur un substrat de 
Si (HfO2 (3 nm)/Si ou bien une structure TiN (5 nm)/HfO2 (3 nm)/ Si. Le HfO2 est déposé par ALD. Les 
mesures PAS suggèrent la présence de charges négatives dans le HfO2 avant dépôt de TiN, puis la présence 
de charges positives une fois le TiN ajouté. L’explication apportée à ces observations est la formation de 
lacunes d’oxygène facilitée par l’incorporation d’azote, la génération d’électrons lors de la perte de l’atome 
d’oxygène, et la migration de ces électrons vers le TiN, créant ainsi des lacunes chargées positivement. A 
noter que ce mécanisme n’est autre que celui du « fermi level pinning » développé par Shiraishi et al. et présenté 
dans la section I.3.1. La suggestion de charges négatives ou positives dans le HfO2 s’appuie sur le traitement 
numérique des caractéristiques d’annihilation mesurées, dont les résultats proposent l’existence d’un champ 
électrique dans le substrat, à proximité de l’interface HfO2/Si, consécutif à l’apparition d’une zone de 
déplétion. Ce champ présenterait une orientation différente en fonction de la présence de charges positives 
ou négatives dans le HfO2. Le champ serait alors orienté vers la surface en cas de charges négatives, et vers 
l’intérieur du substrat en cas de charges positives [Uedono 2007b]. 

 

En dehors des investigations d’Uedono et al., très peu de chercheurs se sont penchés sur le HfO2 d’une 
manière générale, et le nombre de publications se comptent alors sur les doigts d’une main. 

Néanmoins, des travaux ont comparés des mesures PAS avec des mesures en spectroscopie ellipsométrique 
(SE) faites sur des films de HfO2 dans l’objectif d’évaluer l’influence des paramètres de dépôt sur la qualité 
du matériau élaboré [Ma 2011]. Le HfO2 est déposé par PVD, plus précisément par pulvérisation 
cathodique. Ma et al. démontrent au cours de ses travaux une corrélation entre les paramètres définissant les 
caractéristiques d’annihilation et l’indice de réfraction déterminé par SE. En effet, plus le matériau est dense, 
plus les paramètres d’annihilation semblent indiquer un matériau pauvre en volume libre et plus l’indice de 
réfraction sera élevé. Ma et al. restent prudent sur les défauts en présence dans le HfO2, parlant « d’open volume 
defect », littéralement « défauts de vide », ou volumes libres comprenant les lacunes mais aussi d’autres défauts 
comme des ensembles de lacunes, de nano-cavités [Ma 2011]…  

Une équipe de l’Université de Trente, Brusa et al. s’est intéressée brièvement au HfO2 et a soumis ce matériau 
au PAS. Ainsi, Brusa et al. a révélé la sensibilité de la mesure PAS à la stœchiométrie du HfO2. En effet, il a 
été constaté, sur un même dépôt, des caractéristiques d’annihilation différentes entre un échantillon recuit 
sous atmosphère d’oxygène et un échantillon recuit sous vide. Les auteurs supposent que cette variation est 
due à l’apparition d’interstitiel d’oxygène dans le HfO2 lors du traitement thermique sous O2. Brusa et al. 
suggèrent par ailleurs, que des lacunes d’oxygène sont créées pendant le recuit sous vide. Néanmoins, 
comme pour les recherches de Uedono et al. ou de Ma et al. ces interprétations restent à l’état d’hypothèses 
dans ces travaux [Brusa 2007].  

 

Comme pour le PAS, avant de s’intéresser directement à l’état de l’art concernant la recherche de lacunes 
d’oxygène par EELS dans le HfO2, intéressons-nous d’abord brièvement au principe de la mesure. Une 
description de la technique plus approfondie est proposée dans le chapitre II. 

Comme introduit dans le paragraphe I.3.5.1, la spectroscopie des pertes d’énergie des électrons ou EELS 
(pour Electron Energy Loss Spectroscopy en anglais) consiste à mesurer la perte d’énergie que subissent les 
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électrons, initialement monocinétique, en traversant un échantillon, au sein d’une colonne MET. En effet, 
lorsqu'un faisceau d'électrons traverse un échantillon, typiquement, une lame de quelques dizaines de 
nanomètres d’épaisseur, les particules interagissent avec la matière. L’une de ces interactions conduit à une 
perte d’énergie selon le mécanisme suivant :  

En intéragissant avec le nuage électronique de l’atome, l’électron provoque la transition d’un électron vers 
un niveau d’énergie supérieur. L’énergie perdue par l’électron incident permet de remonter à l’état 
d’excitation des atomes du matériau traversé. Elle est donc caractéristique et permet une identification des 
éléments composant l'échantillon. L’interaction s’opérant avec les nuages electroniques des atomes, la perte 
d’énergie permet également de remonter à la structure électronique d’un matériau. Lors de la mesure, on 
distingue généralement deux types de pertes :  

- Les pertes faibles ou « low loss » (ΔE < 50 eV) correspondant généralement aux transitions 
électroniques intra ou inter-bandes, de bandes de valence, ou aux plasmons.  

- Les pertes fortes ou « high-loss » (ΔE > 50 eV), correspondant généralement aux transitions de 
niveaux de cœurs. 

Le profil des pertes d'énergie autour d'une région d'ionisation n'est pas abrupt, car les électrons, après avoir 
subi une perte en ionisant l'atome, sont soumis à de nouvelles pertes par diffusion sur d'autres électrons du 
cœur ou des plasmons, ce qui donne lieu à des profils très divers, caractéristiques des éléments et de leur 
environnement. 

 

La spectroscopie des pertes d’énergie a de nombreuses applications. Bien entendu on retrouve l’analyse 
chimique, utilisé dans l’étude d’alliages métalliques ou encore dans le cadre de la physisorption et 
chimisorption. L’EELS permet également d’étudier les propriétés même d’un matériau, et donc d’analyser 
l’architecture même de la matière comme la structure électronique, les liaisons atomiques, les états de 
surfaces… Ainsi, cette technique de spectroscopie peut être employée pour une investigation de la 
défectivité d’un matériau.  

Plusieurs types de défauts cristallins ont été dépistés et étudiés par EELS. Les dislocations, ont été étudiées, 
par exemple, dans le GaAs, la présence de ce défaut étant révélé par le spectre de perte faible [Batson 1986]. 
L’EELS a permis de détecter également des défauts plus complexes, comme la présence d’oxygènes 
adsorbés aux joints de grains d’un oxyde de baryum, de cuivre et d’yttrium (matériau plus connu sous le 
nom de YBCO). Cette détection fut possible grâce à analyse des pertes fortes correspondant au seuil K de 
l’oxygène [Zhu 1993]. La spectroscopie EELS peut être également performante sur des imperfections de 
petites tailles, ou plus exactement sur des défauts ponctuels (à l’échelle d’un unique atome). Ainsi, des 
mesures EELS ont montré que l’irradiation d’halogénures métalliques est responsable de la création 
d’anomalies telles que des lacunes ou des interstitiels d’éléments halogènes [p393 dans Egerton 2011].  

Pour ce qui est des lacunes, les études par EELS focalisées sur ce type de défaut ne semblent pas abonder 
dans la littérature. Beaucoup de papiers font mention de la défectivité de type lacunaire, mais dans une 
analyse plus générale sur les imperfections d’un matériau. Par exemple en étudiant l’impact d’une 
implantation de lithium dans du manganèse, la spectroscopie de pertes faible semble suggérer la présence 
de lacunes d’oxygène, créées pendant le recuit [Wu 1992]. Néanmoins, Wu et al., tentèrent de référencer les 
états de charges des lacunes et montrèrent l’existence d’agrégat au travers des spectres EELS « low loss ».  

Dans des pérovskites de type SrTiO3, dopés en fer, il a été constaté que certains pics au seuil K de l’oxygène 
gagnaient en intensité en fonction de la concentration de fer ajouté dans le matériau. De plus, il a été observé 
que lors de recuits en milieux présentant un taux variable d’oxygène, la disparition d’un épaulement après 
traitement thermique dans un milieu pauvre en oxygène. Cet épaulement reflèterait alors la présence 
d’oxygène en bonne place dans la maille cristalline. Sa disparition après recuit en atmosphère anoxique, serait 
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corrélée à une forte concentration de lacunes d’oxygène [Steinsvik 1997]. Steinsvik et al. émettent l’hypothèse 
que l’épaulement pourrait régresser avec la croissance de la concentration en lacune d’oxygène  

Enfin, avec l’introduction de nouveaux matériaux dans la microélectronique, les difficultés d’intégration 
associées, impliquent une augmentation du nombre d’études sur la défectivité employant la spectroscopie 
des pertes d’énergie. Ce qui est le cas avec les nouveaux diélectriques comme le HfO2. 

 

Avant d’entrer dans les détails même de l’analyse des imperfections du HfO2, il est nécessaire de comprendre 
la structure fine du spectre acquis sur ce matériau. Il s’agit de pertes fortes correspondant au seuil K de 
l’oxygène, appelé également « seuil O-K » ou « O-K edge » en anglais. Ce seuil est typiquement situé autour 
de 534 eV. La partie du spectre analysé comprend le seuil en lui-même ainsi que l’ensemble des structures, 
pics et formes situés à moins de 50 eV de ce seuil Ce type de spectre est appelé en anglais « Electron Loss 
Near Egde Structure » (ELNES). Cette partie du spectre a la particularité de refléter une densité électronique 
partielle des niveaux inoccupés révélatrice des orbitales moléculaires du HfO2, et notamment des orbitales 
5d du Hf et 2p de l’oxygène. 

 
 
Figure I-15 : Diagramme de l’orbitale moléculaire nd au sein d’un oxyde métallique. Ce diagramme peut être représentatif 
de l’orbitale 5d du hafnium, hybridée avec l’orbitale 2p de l’oxygène. [Bersuker 2004]. 

 

Classiquement, pour une configuration octaédrique de ligands (ici les ions O2-) autour d’un atome métallique, 
la structure électronique consiste en la présence d’orbitales d dégénérées, séparées en deux groupes : les 
orbitales t2g et eg, tel qu’illustré dans la Figure I-15. La théorie du champ cristallin s’appuie sur un modèle 
électrostatique prenant en compte la répulsion entre les électrons d de l’atome métallique et les électrons du 
ligand. Cette interaction a pour conséquence de regrouper les orbitales d en deux parties : 

- t2g, regroupant les orbitales peu perturbées par les électrons du ligand 
- eg, regroupant les orbitales déstabilisées par le nuage électronique du ligand. Ce groupe d’orbitale eg 

voit son énergie augmentée par rapport au groupe t2g, d’où la dégénérescence.  

Pour le HfO2, Cette séparation t2g et eg est parfaitement visible lors de la simulation d’une densité d’état 
partiel dans un cristal cubique, cela s’explique par la coordination octaédrique autour de l’atome de Hf, 
associé à une symétrie Oh [Rauwel 2012; Mizoguchi 2009], ainsi que dans la Figure I-16.   
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Figure I-16 : Densité d’état simulée au LETI pour une orbitale 5d d’un HfO2 monoclinique. Les deux composantes d-eg 
et d-t2g apparaissent, mais ne sont pas strictement séparées comme pour un cubique ou quadratique (voir paragraphe suivant). 

 

 

Dans la littérature scientifique, les pertes fortes correspondant à l’oxygène dans le HfO2 ont été relativement 
bien étudiées aussi bien sur un plan expérimental que théorique. Plusieurs études ont notamment mis en 
évidence la contribution due aux phases en présence dans le HfO2. Pour un HfO2 cristallin, le spectre 
présente une forme complexe avec un pic dédoublé. L’écart entre les deux pics est d’environ 3 à 4 eV. La 
forme complexe de ce spectre est révélatrice de la structure électronique locale autour de l’atome d’oxygène, 
avec la présence d’un trou de cœur. Les pertes d’énergies correspondent ici à aux transitions électroniques 
du niveau de cœur 1s de l’oxygène vers la bande de conduction du HfO2, représentée principalement par 
les niveaux 5d du hafnium [Wilk 2003; Wang 2010; Calka 2013]. Cette forme complexe est une indication 
directe d’une hybridation locale entre l’orbitale 2p de l’oxygène et l’orbitale 5d du hafnium, et plus 
précisément de ses deux composantes, distinctes, d-eg et d-t2g. De ce fait, l’allure du spectre dépend de la 
répartition des atomes d’oxygène autour de l’atome de Hf [Rauwel 2012; Mizoguchi 2009]. 

Ainsi une étude par simulation menée par Mizoguchi et al. a pu mettre en évidence la variation de la forme 
du seuil O-K dans le HfO2 selon sa phase cristallographique (Figure I-17). Pour chaque phase, deux pics 
principaux sont identifiables A et B correspondant respectivement à la composante d-eg et d-t2g du Hf. Sont 
identifiés également trois autres formes mineures C, D et E : C pourrait être défini comme étant un troisième 
pic mais d’intensité bien plus faible que les deux premiers ; D et E, sont des épaulements de très faible 
intensité. C, D et E proviendraient de l’hybridation de l’orbitale 2p de l’oxygène avec respectivement, les 
orbitales 6s, 5p et 4f du Hf [Rauwel 2012; Mizoguchi 2009].  

Pour un HfO2 cubique et quadratique, un spectre de forme très similaire est obtenu pour les deux 
polymorphes, seul un léger élargissement est identifié pour les pics du spectre correspondant à la structure 
quadratique. On peut également noter la présence des autres éléments constitutifs du spectre C, D et E. 
Cependant, la structure monoclinique apporte des modifications au spectre : le pic A se dédouble, les autres 
pics et épaulements s’élargissent. Ce dédoublement du pic A s’explique, dans la structure monoclinique, par 
le chevauchement des composantes d-eg et d-t2g de l’orbitale 5d du Hf [Rauwel 2012; Mizoguchi 2009]. 
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Figure I-17 : Seuil O-K et densité partielle d’état électronique calculé par Mizoguchi et al. dans le cas d’un HfO2 cubique 
à gauche, dans le cas d’un HfO2 tétragonal au centre, et dans le cas d’un HfO2 monoclinique à droite [Mizoguchi 2009]. 

 

Les différences observées entre ces spectres peuvent être décrites par différentes symétries locales du Hf 
entre les différents polymorphes cristallins du HfO2. D’une part, le Hf dans la forme cubique de son oxyde, 
présente une coordination octahédrale, avec une symétrie octaédrique. Il en résulte l’obtention de pics 
caractéristiques de ce spectre. Cette coordination octahédrale est aussi présente pour la structure quadratique 
mais on perd la symétrie octaédrique, ce qui explique que le spectre soit très proche de celui obtenu pour le 
polymorphe cubique, avec un élargissement des élargis [Mizoguchi 2009]. D’autre part, le HfO2 monoclinique 
présente une structure distordue, et comme expliqué dans la partie I.2.1, la coordination varie selon la 
position de l’atome d’oxygène, avec des indices de coordinance de 3 ou de 4. Cette distorsion et cette 
coordination explique le dédoublement du pic A et l’élargissement des autres pics et épaulements dans le 
spectre correspondant à l’oxyde monoclinique. Selon Rauwel et al., ce dédoublement du pic A résulte de 
liaisons O – Hf plus courte dans le cas d’une coordination de 3 autour de l’atome d’oxygène, impliquant 
alors une énergie de liaison augmenté de 0,5 eV par rapport au cas d’une coordination de 4, comme présenté 
sur la Figure I-18 [Rauwel 2012]. 

 
Figure I-18 : Spectres EELS simulés pour la phase monoclinique. (A) : pour un oxygène de coordination 4 ; (B) : pour 
un oxygène de coordination 3 ; (C) oxygène de coordination 4 et de coordination 3 combiné. (D) : Spectre théorique obtenu 
dans le cas d’une mesure avec une résolution en énergie de 0,7 eV, (E) et (F) : spectres expérimentaux obtenus sur du HfO2 
respectivement monocliniques et cubiques [Rauwel 2012]. 
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L’allure du spectre varie également entre la phase amorphe et cristalline. Ceci a bien été démontré dans 
l’étude de Wilk et al., où plusieurs spectres sont acquis sur des dépôts de HfO2 bruts, et recuits à de 
différentes températures, allant de 600°C à 1000°C (Figure I-19). Les dépôts recuits (b), (c) et (d), sont tous 
cristallins, alors qu’au contraire, le dépôt brut est amorphe. Sur un matériau amorphe la structure fine du 
seuil K de l’oxygène présente un double pic faiblement défini :  la forme I (correspondant au pic A) prend 
plus l’allure d’un épaulement que d’un véritable pic. Après recuit, tous les spectres présentent un double pic 
caractéristique, avec cependant de petites différences. Ces petites variations de spectres, selon Wilk et al., 
semblent illustrer des niveaux différents de concentrations de défauts cristallins. En effet, les mesures 
électriques montrent que la quantité de charges fixes (pouvant être reliées aux défauts cristallins du type 
lacune) diminue entre le dépôt amorphe et recuit à 600°C, avant d’augmenter de nouveau, après traitement 
thermique à 850°C. Donc d’après Wilk et al., le seuil K de l’oxygène peut refléter à la fois, la cristallinité et 
la défectivité du matériau [Wilk 2003]. 

 
Figure I-19 : Seuil K de l’oxygène mesuré sur des dépôts de HfO2, après de différents régimes de traitement thermique. (a) : 
non recuit ; (b) : 600°C ; (c) : 850°C ; (d) : 1000°C. Les pics A et B sont notés I et II respectivement [Wilk 2003]. 

 

Selon Wilk et al., les principaux défauts impactant les spectres du seuil K de l’oxygène sont les lacunes 
d’oxygène. Une autre étude confirme le rôle de l’oxygène sur l’allure de la perte associé au seuil K de cet 
élément dans le HfO2 : celle de Jang et al. Ce groupe de chercheurs a élaboré, des dépôts de HfO2, par Atomic 
layer Deposition (ALD), technique CVD utilisant un organométallique comme précurseur du Hf, et de l’ozone 
comme précurseur de l’oxygène. En réduisant ou augmentant le nombre de cycle d’ozone, des films 
déficients et d’autres sur-enrichis en oxygène ont été obtenus. Les spectres acquis sur ces dépôts sont 
montrés en Figure I-20. On constate alors qu’une déficience en oxygène provoque la quasi-disparition du 
pic A, celui-ci ne subsistant que sous la forme d’un faible épaulement.  Jang et al. expliquent ceci par 
l’apparition de lacunes d’oxygène, modifiant ainsi localement la coordination autour des atomes de Hf. Ce 
phénomène a déjà été simulé et observé sur l’oxyde de zirconium (ZrO2), matériau chimiquement similaire 
au HfO2 [Ostanin 2002]. Sur le spectre issu du dépôt suroxygéné, le pic A est plus intense, et un épaulement 
très net apparait, mais sans montrer une structure en double pic bien définie. Bien que supposé acquis sur 
oxyde métallique sur-enrichi en oxygène, le spectre acquis reste très similaire à un HfO2 amorphe 
stœchiométrique. Jang et al., suppose que l’oxygène excédentaire se manifeste par la présence d’atomes 
positionnés en interstitiel. Malgré que les interstitiels d’oxygène créent des liaisons covalentes avec les 
atomes d’oxygène du réseau, l’existence de tels défauts ne semble pas apporter de modifications aux densités 
d’états électroniques du HfO2 [Foster 2002]. Ce qui explique la similarité des spectres entre un HfO2 
stœchiométrique et suroxygéné. 
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Figure I-20 : Seuil K de l’oxygène extrait de films de HfO2 déposé par ALD. (a) : dépôts déficients en oxygène ; (b) : 
dépôts suroxygénés. Il s’agit de phases amorphes [Jang 2011]. 

 

P. Calka durant sa thèse sur les mémoires résistives, a réalisé des mesures EELS sur un film de HfO2 
polycristallin réalisé par ALD dans lequel des filaments conducteurs ont été créés à l’aide d’une pointe 
chargée dans un microscope à force atomique (AFM). Ces filaments se caractérisent principalement comme 
étant des zones où le HfO2 a été modifié structurellement et chimiquement, avec notamment une déplétion 
de l’oxygène. Ces zones présentent également une conductivité accrue, d’où leur nom. Dans la littérature, 
de nombreux travaux semblent soutenir l’hypothèse que les lacunes d’oxygène participent à la construction 
de ce filament conducteur hypoxique [Calka 2013]. Ainsi dans la Figure I-21, sont présentés les spectres 
acquis dans un HfO2 non altéré (en bleu) et dans un HfO2 « filamentaire », sous oxygéné.  

 
 
Figure I-21 : Seuil K de l’oxygène acquis dans du HfO2 déposé par ALD. Le spectre bleu représente un HfO2 
stœchiométrique, et le spectre rouge, un HfO2-x, déficient en oxygène appartenant à un filament conducteur. Le pic I 
correspond au pic A ; le pic II, au pic B. Les formes III et IV correspondent à des structures non commentées dans les 
précédentes figures [Calka 2013]. 

 

Le spectre acquis sur le HfO2 non altéré présente le double pic caractéristique de ce matériau. Le spectre 
acquis dans le filament diffère, par l’affaissement de ce double pic, comme observé par Wilk et al. (Figure 
I-19), et avec l’apparition de nouvelles structures (numérotés III et IV sur la figure). Selon P. Calka, ces 
structures, notamment le difficilement discernable épaulement III, seraient corrélés avec l’apparition de 
lacunes d’oxygène dans le HfO2, en s’appuyant sur les travaux de Baik et al. La structure IV n’est pas vraiment 
expliquée, mais pourrait également être conséquente de la sous stœchiométrie en oxygène. Celle-ci se 
caractériserait aussi par une réduction de l’écart énergétique entre les pics I et II selon Calka et al. Par ailleurs, 
cette modification de la structure fine du seuil O-K pourrait trouver son origine dans une amorphisation du 
filament conducteur.  
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Figure I-22 : Spectres EELS correspondant au seuil K de l’oxygène. La courbe pleine correspond à un spectre pris à un 
joint de grains appartenant à un HfO2 inclus dans un empilement de type HKMG. La courbe en tirets correspond à un 
spectre simulé d’un atome d’oxygène dans le HfO2, au voisinage d’une lacune d’oxygène [Baik 2004]. 

 

La Figure I-22 montre deux spectres EELS, l’un simulé à partir d’un HfO2 avec lacunes d’oxygène, l’autre 
acquis au niveau d’un joint de grain dans un dépôt ALD appartenant à un empilement HKMG, après recuit 
[Baik 2004]. Le spectre théorique a été simulé en utilisant une méthode ab-initio, plus précisément par DFT 
(Density Functional Theory ou théorie de la Densité Fonctionnelle). Au sein d’une cellule de 96 atomes, 
reproduisant un HfO2 monoclinique, une lacune d’oxygène a été introduite. Il en résulte alors sur le spectre 
de seuil K calculé, l’apparition d’un épaulement sur le flanc gauche du pic A (indiqué par la flèche dans la 
Figure I-22), appelé « pré-pic » par Baik et al. Les mêmes chercheurs expliquent l’apparition de cet 
épaulement par la modification de la densité d’état électronique due à l’apparition de nouveaux états dans le 
gap, proches de la bande de conduction. Ces nouveaux états dans le gap sont une conséquence de l’existence 
de la lacune d’oxygène (voir partie I.3.2.1). Le spectre expérimental provient d’un film de HfO2 recuit au 
sein d’un empilement HKMG, supposé être déficient en oxygène en raison de l’existence de phénomènes 
électriques qui pourraient impliquer la création de lacunes d’oxygène. Sur cette acquisition, de faible 
résolution, énergétique, apparait un pré-pic pouvant correspondre à l’épaulement existant sur le spectre 
simulé. Ce pré-pic serait associé à l’existence de lacunes d’oxygène, créées durant le recuit. 

 

La spectroscopie de pertes d’énergie est une technique, comme le montre la littérature existante, sensible à 
la présence de défauts cristallins dans le HfO2. En forte perte, une sous-oxygénation se manifeste par la 
dégradation du double pic caractéristique du seuil K de l’oxygène. Toutefois, cette perte du double pic peut 
être aussi associée à la présence de phase amorphe dans le matériau. Néanmoins, l’apparition d’un 
épaulement « pré-pic » s’avère être en corrélation avec l’apparition de lacunes d’oxygène dans le HfO2. Reste 
à vérifier, si cet épaulement peut évoluer en fonction de la concentration de défauts dans des dépôts de 
HfO2 aux quantités de lacunes d’oxygène variables. Aujourd’hui, l’impact des différents états de charges des 
lacunes d’oxygène sur le spectre K de l’oxygène reste inconnu. Quant à l’impact d’une suroxygénation, celle-
ci est supposée nulle selon la littérature, mais les travaux sont peu nombreux et ne restent que théoriques. 

 

 

Les techniques exploitant la luminescence sont souvent employées pour caractériser les défauts ponctuels 
dans un matériau. Celles-ci permettent de détecter la présence d’états dans la bande interdite, reliés à ces 
défauts ponctuels. Ainsi que la luminescence a permis l’analyse des défauts dans des semiconducteurs à large 
gap comme le ZnO, GaN, InGaAs, etc. [Schwarz 2012]. 
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Les défauts ponctuels sont connus pour générer des états dans le gap. Par exemple, des niveaux reliés à 
l’existence de lacunes d’oxygène apparaissent dans le gap du HfO2 (voir §I.3.2.1) . Ces états dans la bande 
interdite peuvent être détectés par cathodoluminescence. Cependant, la position énergétique d’un état dans 
le gap dépend de la nature et de la charge du défaut (interstitiels, lacunes, impuretés…). Ainsi, dans la 
littérature, quelques travaux des calculs ab-initio ont été effectués pour prédire la position énergétique des 
niveaux de la bande interdite en fonction de la nature des défauts. 

Les premiers travaux sur le HfO2, publiés par Foster et al., proposant une première répartition des états 
induits par les défauts ponctuels. Un réseau de 96 atomes reproduisant un cristal monoclinique de HfO2 a 
été générée [Foster 2002]. L’existence de deux coordinations de l’atome d’oxygène (coordination de 3 et de 
4) dans la phase monoclinique est prise en compte (voir . § I.2.1). Dans deux études plus récentes, les 
positions des niveaux liés aux lacunes et interstitiels d’oxygène dans le gap du HfO2 ont été calculés, utilisant 
cette fois ci un réseau de 48 atomes [Xiong 2006; Tse 2007; Xiong 2005]. Les caractéristiques des niveaux 
induits par les lacunes d’oxygène étant décrites dans le paragraphe I.3.2.1, nous nous attarderons davantage 
sur d’autres défauts ponctuels. 

Tableau I.4 : Récapitulatif des conditions de modélisations. Celles-ci sont plus détaillés dans les publications suivantes : 
[Foster 2002; Xiong 2006; Tse 2007; Xiong 2005] 

Référence : Foster et al. Xiong et al. Tse et al. 

Procédés de calcul 

DFT (Density Functional 
Theory) 

generalized gradient 
approximation » (GGA) 

« local density 
approximation » (LDA). 

“Screened Exat Exchange 
» (sX) 

« Weighted Density 
Approximation » (WDA) 

CASTEP 

DFT 
 sX 

WDA 

Réseau simulé 
Supermaille de 96 

atomes 
48 atomes 48 atomes 

Phase Monoclinique Monoclinique Monoclinique 
Largeur de bande 

interdite calculée (eV) 
5,7 5,9 5,9 

 

Foster et al., proposent, que les lacunes d’oxygènes, essentiellement neutres ou positives créent des niveaux 
situés entre 2,8 et 3,2 eV au-dessus de la bande de valence pour les lacunes remplaçant, dans la maille 
monoclinique, un atome d’oxygène de coordinance 3, et de niveaux situés à environ 2,5 eV pour les lacunes 
remplaçant un atome d’oxygène de coordinance 4 (Figure I-23, ci-dessous). La position énergétique des 
niveaux ne varie que très peu selon les états de charge. Les états liés aux interstitiels sont plus proches 
énergétiquement de la bande de valence. Pour un atome interstitiel, les niveaux créés se situent à 0,9 eV au-
dessus de la bande de valence quand ils sont chargés négativement, à 1,75 eV quand l’interstitiel est neutre. 
Les auteurs envisagent également l’existence de molécule d’O2 en interstitiels. Ces dernières seraient à 
l’origine d’état proches de la bande de valence avec un niveau situé entre 1,1 eV au-dessus de la bande de 
valence pour le plus haut (IO− ), et 0,65 eV pour le plus bas (IO− . Un deuxième niveau, juste au-dessus de la 
bande de valence existe également pour les IO− , et IO . 
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Figure I-23 : Etats dans la bande interdite, induits par les défauts relatifs à l’oxygène selon Foster et al. [Foster 2002]: 
lacunes d’oxygène (VO) et interstitiels d’oxygène atomique (IO), Interstitiels de dioxygène (IO2). O3 et O4 désignent les 
lacunes se formant à la place d’un oxygène de coordinence 3 et de coordinence 4 respectivement. 

 

D’autres études, plus récentes, proposent de nouvelles valeurs pour les états induits par la défectivité reliée 
à l’oxygène dans la bande interdite. Xiong et al., dans [Xiong 2005], montrent, que dans le cas des interstitiels, 
la création de niveaux dans le gap dépend de la charge : ainsi les interstitiels deux fois chargés négativement  𝐼 − n’induisent pas de niveaux, contrairement aux interstitiels IO−, IO, et IO+,. Les interstitiels IO et IO+ sont 
susceptibles de se lier avec les atomes de la maille cristallines, et forment des états dans le gap. Ainsi, des 
niveaux, remplis ou partiellement remplis, apparaissent juste au-dessus de la bande de valence (Figure I-24), 
ceux-ci correspondent à des états liants ou non-liants  et * respectivement. Les niveaux apparaissant à 
4 eV pour le I0 et 4,5 eV pour le IO+ correspondent quant à eux à des états anti-liants * vides.  Pour 
l’interstitiel IO, l’existence de telles liaisons n’est pas claire, mais un niveau dans le gap existe, situé à 0,5 eV 
au-dessus de la bande de valence.  

Les valeurs obtenues par Xiong et al. diffèrent de celles proposées par Foster et al., prévoyant des états situés 
bien plus haut dans le gap-plus proches de la bande de conduction- pour les premiers. Xiong et al. expliquent 
ces différences par l’utilisation de l’approximation LDA qui conduit à la prédiction d’une largeur de la bande 
interdite sous-estimée de 30 à 50%. Dans le cas de Foster et al., la sous-estimation du gap aurait été corrigé, 
mais aurait tout de même impacter le calcul de la position des états de la bande interdite [Xiong 2005].  

 
Figure I-24 : Etats dans la bande interdite, induits par les défauts relatifs à l’oxygène : lacunes (V) et interstitiels (I). La 
position énergétique de ces défauts a été extraite des publications suivantes : [Tse 2007; Xiong 2005]. 
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Pour ce qui est des lacunes métalliques, très peu d’études ont été publiées. Seul Foster et al., dans leur 
publication de 2002, s’y sont intéressés, et affirment que les lacunes métalliques, quel que soient leurs états 
de charge, n’introduisent pas de niveau dans la bande interdite du HfO2 [Foster 2002]. Cependant, cette 
affirmation n’a jamais été confirmée par la suite. Notons que des défauts plus complexes comme des paires 
de Frenkel lacune – interstiel d’oxygène pourraient exister, cependant aucune investigation n’a été menée 
sur leur impact sur les états du gap. 

D’autres défauts ponctuels ont été étudiés sous le biais de la chimie computationnelle, notamment ceux 
associés à l’incorporation d’azote dans le HfO2. Dans le cas d’une contamination à l’azote monoatomique, 
une grande variété de défauts créateurs de niveaux dans le gap peut être générés, allant de l’interstitiel 
d’azotes, aux substitutions de l’oxygène par l’azote, en passant par les complexes azote – interstitiels 
d’oxygène ou azote – lacunes d’oxygène. Cependant la génération de tels défauts reste assez improbable, car 
le HfO2 est exposé en réalité au diazote (N2), or, la rupture de la triple liaison liant les deux atomes d’azote 
nécessite énormément d’énergie, que même l’exposition à de hautes températures, comme lors d’un recuit, 
ne semble pouvoir apporter [Gavartin 2005]. Néanmoins, ces défauts pourraient apparaitre lors d’une 
exposition à un plasma, par exemple, au cours d’une nitruration ou bien lors d’un recuit à très haute 
température sous atmosphère d’ammoniac. Cependant la molécule de N2 peut s’incorporer dans le HfO2 et 
se positionner en interstitiel neutre ou chargé négativement sous forme d’ion N2-[Gavartin 2005; Xiong 2006]. 
Ce type d’interstitiel induirait des niveaux dans le gap en perturbant l’agencement local. Ceux-ci s’élèveraient 
à 3,5 eV et 2,4 eV dans le cas d’un interstitiel N2 et N2- respectivement selon Gavartin et al. [Gavartin 2005]. 
La formation de complexes avec des défauts intrinsèques est possible, avec la formation des complexes N2 
– interstitiel d’oxygène, ou N2 – lacunes d’oxygène. La réaction avec l’oxygène interstitiel donnerait une 
molécule de protoxyde d’azote en position interstitielle, cependant il s’agit d’un processus assez improbable 
en raison de son endothermicité [Gavartin 2005]. Le diazote semble cependant interagir avec les lacunes 
d’oxygène ce qui amène à la formation de deux défauts complexes stables : Vo-N2 et Vo-N2-. La formation 
de tels complexes a pour effet de faire disparaitre les états profonds dans la bande interdite des lacunes 
isolées. Des niveaux associés à ces complexes existent cependant dans le gap, mais sont soit juste au-dessus 
de la bande de valence soit juste en dessous de la bande de conduction [Xiong 2006]. Si Gavartin et al. 
Suggèrent que les molécules de N2 puissent se substituer à une lacune d’oxygène, Xiong et al., supposent 
que l’espace disponible dans la lacune n’est pas suffisant pour une telle substitution. 

D’autres éléments sont susceptibles de réagir avec les défauts intrinsèques du HfO2 et de modifier, 
supprimer ou ajouter des états du gap du diélectrique. Foster et al. mentionnent l’existence de couples lacunes 
d’oxygène – substitution de Zr, défauts producteurs d’états dans le gap compris entre 2,8 et 3,1 eV au-dessus 
de la bande de valence selon l’état de charge. Ce serait notamment le cas de l’hydrogène [Xiong 2006], mais 
les effets de l’incorporation de cet élément dans le HfO2 n’est quasiment pas étudié.  

Cette défectivité reliée à l’oxygène est donc à l’origine de nombreux états dans la bande interdite. Si nous 
prenons les valeurs proposées par Xiong et al., un électron provenant de la bande de conduction pourrait 
transiter d’abord par un état lié à la présence de lacunes positives, puis chuter vers la bande de conduction. 
La transition état – bande de conduction s’accompagnerait par l’émission d’un photon d’énergie de 4,7 ou 
de 5,2 eV si la lacune est doublement positive. Ce phénomène serait alors détectable par émission lumineuse 
dans l’UV, de 265 et 238 nm respectivement. Cette émission pourrait être alors mesurable par une technique 
de caractérisation optique du type luminescence. 

 

Deux techniques de luminescences sont régulièrement utilisées : la photoluminescence (PL), où l’excitation 
est obtenue à l’aide de photons ; et la cathodoluminescence, (CL) où l’excitation est réalisée à l’aide 
d’électrons. La photoluminescence sur du HfO2, nécessite une source de lumière suffisamment énergétique, 
du type laser UV ou lampe à xénon, pour exciter des électrons de la bande de valence vers la bande de 
conduction. 
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En cathodoluminescence, les d’électrons incidents possèdent une énergie située entre 1 et 10 keV, qui est 
suffisante pour créer des paire électrons-trou. L’énergie conditionne ici la profondeur de pénétration du 
faisceau incident. Cette profondeur peut être obtenue par un calcul de type Monte Carlo. Dans le cas du 
HfO2, les électrons accélérés à 5 kV ont une profondeur de pénétration maximale supérieure à 200 nm, mais 

seulement de 50 nm pour la majeure partie d’entre eux (≈ 80%) [Purcell 2011].  

 
 
 Figure I-25 : Simulation de Monte Carlo montrant la pénétration d’un faisceau d’électrons accéléré à 5 kV dans du HfO2 
de densité 9,68. La prononcer de pénétration calculée Re est de ≈ 210 nm. La ligne rouge indique l’emplacement de 
l’interface HfO2 /Si dans le cas d’un dépôt de 50 nm  [Purcell 2011]. 

 

La luminescence dans les oxydes similaires au HfO2 suscite un intérêt depuis les années 2000 et des études 
plus complètes ont été effectuées dans la décennie 2010. Néanmoins, les articles sur le sujet sont peu 
nombreux. Ivanova et al. proposent par exemple, des analyses en cathodoluminescence et en 
photoluminescence menées sur des dépôts de HfO2 élaborés par PVD, pulvérisation cathodique, à partir 
d’une cible de Hf. Le flux d’oxygène est contrôlé de façon à obtenir des couches stœchiométriques ou 
déficientes en oxygène. Ces échantillons ont été recuits sous vides ou sous air ambiant [Ivanova 2015]. La CL 
est réalisée à la température ambiante. 
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(c) 

Composante 
(n°) 

Position (eV) FWHM (eV) 

1 (brut) 2,7 0,92 

1 1,95 0,30 

2 2,16 0,29 

3 2,82 0,80 

4 3,42 0,47 

5 3,74 0,57 

Figure I-26 : (a) comparaison des spectres bruts 
avant recuit et après recuit sous air ambiant, 
l’intensité du spectre CL acquis sur échantillon brut 
a été multiplié par 7. (b) : proposition de 
décomposition du spectre Cl à l’aide de cinq 
gaussiennes. (c) : tableau récapitulatif des 
caractéristiques des composantes présentés par 
Ivanova et al. [Ivanova 2015]. 

 

Les travaux d’Ivanova et al., montrent que le spectre CL du HfO2 est nettement plus intense après recuit 
(Figure I-26 – a). Ils proposent de décomposer le spectre acquis après recuit en cinq gaussiennes et en une 
seule pour le spectre sur échantillon brut. Les positions énergétiques et les largeurs de ces composantes sont 
explicitées dans le tableau de la Figure I-26 – c. Ivanova et al., ne donnent pas d’explication pour la majeure 
partie des contributions et concentrent leur étude, essentiellement sur la composante n°3, présente avant et 
après recuit, centrée respectivement à 2,82 et 2,7 eV. Cette dernière serait relative à la présence de défauts 
ponctuels reliés à l’oxygène. Cette composante située entre 2,7 et 2,8 eV est d’ailleurs étudiée en 
photoluminescence, et il est suggéré que celle-ci est sensible à une déficience en oxygène : l’intensité de cette 
composante augmente pour de faibles déficiences en oxygène et s’éteint pour de fortes déficiences. 
Néanmoins, Ivanova et al., s’appuient, pour évaluer la concentration en oxygène, uniquement sur le flux 
d’oxygène fixé lors du dépôt de HfO2 et non sur une mesure de la stœchiométrie. De plus, les spectres sont 
coupés à 3,8 eV, ne permettant pas l’observation de composantes situées à des énergies supérieures. 

Ivanova et al. ont estimé que la composante n°3, centrée en 2,7 et 2,8 eV était reliée à des défauts ponctuels 
présents dans le HfO2. Des recherches antérieures corroborent leurs affirmations. Aarik et al. furent les 
premiers à proposer l’existence d’une composante associée aux défauts ponctuels lié à l’oxygènepour 
interpréter des mesures de photoluminescence effectuées sur des films de HfO2 réalisés par ALD à des 
températures de dépôts variant de 500 K à 1200 K. Les dépôts obtenus sont soit amorphes soit 
polycristallins pour des températures de dépôts respectivement basses et hautes. La PL est réalisée à 10 K. 
Deux composantes sont nettement identifiables sur les dépôts cristallins : la première aux alentours de 2,8-
2,9 eV ; la seconde 4,4 eV est très intense. Sur les échantillons amorphes, seule la composante à 2,8 – 2,9 eV 
apparait, avec une faible composante supplémentaire à 3,2 eV. Les auteurs de ces travaux assimilent la 
composante à 4,4 eV à la cristallinité des dépôts à haute température et la composante à 3,2 eV, à la présence 
de chlore détectée par des mesures en microsonde de Castaing dans les films amorphes. Ce chlore provient 
des précurseurs utilisés pour le dépôt ALD. En se référant aux calculs de Foster et al. (présentés dans § 
I.3.5.4.a), Aarik et al. proposent que luminescence la luminescence située entre 2,8 – 2,9 eV soit reliée aux 
lacunes d’oxygène [Aarik 2004]. 
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Dans une étude antérieure celle d’Ivanova et al., une équipe de chercheurs, Strzhemechny et al., propose une 
décomposition des spectres de CL en 4 composantes comme indiqué dans la figure ci-dessous [Strzhemechny 
2008]. Ces spectres ont été acquis sur des dépôts MOCVD de HfO2, de 100 nm d’épaisseur, avant et après 
recuit.  

 
Figure I-27 : spectre de CL et décomposition proposé, sur dépôt de HfO2 brut en (a) et recuit en (b) [Strzhemechny 2008]. 

 

Deux composantes communes avec celles proposés par Ivanova et al. sont présentes : celles situées à 2,7 et 
3,4 eV, et ce, quel que soit l’échantillon. Deux composantes supplémentaires sont proposéessitées à : 4,2 et 
5,5 eV avant recuit ; 4,2 et 5,1 eV après recuit. Ces deux composantes n’auraient pu être observées par 
Ivanova et al. en raison de la coupure des spectres situées à 3,8 eV. Pour expliquer l’origine des composantes, 
Strzhemechny et al., se réfèrent à des travaux antérieurs de luminescence ou de simulation comme ceux 
d’Aarik et al., de Xiong et al. et de Foster et al. . Ainsi, l’hypothèse d’un rôle joué par les lacunes d’oxygène 
est retenue pour la composante située à 2,7 eV, les autres contributions seraient dues à des transitions 
radiatives : 

- d’états du gap proches de la bande de conduction vers la bande de valence pour les composantes 
situées à 5,1 et 5,5 eV, 

- d’états du gap pour les autres composantes (4,2 ; 3,4 ;1,9 eV, voire 2,7 eV). 

Pour ce qui est de l’origine des états dans le gap, les auteurs ne s’avancent pas et se montrent critique sur les 
recherches antérieures de luminescence publiées par Aarik et dsicutent sur le fait que les transitions inter-
états n’aient pas été prises en compte. Cependant, Strhzemechny et al., n’excluent pas l’hypothèse d’un rôle 
joué par les lacunes d’oxygène etretienent  l’attribution  de la composante située à 2,7 eV à l’implication de 
ces défauts. 

Une étude légèrement antérieure à Ivanova et al., propose une décomposition de spectres de CL tout à fait 
similaire à cette dernière [Rossi 2013]. On retrouve les composantes communes 2,2 ; 2,7 ; 3,2 et 3,7 eV, dans 
des spectres acquis à température ambiante sur des nanocristaux de HfO2, élaborés par ALD sur des nano 
fils de SiC/SiO2. Une contribution supplémentaire se situe à 4,4 eV. En effet Rossi et al., ont acquis leurs 
spectres sur une gamme d’énergie montant jusqu’à 5 eV contre 3,8 eV pour Ivanova et al. Rossi et al., 
avancent pour chaque contribution des hypothèses et explication [Rossi 2013] : 

-  La composante 4,4 eV est relative à la cristallinité du HfO2 et son intensité augmente avec la taille 
de grain.  

- Apparaissant uniquement dans le cas de dépôts sur substrat de Si, il est suggéré que la composante 
située à 3,7 eV soit affiliée à la formation de silicate de Hf.  

- La composante située à 3,2 eV est difficile à expliquer selon les auteurs. Ceux-ci spéculent sur le 
fait que cette composante pourrait trouver son origine dans de fortes concentration de défauts 
ponctuels reliés à l’oxygène ou bien comme pour la composante 3,7 eV, soit affiliée à la formation 
de silicate de Hf sur substrat de Si.  
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- Pour ce qui est de la composante 2,7 eV, les auteurs s’appuient sur des travaux antérieurs comme 
ceux de Aarik et al., pour affirmer que cette composante est associée à la présence de lacunes 
d’oxygène.  

- La composante 2,2 eV tend à être plus intense sur un HfO2 constitué d’agrégats de petits grains de 
10 nm de diamètre que sur un HfO2 constitué de gros grains de 100 nm. Pour Rossi et al., cette 
composante serait reliée aux joints de grains existant dans les agrégats de nanocristaux. 

- Pour la composante située à 2 eV, il est supposé que celle-ci puisse résulter des interactions entre 
le HfO2 et le silicium constituant le substrat. 

D’autres travaux, sans forcément présenter une décomposition spectrale proposent hypothèses et 
explications intéressantes pour certaines des composantes vues précédemment. Parmi ces travaux, on peut 
citer ceux de Perevalov et al., alliant XPS et CL sur dépôts de HfO2 élaboré par pulvérisation ionique sur 
cible de Hf et oxydé par un plasma d’oxygène. Le flux d’oxygène fut réglé de façon à obtenir un HfO2 
stœchiométrique et un présentant une déficience en oxygène, avec des ratios mesurés en XPS 
respectivement de 2 et 1,9. Une faible contribution est visible en XPS, dans une gamme d’énergie 
correspondant au milieu de la bande interdite du HfO2, pour le cas de l’échantillon sous-stœchiométrique. 
Cette faible contribution observable en XPS est corrélée avec les spectres de CL qui montrent une 
composante à 2,7 eV intense sur HfO2 déficient en oxygène. Perevalov et al., concluent ainsi, et en 
s’appuyant sur des travaux de simulation et de spectroscopie d’excitation, que ce pic est corrélé à des lacunes 
d’oxygène [Perevalov 2014]. Cependant nous pouvons regretter que Perevalov et al., ne montrent pas le spectre 
de CL sur échantillon stœchiométrique, et ne nous permettent d’établir une comparaison.  

Enfin pour terminer cette section, nous proposons de finir sur les travaux de Rauwel et al. et de Rastorguev 
et al. Rauwel et al., ont analysés des spectres de PL sur nanopoudres de HfO2 constituées soit de grains de 
phase monoclinique, ou de grain de phase cubique. Les auteurs établissent que la contribution située autour 
de 2,7 eV est commune entre les phases cubiques et monocliniques, et serait dans les deux cas, associée aux 
défauts ponctuels liés à l’oxygène [Rauwel 2015]. Rastorguev et al., montrent l’existence d’une composante 
située à environ 4 eV, sur un HfO2 déposé par MOCVD, très riche en eau et ions OH- dont la présence est 
révélée par spectroscopie infrarouge. Les chercheurs concluent que cette composante à 4 eV pourrait être 
un marqueur des liaisons OH provenant d’impuretés organiques ou liées à la présence d’eau [Rastorguev 
2007].  

Tableau I.5 : Récapitulatif des composantes identifiées dans la littérature 
Composante 

(eV) 
Technique utilisée Hypothèses sur les origines de la composante 

1,9 – 2 eV 
CL [Ivanova 2015] Aucune hypothèse proposée 

CL [Rossi 2013] 
Composante relatée aux interactions entre 

substrat de Si et le HfO2. 

2,2 
CL  [Ivanova 2015] Aucune hypothèse proposée 

PL [Rauwel 2015] 
Hypothèse d’une contamination organique en 

surface notamment dans le cas du HfO2 cubique [ 

2,6-2,9 
CL et PL (tous les auteurs cités 

précédemment) 
Défaut ponctuels liées à l’oxygène (lacunes). 

3,2 - 3,4 

CL [Aarik 2004] Présence de chlore dans du HfO2 amorphe  

CL [Rossi 2013] 
Forte concentration de défaut ponctuels liées à 

l’oxygène  
CL [Strzhemechny 2008] Transitions inter-états dans le gap  

CL  [Ivanova 2015] Aucune hypothèse proposée 

3,7 
CL [Rossi 2013] 

Formation de silicates d’hafnium à l’interface 
Si/HfO2  

CL  [Ivanova 2015] Aucune hypothèse proposée 

3,9 PL [Rastorguev 2007] 
Composante reliée à la présence de liaisons OH et 

donc d’impuretés dans le HfO2. 
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4,2 – 4,4 

PL [Aarik 2004] 
Piégeage d’excitons dans le réseau cristallin, 

composante marquant la cristallinité  

CL [Rossi 2013] 
Piégeage d’excitons dans le réseau cristallin. 
Intensité augmentant avec la taille de grain.  

CL [Strzhemechny 2008] Transitions inter-états dans le gap  

5,1 CL [Strzhemechny 2008] 
Transition niveau du gap sous la bande de 

conduction – bande de valence, l’état serait induit 
par un défaut ponctuel aujourd’hui inconnue  

5,5 CL [Strzhemechny 2008] 
Même hypothèse que pour la composante située 

5,1 eV 
 

Plusieurs études ont proposé par le biais de la simulation que les défauts ponctuels, reliés à l’oxygène ou à 
d’autres objets étaient créateurs d’états dans la bande interdite du HfO2. Ces états de la bande interdite 
peuvent être détectés lors de transitions électronique inter bande. Les techniques de luminescence offrent 
la possibilité de détecter les émissions électromagnétiques associées à ces transitions. Les travaux existant 
dans la littérature montrent que la luminescence dans le HfO2 trouve son origine dans plusieurs 
composantes qui peuvent dépendre des conditions de préparation et de traitement de l’oxyde. Ces 
composantes sont supposées être associées à l’existence d’états dans la bande interdite, ou corrélées à la 
structure du matériau ou à la présence de liaisons OH. En ce qui concerne la défectivité relative à l’oxygène 
dans le HfO2, une composante, située entre 2,6 et 2,9 eV, semble, d’après la littérature, spécifiquement 
associée. Certains auteurs, en s’appuyant sur des résultats de simulations ou d’autres types de spectroscopie, 
affirment que les lacunes d’oxygène sont à l’origine de la contribution située entre 2,6 et 2,9 eV. Cependant, 
l’attribution n’est pas encore confirmée par une observation directe de ces lacunes. Synthèse 

 

Principalement trois méthodes ont été explorées pour caractériser les lacunes d’oxygène dans le HfO2 : 

- La spectroscopie d’annihilation de positons (PAS), 
- La spectroscopie des pertes d’énergie des électrons en microscopie électronique à transmission 

(EELS), 
- Les techniques basées sur la luminescence. 

Le PAS, a fait ses preuves, et est capable de caractériser des défauts ponctuels du type volumes libres dans 
les semiconducteurs (Silicium…), les métaux (Aciers, divers alliages…) et certaines céramiques (SiC, 
UO2…). Cependant, les études sur des matériaux isolants comme le HfO2 sont très confidentielles. Seule 
une équipe japonaise, a publié de façon récurrente sur le sujet. Uedono et al., ont travaillé sur différents 
composés de hafnium comme le HfSiO, HfSiON, ou encore HfSiAl, essentiellement en spectroscopie 
d’élargissement Doppler (PAS-DBS).  Ils ont montré que l’effet le plus impactant sur les mesures PAS est 
le changement de structure qui se produit lors du recuit. Dans le cas du HfSiON, ils concluent que l’azote 
joue un rôle de catalyseur de génération de volumes libres. Pour ce qui est de la défectivité, Uedono et al., 
parlent de volumes libres de tailles plus importantes que des lacunes atomiques. Dans le HfO2, les mesures 
PAS ont permis de mettre en regard l’existence de charges, qui changent de signe lors de l’ajout d’un dépôt 
de TiN. La création d’une zone de déplétion dans le substrat, à proximité du dépôt du diélectrique est 
rapportée également. Une nouvelle fois, en ce qui concerne les défauts ponctuels, les auteurs suggèrent 
l’existence de volumes libres plus importants que de simples lacunes. Quelques rares études autres que celles 
présentées par Uedono et al., existent. Parmi les résultats les plus notables, une corrélation entre spectres 
acquis en ellipsométrie spectroscopique et spectres PAS-DBS a été montrée [Ma 2011].  

L’EELS n’est pas forcément la caractérisation la plus commune pour l’analyse de défauts ponctuels, mais 
elle a été utilisée avec succès sur des céramiques, pérovskites, ou encore sur des semi-conducteurs de type 
III-V. Sur le HfO2, les pertes fortes du seuil K de l’oxygène sont généralement étudiées. Ainsi la structure 
fine de cette perte est analysée et les différents travaux ont montré que celle-ci reflète principalement 
l’hybridation des orbitales 5d du hafnium et 2p de l’oxygène, qui, elle-même se décompose en deux 
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composantes, sous l’effet du champ cristallin. Le spectre prend donc l’allure d’un double pic. Selon plusieurs 
études, l’allure du seuil K de l’oxygène est surtout sensible à la structure et varie selon la phase cristalline en 
présence. La structure fine semble également affectée par la composition chimique et change selon la teneur 
en oxygène du HfO2. La présence de lacunes d’oxygène semble se manifester sur le spectre, par l’apparition 
d’un épaulement au niveau de l’inflexion du premier pic. 

Les défauts ponctuels comme des lacunes d’oxygène, dans le HfO2 sont potentiellement créateurs de 
niveaux dans la bande interdites, potentiellement détectables à l’aide des techniques de luminescence. Les 
positions de ces états ont été simulées par des méthodes dites « ab-initio », et les résultats restent encore 
dispersés. Les spectres de luminescence ont été acquis, par photo et cathodoluminescence. Plusieurs travaux 
ont présenté des décompositions de spectres, et s’accordent sur les contributions proposées. Une 
composante, située à 2,7 eV semble particulièrement liée à l’oxygène, et certains auteurs n’hésitent pas à 
affirmer que celle-ci soit corrélée à la présence de lacunes d’oxygène, mais sans preuves solides. 

La recherche de méthode de caractérisation de lacunes d’oxygène sur le HfO2 dans la littérature reste assez 
confidentielle. L’usage de techniques basées sur des faisceaux de positrons, sont à leur balbutiement sur ce 
matériau, en luminescence et en EELS, l’existence d’un signal liée à la présence de lacunes d’oxygène reste 
à confirmer. 

 

 

Ce travail de thèse s’inscrit dans cadre de l’évolution de la microélectronique décrite par la loi de Moore. Les 
matériaux classiques constituant le transistor MOS, à savoir une grille de silicium polycristallin, un isolant 
de type SiO2 et un substrat de silicium, ont été remplacés définitivement depuis le nœud 32 nm. Il a 
notamment été introduit en guise d’isolant, un diélectrique à haute permittivité dit « high-k », le dioxyde de 
hafnium, HfO2 Dans des empilement de type « HKGM » avec l’objectif de garder les propriétés 
électroniques du transistor (et notamment sa tension de seuil) constantes. Toutefois, les propriétés 
électriques de cette nouvelle structure ne sont pas reproductibles d’un transistor à un autre. De nombreuses 
études montrent que la défectivité du HfO2 est à l’origine de ces variations et un certain nombre de travaux 
accusent principalement les lacunes d’oxygène de jouer un rôle majeur. Néanmoins l’implication des lacunes 
d’oxygène restent théoriques, et pas encore vérifiée expérimentalement. Il est alors nécessaire de savoir 
caractériser ces défauts afin de confirmer leur existence dans le HfO2 utilisés dans les transistors MOS. 
L’objectif de la thèse était donc initialement de proposer un protocole de caractérisation de ces lacunes 
d’oxygène, dans le HfO2.  

Plusieurs méthodes de caractérisations peuvent être employées dans l’objectif d’observer et d’analyser de 
tels défauts ponctuels : 

- le  comme le PAS à base de faisceaux de positons, 
- la spectroscopie de perte d’énergie des électrons en microscopie électronique en transmission, 
- la cathodoluminescence pour détecter d’éventuels états dans la bande interdite associés à ces 

défauts. 

Bien que la spectroscopie d’annihilation de positons soit la technique phare pour l’étude de défauts 
ponctuels de type lacunaires dans un matériau, la faible accessibilité des équipements et leurs mises en œuvre 
conduisent à préférer des techniques plus rependues comme l’EELS. De plus la résolution spatiale de EELS-
MET est particulièrement adaptée à la détection de ces défauts dans des structures de type HKGM. 
L’objectif est donc de déterminer les concentrations de lacunes d’oxygène via le PAS, détecter un signal 
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corrélé à la présence de ces défauts sur les spectres EELS et étudier l’évolution de sa forme en fonction de 
la concentration en défauts. 

 

Afin d’atteindre ces objectifs, ce travail de thèse se divise en 4 axes :  

- Un premier axe porte sur l’élaboration d’échantillons en modulant les techniques d’élaboration afin 
d’obtenir des teneurs en oxygène et des concentrations en lacunes variables et sur leur 
caractérisation préliminaire pour vérifier les épaisseurs, phase cristalline concentration en 
oxygène…  

- Un deuxième axe porte sur l’étude des couches élaborées par PAS avec pour objectif d’étudier 
l’impact des méthodes d’élaboration sur les caractéristiques d’annihilation dans le HfO2 et si 
possible, d’identifier les caractéristiques d’annihilation dans un HfO2 lacunaire. 

- Un troisième axe consacré à l’EELS a pour but d’évaluer l’impact de la variation de la teneur en 
oxygène dans le HfO2 et d’identifier les structures associées à la présence de lacunes d’oxygène sur 
des spectres de pertes de cœur. 

- Un dernier axe dédié à la cathodoluminescence a pour objectif d’identifier l’impact de la 
concentration d’oxygène dans le HfO2 sur les composantes du spectre de luminescence. 

Le but pour chaque technique, est d’évaluer leur potentiel et limites et d’établir l’existence de signatures 
associées à la présence de lacunes d’oxygène. Les quatre axes de travail sont détaillés ci-dessous : 

Axe n°1 : Elaboration d’échantillons de teneur en oxygène et concentration de lacunes variables. 

Le premier volet de ce travail est dédié à l’élaboration des échantillons nécessaires pour mener à bien notre 
étude. Celui-ci est divisé en plusieurs étapes : 

- La première étape est d’établir par une étude bibliographique, les conditions d’élaboration et de 
traitements thermiques avantageant des teneurs en oxygène et des concentrations de lacunes 
variables. 

- La deuxième étape est naturellement de fabriquer les dépôts et d’obtenir un échantillon de HfO2 
massif. 

- La dernière étape de ce premier axe de travail est de soumettre ces échantillons à toutes les 
caractérisations nécessaires, afin de prendre connaissance des propriétés chimiques et structurelles 
de ces échantillons. 

Axe n°2 : étude en spectroscopie d’annihilation de positons 

Ce deuxième volet consiste à pratiquer les mesures PAS sur les échantillons précédents, il s’agit alors de : 

- Déterminer les caractéristiques d’annihilation de positons dans un HfO2 massif, 
- Evaluer la possibilité de travailler sur des dépôts minces d’une dizaine de nanomètre en PAS, 
- Etudier l’impact des étapes technologiques sur les caractéristiques d’annihilation mesurées, 
- Déterminer la nature des défauts contribuant aux changements des caractéristiques d’annihilation 

observées. 

Axe n°3 : étude en spectroscopie des pertes d’énergie. 

Ce troisième volet de notre recherche est consacré à l’étude EELS et à évaluer l’impact de la teneur en 
oxygène de nos échantillons sur les spectres. Ce travail a été divisé en différents étapes : 

- Préparer les lamelles pour chaque échantillon de référence par polissage mécanochimique, méthode 
de préparation réputée pour introduire peu de défauts. 
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- Préparer des lamelles par bombardement ionique (FIB) et évaluer son impact sur les spectres EELS 
obtenus, notamment sur les structures relatives à la présence de lacunes d’oxygène. 

- Acquérir des spectres EELS correspondant au seuil K de l’oxygène dans les dépôts de HfO2, et 
trouver une méthode pour les paramétrer. 

- Analyser la structure fine de ces spectres afin d’établir l’existence d’incidences provenant de la 
stœchiométrie ou de la structure cristalline. Chercher la présence de signatures corrélées avec 
l’existence de lacunes dans les échantillons analysés. 

 
Axe n°4 : étude en cathodoluminescence. 

Cet axe de travail consiste à évaluer l’existence de contributions associées à la présence de défauts ponctuels 
liées à l’oxygène. Le travail se concentrera principalement sur deux étapes : 

- Les mesures expérimentales 
- Le traitement de données, le paramétrage des spectres et l’étude de l’impact de la teneur en oxygène 

et de la cristallinité des dépôts de HfO2. 

Le travail de recherche se déroule sur trois sites différents. Tout d’abord les échantillons seront élaborés sur 
les outils industriels disponibles à STMicroelectronics et au CEA LETI à Grenoble, proposant des 
techniques de dépôts comme l’ALD ou la PVD. Les caractérisations physico-chimiques de ces échantillons 
seront réalisées au CEA LETI et plus précisément sur la plateforme de nano-caractérisation (PFNC), ainsi 
que sur les laboratoires partenaires. Une multitude d’outils permettant d’analyser les caractéristiques de ces 
dépôts seront utilisés tel que la diffraction de rayons X (DRX) la spectrométrie de rétrodiffusion de 
Rutherford (RBS), la « nuclear reaction analysis » (NRA), la réflectométrie infrarouge (ATR et MIR), la 
tomographie par sonde atomique, l’analyse dispersive en énergie des rayons X (EDX) et la microscopie 
électronique à balayage et en transmission. Ces analyses physico-chimiques viendront compléter les 
caractérisations PAS et EELS. La préparation de lamelle MET et l’analyse par la spectroscopie des pertes 
d’énergie se déroulera également à la PFNC du CEA-LETI. Les mesures PAS, sont effectués au CEMHTI 
à Orléans.  

 

L’introduction du HfO2 dans les nanotechnologies est un évènement récent en regard de l’histoire de la 
microélectronique. Ses propriétés physico-chimiques ont fait que ce matériau est aujourd’hui utilisé en tant 
qu’oxyde de grille dans les transistors MOS pour remplacer le SiO2. Son intégration dans la structure MOS 
a pour but de conserver les propriétés électriques d’un transistor MOS constantes pour les nœuds 
technologiques inférieurs à 32 nm. Toutefois, avec les modes d’élaborations actuels, le HfO2 déposé dans 
ces empilements MOS a la particularité de présenter certains défauts ponctuels dans sa structure. Ces 
défauts, ayant la capacité de piéger des charges électriques au sein de la couche d’oxyde, impactent les 
propriétés électroniques du transistor. Ainsi, la tension de seuil par exemple, peut varier d’un transistor à un 
autre ce qui peut rendre une puce inutilisable. De nombreuses recherches conduisent à attribuer ces 
altérations des propriétés électriques à la présence de lacunes d’oxygène. Néanmoins, les preuves restent 
essentiellement théoriques, et si les expérimentations montrent l’existence de défauts chargés jouant un rôle 
électronique, aucune d’entre elles n’a apporté de preuves directes de l’existence de lacunes d’oxygène dans 
le HfO2 d’oxyde de grille. La raison est toute simple, aucun protocole de caractérisation n’est capable de 
détecter ce type de défaut dans le HfO2. 

Plusieurs techniques de caractérisation sont applicables pour l’observation de défauts ponctuels de type 
lacunaires, la spectroscopie d’annihilation de positons et par exemple particulièrement intéressante pour ce 
genre d’analyse. De plus d’autres méthodes, peuvent être employées et ont prouvé leur efficacité dans 
l’investigation sur ce genre de défaut, comme la spectroscopie des pertes d’énergie des électrons, ou les 
techniques de luminescence. Toutefois, l’application de ces caractérisations pour l’analyse de défauts dans 
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le HfO2 reste marginale et les études abordant le sujet sont assez peu répandues dans la littérature, 
notamment dans le cas de la spectroscopie d’annihilation de positons. En spectroscopie des pertes d’énergie 
des électrons et en luminescence, plusieurs travaux proposent cependant des pistes à suivre afin d’établir un 
protocole de caractérisation de lacunes d’oxygène dans le HfO2. 

Le but de cette thèse est alors d’évaluer la possibilité de caractériser des lacunes dans le HfO2 et 
d’approfondir l’investigation menée sur les défauts ponctuels associés à l’oxygène au travers des trois 
techniques phares cités précédemment. Pour chaque technique, un travail approfondi sera effectué, de façon 
à établir un impact de la teneur en oxygène de dépôts de HfO2, et à montrer l’existence de signaux liés à la 
présence de lacunes d’oxygène. 
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Dans ce chapitre, les différents équipements et techniques de caractérisation utilisés durant ces travaux de 
thèse sont présentés. Tout d’abord, les techniques centrées sur la caractérisation des lacunes d’oxygène, 
spectroscopie d’annihilation de positons, microscopie en transmission – spectroscopie des pertes d’énergie 
et cathodoluminescence sont décrites. Dans un second temps, sont présentés les différents échantillons et 
les caractérisations préliminaires mises en œuvre, pour mener à bien cette étude. Enfin, ce chapitre se 
termine par une description de différentes techniques de caractérisation et simulation mise en œuvre pour 
la détermination des propriétés électrostatiques de nos échantillons. 

 

Trois techniques phares sont utilisées au cours de cette thèse pour tenter de caractériser des défauts 
ponctuels liés à l’oxygène dans le HfO2 : 

- La spectroscopie d’annihilation de positons, 
- La spectroscopie de pertes d’énergie en microscopie électronique en transmission, 
- La cathodoluminescence 

Le principe et les conditions expérimentales de chacune sont rappelées. 

 

Parmi les rares méthodes existantes pour la caractérisation des volumes libres fermés dans un solide, 
certaines s’appuient sur l’utilisation d’un faisceau de positons. Il s’agit des techniques dites de spectroscopie 
d’annihilation de positon ou positron annihilation spectroscopy (PAS).  

Le positon, e+, est l’antiparticule de l’électron. Il possède le même spin et la même masse qu’un électron 
mais est de charge opposée, soit +1 charge élémentaire. Prédite par Dirac en 1928 et découverte en 1932 
par Carl David Anderson, l’antiparticule sera utilisée dans les décennies qui suivirent, pour étudier les 
propriétés d’un solide. Le positon permettra dans un premier temps d’étudier les structures électroniques 
de métaux et d’alliages métalliques puis sera adopté dans les années 1960 pour détecter les défauts cristallins 
du type volume libre. En effet, l’utilisation d’un faisceau de positons autorise l’accès à des vides fermés ou 
de très petites tailles. C’est ainsi que le PAS est utilisé aujourd’hui pour des mesures de porosité fermé ou 
de très petite taille (sub-nanométrique), mais également pour la détection de volumes libres de type cavités, 
agglomérations de lacunes, lacunes isolées, ou encore dislocations.  

La spectroscopie d’annihilation de positons est essentiellement basée sur 2 propriétés du positon : 

-Le positon antiparticule de l’électron s’annihile avec celui-ci en émettant des rayonnements gamma.  
-Le positon peut être piégé dans les défauts lacunaires avant de s’annihiler 

 

Les techniques PAS se déclinent principalement selon deux types : 

- La spectroscopie de temps de vie, ou positron annihilation lifetime spectroscopy (PALS) : qui mesure le 
temps de vie du positon dans la matière avant son annihilation dans la matière, 

- La spectroscopie d’élargissement Doppler ou Doppler broadening specroscopy (DBS ou PAS-DBS), 
technique utilisée durant cette étude. Celle-ci est détaillée dans la partie suivante. 

 

Les métaux et les semi-conducteurs sont abondamment étudiés via ces technique, mais ce n’est pas le cas 
des oxydes et des isolants, excepté quelques céramiques destinées au nucléaire, ou bien quelques 
diélectriques de basse permittivité [Krause-Rehberg 1999]. 

Il existe 2 types de positons : les positons rapides ou les positons lents. Dans ce travail des positons lents 
monocinétiques sont utilisés pour sonder les couches. Ils sont produits par un accélérateur de positons lents. 
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Les positons sont générés traditionnellement lors de la décroissance radioactive type β+ de certains 

radionucléides et radio-isotopes. La radioactivité de type β+, comme décrite par l’équation (II.1 implique la 

désintégration d’un proton en un neutron accompagnée par l’émission d’un neutrino, noté ν, et d’une 
particule β+, ou un positon (e+). L’élément X, de numéro atomique Z, et de nombre de nucléons A devient, 
au cours de cette désintégration l’élément Y de numéro atomique Z-1, mais toujours du même nombre de 
nucléons A. En effet, l’élément Y garde le neutron créé pendant la réaction. 

𝐴  → −𝐴 + + +   (II.1) 

Dans les laboratoires procédant à des mesures de spectrométrie d’annihilation de positons, des radio-
isotopes comme le 64Cu, le 58Co ou encore le 19Ne, sont utilisés comme sources de positons. Le radioélément 
le plus employé reste cependant un isotope du sodium, le 22Na, tel qu’ici au cours de cette étude. La 
relativement longue période de 2,6 ans de ce radio-isotope, ainsi que l’émission de rayonnements gamma 
durant la décroissance donnent deux atouts au 22Na par rapport aux autres radionucléides. En effet la longue 
période facilite la mise en œuvre de la source en limitant les changements de celle-ci et l’émission du photon 
gamma, quasi simultanée avec la création du positon, est utilisé en PALS. Le 22Na se désintègre en 22Ne, un 
des isotopes du néon les plus courants dans la nature. L’émission du gamma provient de la désexcitation du 
noyau de 22Ne nouvellement crée lors de la désintégration. 

 
Figure II-1 : Schéma de la décroissance radioactive du 22Na. La désintégration β+ est majoritaire à 90,5%, l’émission de 
gammas est prépondérante au cours de ce processus. Une capture électronique (CE) peut également se produire dans 9,5% 
des cas. 

 

 

L’accélérateur de positons lents du CEMHTI est équipé d’un spectromètre d’élargissement Doppler qui 
permet de mesurer l’énergie des photons gammas issus de l’annihilation de paires positon-électron. 
L’instrument fonctionne alors sous vide secondaire, pour maximiser le temps de vol des positons, 
permettant à un maximum d’entre eux d’atteindre la cible. Afin de connaitre approximativement la 
profondeur sondée dans un échantillon, il est nécessaire d’utiliser un faisceau monocinétique dans lequel les 
particules ont la même énergie, comme dans le cas d’un faisceau d’électrons dans une colonne MET. 
Cependant les positons émis lors de la décroissance radioactive de la source de 22Na se répartissent selon 
un spectre d’énergie assez large. Une feuille de tungstène de 5 µm d’épaisseur est alors utilisée pour 
« modérer » l’énergie des positons et les ralentir jusqu’à une énergie cinétique d’environ 3 eV. Le faisceau 
est ensuite accéléré et guidé par une série de champs électriques et magnétiques, générerant ainsi des positons 
monocinétiques avec une énergie comprise entre 0,1 et 25 keV. Les particules atteindront la cible, constituée 
des échantillons à analyser avec ces énergies. Les positons de faible énergie, 0,1 eV permettront de sonder 
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les régions les plus superficielles de l’échantillon, tandis que les positons d’énergie plus forte sonderont des 
zones plus profondes. 

 

 

Une fois dans la matière, le positon « se thermalise » c’est à dire. perd son énergie cinétique. Résultant de 
phénomènes d’interactions électroniques (ionisation des couches de cœur) ou par excitation des modes de 
vibration du réseau, la perte en énergie est rapide et s’effectue en 3 à 10 ps. La distance parcourue dans la 
matière (profondeur d’implantation) dépend de l’énergie initiale du positon. Néanmoins, en plus de 
déprendre de l’énergie initiale, le parcours de la particule est influencé par la densité du matériau traversé, 
ainsi que par le potentiel coulombien des atomes en présence. La traversée de la matière par le positon peut 
être divisée en deux phases : 

- Une première phase appelée « thermalisation » où le positon se déplace tout en perdant son énergie 
cinétique initiale,  

- Une phase dite de diffusion où le positon, pourtant dépourvu de son énergie cinétique continue à 
voyager dans la matière, sous l’effet des potentiels coulombiens des atomes environnants et par son 
énergie thermique 

 

Profondeur d’implantation 

Il a été précisé précédemment que la profondeur d’implantation dépendait de l’énergie initiale du positon. 
Les positons rapides non modérés, donc directement émis par la source radioactive (énergie maximum de 
541 keV), pénètreront profondément dans la matière. Le profil d’implantation dépend de la densité et de 
l’énergie du positon, comme le décrit l’équation suivante :  

𝑧 = − 𝑧 Avec 𝛼 = 6 × 𝜌𝑚𝑎𝑥,  (II.2) 

Avec  le coefficient d’atténuation dans le solide,  la densité du solide (en g.cm-3) et Emax l’énergie 
maximale pour un spectre d’énergie large. 

 

Pour un faisceau de positons lents, tel qu’utilisé au cours de cette étude, les particules sont monocinétiques 
le profil d’implantation devient Makhovien.  

 
Figure II-2 : Schéma d’un spectromètre d’élargissement Doppler et utilisant un faisceau de positons lents. 
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𝑧 = − 𝑧 − 𝑧𝑧 𝑚
 Avec 𝑧 = ,886 𝐴𝜌  (II.3) 

 
Avec  

 : Densité du matériau étudié 
A, m, n : constantes dépendantes faiblement du matériau 
E : énergie incidente de l’électron  
A noter que 

𝐴𝜌  donne Zm la profondeur moyenne d’implantation à une énergie donnée E. 

A s’exprime en µg.cm-2.keV-n, m et n sont sans dimension. Classiquement, les valeurs de A, m n utilisées, 
sont 2,95, 2, et 1,7. 

Les profils d’implantation des positons rapides ou monocinétiques lents dans HfO2 sont représentés sur la 
figure II-3. Les positons rapides peuvent sonder jusqu’à 400 µm dans HfO2 tandis que les positons lents 
monocinétiques permettent de caractériser des couches minces en fonction de la profondeur jusqu’à 1.4 µm 
d’épaisseur pour l’énergie maximale de 25 keV. 

(a) 

 

(b) 

Figure II-3 : dans le cas du HfO2, (a) : profil d’implantation de positons rapides. (b) : profil d’implantation de positons 
lents. 

 

Diffusion du positon dans le solide 

Lorsque l’énergie cinétique du positon devient nulle, cela ne signifie pas que le positon est immobile. La 
particule peut alors diffuser à travers la matière, grâce aux potentiels coulombiens en présence ainsi que par 
l’apport de la température.  La diffusion est décrite par la relation suivante : 

+ = + 𝑘 =  𝑘 + 𝜏  (II.4) 

Avec : 
e : charge d’un positon, 
μ+ mobilité du positon 
m+ : masse effective du positon 
kb : constante de Boltzmann, 
T : température (en K) 
τr : temps de relaxation pour la diffusion du positon. 

  

La longueur de diffusion correspond à la distance parcourue dans la matière avant son annihilation. Cette 
longueur est limitée par le temps de vie fini du positon, y compris dans un matériau sans défaut. Dans un 
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cristal dénué de défauts, et donc de pièges, la longueur de diffusion est dite intrinsèque et est donnée par la 
relation suivante : 

+ = √𝜏 + (II.5) 

Avec : 
τdif : durée de vie du positon dans le réseau. 

 

Dans un cristal parfait, τdif correspond au temps de vie du positon, appelé b ou L pour « bulk » ou « lattice », 

le positon est alors soumis uniquement au potentiel périodique du réseau. Repoussés par les charges 
positives des noyaux atomiques, la probabilité de présence des positons est alors maximale dans les zones 
interstitielles (Figure II-4 a). On dit alors que la particule s’annihile dans un état délocalisé. 

(a) (b) 

Figure II-4 : (a) : potentiel périodique dans un réseau cristallin parfait, les atomes sont représentés en bleu. (b) : potentiel 
dans un réseau cristallin avec une lacune. Un puits de potentiel, attractif pour le positon apparait. 

 

Cependant, en présence de défaut, le potentiel coulombien périodique du réseau est modifié dans les zones 
correspondant à l’emplacement des défauts. Ces zones peuvent alors correspondre à des puits de potentiels 
pour le positon (Figure II-4 b). L’apparition de ces puits de potentiel aura pour effet d’entrainer le piégeage 
de positons, et donc de réduire leur longueur de diffusion ainsi que leur temps de vie. En général, des défauts 
de vide du type lacunes, amas de lacunes, cavités et dislocations entrainent l’apparition de puits de potentiels 
qui agissent comme des centres attractifs pour le positon [Lhuillier 2010; Troev 2009]. Néanmoins, le puits 
de potentiel attribué à la lacune pourra être tempéré par la charge de ces défauts (voir paragraphe suivant : 
piégeage du positon). A noter que d’autres défauts comme les états de Rydberg, générés à proximité d’un 
atome du même nom, peuvent également piéger des positrons. Lorsqu’un positon s’annihile dans un de ces 
centres attractifs, on parle d’un état localisé. 

La longueur de diffusion des positons dans le solide peut être affectée par la présence de pièges ou de 
champs électrique. On parle alors de longueur de diffusion effective L+eff. Elle s’exprime de la façon 
suivante : 

+ =  [ ++ ]  (II.6) 

 

En présence d’un champs électrique  ⃗ la longueur de diffusion effective s’exprime [Krause-Rehberg 1999] : 
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+ = √ + + ‖  ⃗‖𝑘 − ‖  ⃗‖𝑘  
(II.7) 

 

Où = /𝜏 +  est le taux d’annihilation effectif. 

Piégeage du positon 

Dans des matériaux contenant des lacunes, des cavités, ou encore des dislocations, le positon peut terminer 
sa diffusion dans les pièges que constituent ces défauts. Le piégeage dans ce type de défaut est caractérisé 

par le coefficient de piégeage spécifique µd et par un taux de piégeage κd. Ce taux est proportionnel à la 

concentration Cd selon la relation suivante : 

= µ  (II.8) 

 

On peut distinguer deux types de piège :  

- Les pièges « peu profonds » qui se caractérisent par une faible énergie de liaison et un fort 
« dépiégeage » des positons capturés avant toute annihilation. Ces pièges correspondent à des 
volumes libres de faible dimension, inférieures au volume atomique comme des dislocations. Les 
états de Rydberg générés autour d’accepteurs ioniques font également partie de cette catégorie.  

- Les pièges « profonds », caractérisés par une énergie de liaison de l’ordre de 1 à 2 eV et donc un 
faible taux de « dépiégeage ». Il s’agit des défauts, déjà cités précédemment à savoir des volumes 
libres supérieurs à un volume atomique comme les lacunes, amas de lacunes, cavités… 

Le coefficient de piégeage spécifique µd dépend alors du type de défaut en présence et, bien entendu 

augmente, en cas de présence de « pièges profonds ». Néanmoins, dans le cas de matériaux semi-conducteurs 
ou isolants, ce coefficient n’est pas uniquement dépendant du type de défaut en présence, mais également 
de la température et de la charge des défauts. Or, dans le cas du HfO2, il a été vu que l’on pouvait être en 
présence de lacunes chargées. 

 
 

Figure II-5 : Effet de la charge d’une lacune sur le 
potentiel coulombien dans le silicium d’après [Puska 
1990]. Le schéma (a) correspond à une lacune chargée 
négativement ; le schéma (b), à une lacune de charge 
neutre ; et le schéma (c) à une lacune chargée positivement. 
a0 est le rayon de Bohr et ε0 la constante diélectrique du 
vide. 
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En effet, comme le montre la Figure II-5 [Puska 1990] dans le cadre d’une étude sur silicium, le puit de 
potentiel sera large et donc facilement accessible pour le positon, dans le cas d’une lacune chargée 
négativement. A contrario, une lacune chargée positivement possède un puit de potentiel en son centre, 
mais ce puit sera encerclé d’une barrière de potentiel, limitant l’accès au positon. Le coefficient de piégeage 
sera alors fortement augmenté dans le cas d’une lacune chargée négativement, mais dans le cas d’une lacune 
chargée positivement, cette même grandeur sera nettement réduite. Néanmoins, le coefficient µd pour une 
lacune positive pourra être augmenté en augmentant la température de l’échantillon soumis au faisceau de 
positons [p61 dans Krause-Rehberg 1999]. 

Paires positons-électrons et annihilation 

Une fois que le positon est thermalisé et a terminé sa diffusion, celui-ci est attiré par un électron appartenant 
au matériau pour créer une paire e+-e-. Le positon étant l’antiparticule de l’électron, la paire formée finit par 
s’annihiler, conduisant à l’émission de rayonnements gamma. Les caractéristiques de l’émission de ces 
photons gamma sont régies par des principes de conservation de la quantité de mouvement, de l’énergie et 
du spin de la paire e+e-. La valeur du spin (S) contrôle généralement le nombre de photons gamma émis lors 
de l’annihilation. Lorsque S = 0, deux photons γ sont émis et lorsque S = 1, trois photons sont émis. 
Néanmoins, la proportion de paires dotées d’un spin de 1 est d’à peine 0,003 fois celle dotées d’un spin de 
0, ce qui, dans le vide, implique que l’annihilation avec production à deux photons est grandement 
majoritaire. 

A noter qu’il existe deux types de paires : la paire libre, ou la paire liée. La paire liée forme une structure 
quasi-atomique appelée le positronium, Ps, aux caractéristiques très proches de celles de l’hydrogène. 
L’apparition de positronium est favorisée à la surface, ou dans des volumes libres de grande dimension 
comme des cavités ou des pores. Le HfO2 étant un matériau dense, avec théoriquement peu de cavités et 
une faible porosité, seul l’annihilation de la paire libre sera considérée dans cette étude.  

Raie d’annihilation et effet Doppler  

Avant l’annihilation, lors de la constitution de la paire e+-e-, le positon est entrainé par le mouvement de 
l’électron donnant une quantité de mouvement à la paire constituée. L’énergie du rayonnement gamma, 
résultant de l’annihilation, sera différente selon le repère dans lequel on se situe. Dans le repère du centre 
de masse de la paire e+-e- l’énergie, qui se calcule simplement par la relation (II.9, est de 511 keV.  
 = 𝑐  (II.9) 

Avec m0, masse du positon ou de l’électron ; c, vitesse de la lumière dans le vide. 

 
Cependant, dans le repère du laboratoire, l’énergie des deux photons diffère des 511 keV en raison de la 
quantité de mouvement de la paire e+-e- provoquant un élargissement Doppler. L’annihilation d’une paire 
e+-e- de quantité de mouvement p provoque l’émission de photons γ dans deux directions quasiment 

opposées, avec un angle de 180° ± θ (Figure II-6). 
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Figure II-6 : représentation schématique de l’annihilation d’un positon avec un électron. La quantité de mouvement de la 
paire électron-positon se sépare selon deux composantes : une composante longitudinale pL et une composante transversale 
pT. 

 

Les composantes de la quantité de mouvement présentées dans la Figure II-6 agissent sur l’énergie et l’angle 
d’émission θ des photons . Comme le montrent les deux relations suivantes, la composante pL modifie 
l’énergie ; et la composante pT, l’angle d’émission.  

𝛥 = 𝑐.  (II.10) 

𝜃 = 𝑐.  (II.11) 

Avec c la vitesse de la lumière et m0 la masse du positon et de l’électron. 
 

La spectroscopie d’annihilation de positons par élargissement Doppler consiste donc à mesurer 
l’élargissement de la raie d’annihilation à 511 keV dû à l’effet Doppler. Elle permet de déterminer la 
distribution à une dimension des moments des paires e+-e- qui s’annihilent dans le solide. 

 

L’acquisition des données s’effectue grâce à un détecteur constitué d’une jonction PN en germanium. Ce 
détecteur, est maintenu à une température de 77 K grâce à de l’azote liquide et soumis à une tension de 3 kV 
afin d’optimiser la détection et la résolution de celui-ci. Cette haute résolution est nécessaire afin de détecter 
une raie d’annihilation étroite avec une FWHM de seulement ≈ 2,6 keV. Le signal émis par le détecteur 
passe ensuite par une série de modules analogiques : amplificateur permettant de minimiser le bruit de fond, 
un analyseur multicanaux permettant d’atteindre une résolution d’environ 0,08 keV par canal, un 
stabilisateur de pic corrigeant des dérives du spectromètre, et enfin un codeur transformant le signal 
analogique en signal numérique. 

Traitement des données 

Une fois converti en signal numérique, le spectre brut obtenu correspond à la somme du bruit de fond avec 
la convolution de la distribution en énergie des photons  émis avec la fonction de résolution du détecteur. 
Ce bruit de fond provient d’interactions avec d’autres particules provenant d’effets photoélectriques et 
Compton. Le spectre brut se caractérise par une asymétrie, avec un bruit de fond plus élevé, à gauche de la 
raie d’annihilation, c’est-à-dire du côté des faibles énergies (Figure II-7). Le bruit de fond dépend donc de 
l’énergie, et peut s’exprimer de la façon suivante :  

= + − × 𝑙 (II.12) 

Avec :  
BG(E) : bruit de fond à l’énergie E, 
A : moyenne du bruit de fond à droite du pic, 
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B : moyenne du bruit de fond à gauche du pic, 
F(E) : aire du spectre entre l’énergie E et l’extrémité droite du spectre (voir Figure II-7) 
Ftotale : aire totale du spectre 

 

 
Figure II-7 : Spectre Doppler brut, avant extraction du bruit de fond, selon [CORBEL 2003]. La courbe bleue en 
pointillés représente le spectre brut expérimental, la courbe noire en tirets représente le bruit de fond. 

 

Après soustraction du bruit, le spectre obtenu correspond à celui présenté dans la Figure II-8. Il s’agit du 
spectre d’élargissement Doppler, c’est-à-dire de la distribution des moments des paires qui se sont annihilées, 
convoluée à la fonction de résolution du détecteur. Les variations du spectre entre deux échantillons sont 
faibles comme le montre la Figure II-8 et pour les quantifier, deux paramètres sont définis : le paramètre S 
et le paramètre W. Le paramètre S (pour « Sharp », pic en anglais) correspond à la fraction de l’aire du spectre 
autour du centre du pic et plus précisément dans la fenêtre − | ,8| × − 𝑐 , le centroïde à 511 keV 
faisant office de « zéro ». Ce paramètre représente la fraction de gammas provenant de positons s’annihilant 
avec des électrons de faible quantité de mouvement, c’est-à-dire plutôt des électrons de valence. Le 
paramètre W (pour « Wing », aile en anglais), correspond aux portions d’aires situées dans les ailes du spectre 
et plus précisément dans les fenêtres | ,6| − | 6, | × − 𝑐  [Linez 2012]. Le paramètre W représente 
la fraction de gammas provenant de l’annihilation de positons avec des électrons à forte quantité de 
mouvement, c’est-à-dire plutôt avec des électrons de cœur. Le  Tableau II.1et la Figure II-8 résument les 
caractéristiques des paramètres S et W. Les valeurs frontières des fenêtres de définition des fractions S et W 
sont choisies de façon à sélectionner les portions d’aire qui varient le plus entre un matériau sans défaut et 
un matériau avec défauts. Ces valeurs peuvent varier selon les laboratoires [Linez 2012]. 

Tableau II.1 : Récapitulatif des fenêtres en énergie utilisées pour déterminer les fractions d’annihilation avec les électrons de 
faibles moments S et avec des électrons de fort moment W. La raie de 511 keV fait office de 0. 

 Paramètre S Paramètre W 
Fenêtre 

en 
énergie 
(keV) 

[− ,8 × − 𝑐; ,8 × − 𝑐] [− 6, × − 𝑐; − , × − 𝑐] ∪ [ , × − 𝑐; 6, × − 𝑐] 
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Figure II-8 : Spectres Doppler obtenu sur des échantillons d’oxyde d’uranium vierges et irradiés [Belhabib 2012]. Les 
portions d’aire correspondant au paramètre S et au paramètre W sont indiquées respectivement en vert et en violet.  

 

Mesure et traitement de données 

Dans le paragraphe portant sur l’implantation des positons (II.1.1.1.c), il a été vu que la profondeur 
d’implantation dépend de l’énergie du faisceau de positons incident. Les mesures consistent à acquérir des 
spectres d’élargissement Doppler en fonction de l’énergie incidente dans une gamme comprise entre 0 et 
25 keV, avec un pas de 0,2 à 1 keV. Le temps d’acquisition pour chaque énergie est d’environ 45 min, de 
façon à obtenir suffisamment de coups pour obtenir un spectre Doppler exploitable (≈ 106 coups). Ce 
balayage en énergie permet d’obtenir des informations en fonction de la profondeur. 

Les paramètres S et W sont tracés en fonction de l’énergie du faisceau de positon. Grâce au logiciel VEPFIT, 
développé par [Van Veen 1991] on peut remonter aux variations de S et W en fonction de la profondeur z 
en ajustant les données expérimentales S(E) et W(E) (ou « fit »). Le programme décrit le solide analysé sous 
forme d’un empilement de couches homogènes où le piégeage des positons s’effectue de façon différente. 
Chaque couche i présente des paramètres spécifiques : Si, Wi, Ldiff(i), tels que ceux montrés dans la Figure 
II-9  

 
Figure II-9 : Représentation du modèle en couches homogènes utilisé par VEPFIT pour les ajustements des données 
expérimentales. 

 

La valeur de S(E) et W(E), pour une énergie de positon donnée, est alors une somme des Si et Wi de chaque 
couche pondérée par la probabilité d’annihilation à l’énergie donnée fi(E). On ajoute également à cette 
somme, les paramètres de surface Ss et Ws avec la probabilité fs(E). Les valeurs de S et de W pour E donnée 
s’écrivent alors : 
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=∑ +=  (II.13) 

=∑ +=  (II.14) 

 

Le terme fi(E) représente la probabilité ou la fraction de positons d’énergie E s’annihilant dans la couche i. 
Cette fraction dépend, bien entendu, de l’énergie incidente du faisceau de positons, mais également de 
nombreux autres paramètres comme la profondeur d’implantation, la longueur de diffusion effective des 
positons après thermalisation (L+eiff), du matériau traversé, de la concentration de défauts, du champ 
électrique etc.  

Dans la partie suivante, l’interprétation des paramètres S et W est abordée et, les méthodes développées 
pour la détection des lacunes sont décrites. 

 

Selon la qualité du solide analysé, les paramètres S et W vont varier de façon différente. Un matériau sans 
défaut, présente des valeurs de S et de W qui définissent les caractéristiques d’annihilation de référence pour 
ce matériau. Il s’agit des caractéristiques dites du réseau cristallin ou encore « lattice » en anglais. Dans un 
cristal présentant des défauts tels que des lacunes, il a été vu dans la partie II.1.1.1.c, que le positon a tendance 
à être piégé dans ce type de défaut. Une fois localisé dans la lacune, le positon a tendance à être repoussé 
par les noyaux atomiques avoisinant en raison de leurs charges positives. Cela implique que la probabilité 
d’annihilation avec les électrons de cœur (donc proches du noyau atomique) diminue, en faveur de la 
probabilité d’annihilation des électrons les plus périphériques, donc les électrons de valence. Par conséquent, 
en présence de défauts lacunaires, le paramètre S augmente, et le paramètre W diminue. Avec des volumes 
libres plus importants, telles que des cavités, ou de la porosité, l’augmentation et la diminution des 
paramètres S et W seront d’autant plus importantes. Ce qui met en évidence une dépendance de ces deux 
grandeurs avec la taille des volumes libres. F. Linez donne un bon exemple dans sa thèse du comportement 
de S et W en fonction de la nature des défauts rencontrés dans le carbure de silicium (Figure II-10). Le 
cristal contenant des bi-lacunes présente un paramètre S plus élevé et un W plus faible que dans le cas d’un 
cristal contenant des mono-lacunes par exemple.  

 
Figure II-10 : Comparaison des caractéristiques d’annihilation S et W dans le carbure de silicium (SiC). (a) : 
caractéristiques d’un cristal sans défaut, (b) : caractéristiques dans un cristal présentant des lacunes (Vc : lacunes de 
carbones ; VSi : lacune de Si), (c) : caractéristiques dans un cristal présentant des bi-lacunes de carbone et de silicium (VsiVc) 
[Linez 2012]. 

 

Si les graphes S = f(E) et W = f(E), appelés dans la suite de cette étude S(E) et W(E), permettent d’établir 
l’évolution des caractéristiques d’annihilation en fonction de la profondeur dans le solide, ils sont néanmoins 
insuffisants pour extraire le type et la taille des défauts. Cette identification est possible grâce à la 
représentation de S en fonction de W (appelé dans la suite de cette étude S(W)). Pour un matériau donné, 



75 
 

si l’on trace ce graphe pour toutes les concentrations possibles d’un défaut donné appelé D, on remarque 
que pour les faibles concentrations, les variations restent faibles et S et W ne se différencient pas du point 
SLWL (L pour « lattice » en anglais). La concentration de défauts D est tellement négligeable que 100% des 
positons s’annihilent dans le réseau cristallin. Cependant lorsque la concentration augmente, S 
(respectivement W) augmentent (resp. W diminue) et les points SW se déplacent selon une droite jusqu’à 
atteindre un point limite. Celui-ci correspond au point SDWD où la concentration de ce défaut D est telle 
que 100% des positons s’annihilent dans celui-ci. Le point SDWD, représente les caractéristiques 
d’annihilation du défaut D. Le segment tracé entre les deux points SLWL et SDWD est alors caractéristique 
du défaut D. Dans la Figure II-11, il est montré que l’on peut distinguer, théoriquement, plusieurs types de 
défauts, allant de la mono-lacune à l’amas de cinq lacunes dans le silicium. La pente du segment de droite 
caractéristique du défaut D porte aussi la signature de ce type de défaut. 

 
 

Figure II-11 : Evolution théorique de la fraction d’annihilation S et W en fonction du nombre de lacunes dans les amas 
lacunaires dans le silicium, calcul DFT par [Hakala 1998]. 

 
 

Piégeage des positons et concentration de défauts 

Dans la réalité, il est probable que le matériau soumis au faisceau de positons présente non pas un seul type 
de défaut, mais toute une variété Dj. Les valeurs de S et W mesurées correspondent alors à la somme des 
caractéristiques de chaque état d’annihilation pondérée par les fractions d’annihilation dans chacun de ces 
états comme peuvent illustrer les relations suivantes : 

= +∑  (II.15) 

= +∑  (II.16) 

Sj et Wj sont les caractéristiques d’annihilation dans l’état j (correspondant à un défaut Dj) ; fj est la fraction 
d’annihilation dans l’état j. SL, WL et fL sont les caractéristiques et la fraction d’annihilation dans le réseau. 

 

Pour évaluer quantitativement la concentration d’un défaut précis, il est nécessaire de connaître le nombre 
d’états d’annihilation et le modèle de piégeage associé. Le modèle le plus simple est celui qui prend en 
compte un seul défaut de type de « piège profond » Dj. Celui-ci est schématisé dans la Figure II-12. Dans ce 
modèle on suppose que le solide ne contient que des défauts Dj et donc les positons pourront s’annihiler 
soit dans le réseau (état délocalisé), soit dans le piège Dj (état localisé) comme représentés dans la Figure 
II-12. Le modèle établit la variation du nombre de positons à l’instant t en fonction des taux d’annihilation 
et taux de piégeage en posant comme conditions initiales, qu’aucun piégeage n’a lieu pendant la 
thermalisation. Ce modèle est détaillé de façon approfondie dans [Krause-Rehberg 1999].  
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Figure II-12 : représentation schématique du modèle à un seul piège profond, pour un solide cristallin contenant des défauts 
du type Dj. Les termes λL et λDj représentent respectivement le taux d’annihilation dans le réseau cristallin et dans l’état i 
appartenant au défaut Dj. Le terme κj correspond au taux de piégeage dans le défaut Dj. 

 
Ce modèle permet, entre autres, d’exprimer les fractions d’annihilations dans le réseau et dans le défaut Dj 
en fonction des taux d’annihilation ainsi que des concentrations des défauts. Ce qui donne : 

= +  II.17 = +  II.18 

 

Lorsque l’on remplace les fractions d’annihilation dans les équations (II.15 et (II.16, pour un solide 
présentant qu’un seul type de défaut Dj, cela donne : 

= + + +  II.19 

= + + +  II.20 

Le terme µjCj remplace le taux de piégeage via la relation (II.8, avec µi le coefficient de piégeage 
spécifique, Ci la concentration du défaut Dj. 

 

Ces relations relient les paramètres S et W et les concentrations de défauts, mais de nombreuses inconnues 
demeurent, comme les différents taux d’annihilations ( L et i), et le coefficient de piégeage spécifique µi. 
Les coefficients de piégeage spécifiques peuvent se déterminer par simulation ou par expérimentation. Les 
taux d’annihilation, sont déterminables au cours d’une mesure de spectroscopie de temps de vie ou PALS. 

Lorsque ces grandeurs sont connues, on peut alors tracer l’évolution des paramètres S et W en fonction de 
la concentration du défaut Dj au sein d’un même matériau. Un exemple est présenté dans la Figure II-13, 
où sont tracées les variations théoriques des paramètres d’annihilation S et W en fonction de la concentration 
de mono-lacunes dans le tungstène. On peut noter que le PAS-DBS permet de détecter des concentrations 
comprises entre environ 1015 et 1019 défauts par cm3. 
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Figure II-13 : Variation théorique des paramètres S et W en fonction de la concentration de mono-lacunes dans le tungstène 
selon M. Sidibé [Sidibe 2014].  

 

 

Pour illustrer les effets d’un champ électrique sur le comportement des courbes S en fonction de l’énergie 
des positons, nous avons calculé S(E) pour un échantillon constitué d’une couche de 50 nm sur un substrat 
de Si en utilisant le programme VEPFIT. Les valeurs de S et W choisies pour la couche sont celles mesurées 
dans le dépôt HfO2 de 100 nm élaboré par PVD (S= 0,3699 et W= 0,0855) (voir chapitre III. III.2.1.3). La 
longueur de diffusion effective L+ dans la couche de HfO2 a été fixée à 200 nm. Les caractéristiques 
d’annihilation du substrat correspondent aux valeurs déterminées pour le silicium du « wafer » de 200 mm 
utilisé classiquement au CEA-LETI (S= 0,4575, W= 0,0327, L+= 165 nm) (voir chapitre III. III.2.1.2.a). 
Le champ électrique a été introduit dans la couche de HfO2, et ne concerne qu’une petite partie de la couche 
proche de l’interface. L’épaisseur de la zone soumise aux champs a été arbitrairement fixée à 2 nm.  Cette 
valeur a été choisie en considérant que les champs électriques sont supposés être localisés au niveau des 
interfaces selon Shiraishi et al. [Shiraishi 2006; Shiraishi 2006], et Kechichian et al.[Kechichian 2013]. La structure 
de l’échantillon modèle est schématisée dans la Figure II-14 – c. 
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(a) (b) 

 

Figure II-14 : Simulation de l’évolution de la fraction 
d’annihilation S en fonction de l’énergie des positons pour 
une couche de HfO2 de 50 nm sur substrat de Si en utilisant 
le programme VEPFIT, en imposant un champ électrique 
à l’interface, d’intensité et d’orientation différente. (a) : S en 
fonction de l’énergie, entre 0 et 25 keV, (b) : entre 0 et 
8 keV. (c) : structure de l’échantillon modèle utilisé pour ces 
simulations. 

(c) 
 

Dans la Figure II-14 sont représentés les différents calculs effectués avec VEPFIT, pour des champs 
électriques imposés allant de -27 kV/cm à 103 kV/cm. Les champs positifs correspondent aux champs 
orientés vers le substrat, le champ électrique négatif, à ceux orientés vers la surface. Lorsque le champ 
électrique est nul à l’interface (voir la courbe S(E) représentée en noir sur la figure III-12-a) et b)), la gamme 
d’énergie où les positons détectent la couche de HfO2 s’étend jusqu’à approximativement 2 keV, et les 
caractéristiques du substrat de Si ne sont pas atteintes, même à la plus haute énergie de 25 keV. Il faut noter 
qu’aucun changement n’est observé tant que le champ électrique n’est pas supérieur à 1 kV/cm. D’ailleurs, 
la courbe calculée pour un champ de 10 kV/cm ne diffère que de peu de celle correspondant au champ 
électrique nul. Cependant, lorsque le champ électrique est imposé à 103 kV/cm, la gamme d’énergie des 
positons pour laquelle une fraction importante d’annihilation se produit dans la couche de HfO2 est très 
réduite et inférieure à 1 keV et les caractéristiques d’annihilation du Si sont atteintes dès 13 keV.  Lorsque 
le champ est négatif, la gamme d’énergie dans laquelle les positons s’annihilent dans la couche de HfO2, 
s’élargit vers de plus hautes énergies, jusqu’à près de 4 keV, en opposition à ce qui a été constaté pour un 
champ positif. Les caractéristiques du Si ne sont pas strictement atteintes avant 25 keV. 

Ces simulations montrent que dans le cas d’un simple champ électrique positif situé à l’interface, les 
modifications sur les courbes S(E) sont déjà importantes. Dans cette modélisation, la largeur du palier relié 
à l’annihilation du positon dans le HfO2 varie selon la force et l’orientation du champ électrique à l’interface. 
Celle-ci est réduite vers les basses énergies et les caractéristiques d’annihilation du substrat sont atteintes 
plus rapidement dans le cas d’un champ électrique positif, c’est-à-dire orienté vers le substrat. L’effet est 
d’autant plus fort avec l’augmentation de l’intensité du champ électrique. Dans le cas d’un champ électrique 
négatif, le phénomène inverse se produit, avec un élargissement du palier relié à l’annihilation dans le HfO2 
et l’atteinte des caractéristiques du substrat vers de plus hautes énergies. Les positons sont repoussés vers la 
couche par l’interface et s’annihilent dans le substrat pour des énergies plus élevées que quand le champ 
électrique est nul. 
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La mesure par spectroscopie d’annihilation de positons est une technique non destructive et efficace pour 
sonder les défauts de taille atomique présents dans un matériau. La technique permet de déterminer le type 
et la concentration de défauts avec une information en fonction de la profondeur pour des couches minces 
de divers matériaux allant des métaux aux isolants. Cependant la finesse des informations qui peuvent être 
extraites de ces mesures dépend de la connaissance de données telles que les caractéristiques d’annihilation 
du réseau et des défauts et du nombre de type de défauts présents dans les échantillons étudiés.  

Concernant le HfO2, il a été vu dans le chapitre I (§ I.3.5.2), que très peu d’études ont été menées sur ce 
matériau. De nombreuses données, comme les coefficients de piégeage des défauts, les temps de vie 
caractéristiques, etc., ne sont pas connus. De même que les types de défauts pouvant exister dans le HfO2 
ne sont que partiellement connus. Pour déterminer certains de ces paramètres, il est nécessaire de réaliser 
des mesures de temps de vie sur des matériaux sans défaut ou avec les défauts recherchés et/ou de calculer 
les temps de vie caractéristiques pour les états d’annihilation recherchés. Malheureusement, nous verrons 
plus loin qu’une difficulté de ce travail a été de trouver des références HfO2 sans défauts. Néanmoins, les 
mesures PAS-DBS réalisées sur les couches minces de HfO2 présentés dans le chapitre III ont permis de 
nous informer qualitativement sur leur qualité en fonction des techniques de dépôt et sur l’effet du recuit et 
de montrer la présence de champs électriques. 

 

Dans cette partie, nous rappellerons succinctement le principe de fonctionnement d’un MET ainsi que le 
principe de la spectroscopie de pertes d’énergie. Cette description est inspirée par celles donnée dans des 
ouvrages de référence [Williams 2009; Egerton 2011]. 

 

Comme le montre la Figure II-15 un MET est constitué : d’une source d’électron ; d’un système de lentilles 
magnétiques permettant d’obtenir un faisceau d’électrons parallèle ou convergent ; de système de collection 
des électrons après qu’ils ont interagi avec l’échantillon ; d’un système de visualisation (écran fluorescent ou 
la caméra CCD). Plus précisément, les lentilles condenseurs contrôlent la taille, l’intensité et la convergence 
du faisceau. Les lentilles « objectif » servent à former l’image de l’échantillon ou du réseau réciproque. Le 
système de lentilles intermédiaires et de projections permet la projection de l’image sur les détecteurs. Ces 
lentilles permettent d’ajuster la taille de l’image projetée sur l’écran fluorescent ou bien sur la caméra CCD. 
Différents diaphragmes permettent de régler l’intensité et la convergence du faisceau (diaphragme 
condenseur) ou encore de sélectionner le mode d’imagerie (en champ clair ou en champ sombre). Un 
détecteur EDX (Energy Dispersives X-rays) permet de réaliser des analyses dispersives en énergie de rayons 
X. Enfin, comme nous le décrirons, des analyses de pertes d’énergie sont réalisées grâce à spectromètre situé 
la plupart du temps au pied de la colonne. 
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Figure II-15 : Schéma montrant les principaux organes constituant une colonne TEM. 
 

Le Tableau II.2 donne les caractéristiques essentielles des deux microscopes qui ont été utilisés au cours de 
cette étude. 

Tableau II.2 : quelques caractéristiques techniques des microscopes TECNAI et TTTAN Ultimate  
 TECNAI TITAN Ultimate 

Tension (kV) 200 

80 – 300.  

Mesures effectuées à 
200 kV. 

Sources d’électrons 
Emission par effet de champ 

(pointe FEG) 
Emission par effet de champ 

(pointe FEG) 

Particularité  

Trois lentilles condenseurs 

Correcteur d’aberration de 
sonde et d’images. 

Monochromateur 

Analyse 
spectroscopique et 

techniques d’imagerie 
supplémentaires 

EDX 
EDX, EELS, tomographie, 

précession… 

Taille minimum de 
sonde 

(en STEM) 

0,17 nm 0,08 nm 

Résolution ponctuelle 0,2 nm < 0,2 nm 

Limite d’information < 0,14 nm < 0,05 nm 

Dispersion en énergie 0,8 eV 0,2 eV 

Porte objet Double tilt Double tilt 
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Nous avons exploités ces microscopes soit en mode MET (avec un faisceau parallèle) soit en mode STEM 
(faisceau convergent). En mode STEM l’échantillon est balayé par une sonde dont le diamètre est l’ordre 
du nanomètre.  Le mode MET en mode haute résolution (HR) a été utilisé sur le microscope TECNAI pour 
acquérir les images présentées dans cette étude. Dans ce mode l’image est obtenue en faisant interférer 
plusieurs faisceaux diffractés sélectionnés en plaçant un diaphragme suffisamment large dans le plan de 
diffraction.  Le mode STEM a été mis en œuvre sur le microscope TITAN ultimate pour obtenir les 
cartographies EDX ou de perte d’énergie.  

 

Une description détaillée de la spectroscopie de perte d’énergie est donnée dans l’ouvrage de référence de 
Egerton [Egerton 2011]. Dans le cadre de cette étude nous rappelons quelques notions nécessaires à la 
compréhension du manuscrit.  Un électron d’énergie E  subit des interactions élastiques et inélastiques 
lorsqu’il traverse une lamelle. Les interactions inélastiques sont à l’origine de pertes d’énergie E . La 
spectroscopie des pertes d’électron (EELS) consiste à mesurer le spectre de pertes d’énergie subi par un 
faisceau d’électrons issu d’une source quasi-monocinétique. Cette mesure est faite sur une lamelle dont 
l’épaisseur est généralement inférieure à 100 nm. 

La Figure II-16 montre le spectre EELS d’une lamelle de HfO2. Le spectre est constitué d’un pic, très intense 
et très fin, situé à l’origine. Ce pic correspond aux électrons qui n’ont pas subi de collision inélastique. La 
largeur à mi-hauteur de ce pic permet d’estimer la résolution énergétique, celle-ci est de l’ordre de 0,2 à 
0,3 eV. Une série de pics de forte intensité sont situés en-dessous d’une centaine d’eV. Ces pics, dits de 
pertes faibles, correspondent aux interactions inélastiques entre les électrons et les excitations collectives 
(phonons et plasmons de volume et de surface). Enfin au-delà d’une centaine d’eV, les pics de faible intensité 
sont associés à l’ionisation d’un atome. Dans cette étude nous nous intéresserons exclusivement au seuil K 
(1s) de l’oxygène situé vers 534 eV. La structure de cette bande est sensible à l’environnement chimique.   

 

Figure II-16 : Spectre EELS d’une lamelle de HfO2. 
 

 

Les acquisitions de spectres ont été réalisées sur le microscope FEI TITAN Ultimate à l’aide d’un 
spectromètre post-colonne, Gatan Imaging Filter (GIF). Le GIF est composé de plusieurs éléments 



82 
 

(représentés en Figure II-17) : (i) un diaphragme d’entrée détermine, avec la longueur de caméra, la largeur 
de l’angle de collection ; (ii) un prisme magnétique disperse verticalement les électrons selon leurs énergies ; 
un système de lentilles quadripôles et sextupôles, ayant pour fonction de projeter le faisceau dispersé sur le 
détecteur CCD. Le détecteur CCD est constitué de 2048 pixels × 2048 pixels. On notera que les aberrations 
du système de projection engendrent une distribution des électrons collectés sur une plusieurs lignes du 
détecteur. Une caractéristique importante du GIF est sa dispersion en énergie. Celui-ci est définie par la 
gamme d’énergie couverte par un pixel. Cette dispersion peut être choisie dans une gamme de 0,01 eV à 1 
eV. Par la suite les spectres seront acquis avec une dispersion de 0,1 eV compatible avec la résolution en 
énergie déduite la mesure de la largeur du pic des pertes nulles. 

 

Figure II-17 : Représentation schématique d’un spectromètre EELS, d’après [Bernier 2007]. 
 

 

Les spectres ont été acquis localement sur zone de 10×10 nm2 avec un temps d’intégration de deux minutes. 
La résolution en énergie est fixée par la largeur du pic de pertes nulles (zero loss), cette résolution peut varier 
de 0,2 à 0,3 eV selon la qualité des réglages. Les spectres sont acquis avec une dispersion de 0,1 eV par pixels 
ce qui correspond pour 2000 pixels à une gamme d’énergie de 200 eV. L’énergie centrale, située à environ 
535 eV, correspond au seuil K de l’oxygène. De manière à corriger d’éventuelles dérives du GIF, un second 

spectre de pertes faible est acquis. Le décalage 0E  par rapport à l’origine de la position du pic des pertes 

nulles permet de corriger le spectre des pertes de cœur en appliquant la translation 0E E E   . Notons 

que les spectres sont entachés du bruit d’obscurité et affectés par la dispersion des gains des pixels de la 
caméra CCD. Nous montrerons chapitre IV comment il est possible de s’affranchir de ce dernier défaut. 

 

Le spectre acquis au seuil K de l’oxygène sur un échantillon de HfO2 est présenté dans la Figure II-18. La 
courbe en trait continu représente un spectre brut qui est la superposition de la contribution relative aux 
pertes d’énergie dues à l’interaction du faisceau avec les électrons de la couche 1s de l’oxygène, et d’un fond 
continu qui peut être modélisé par la relation suivante : 

r

A

E
 (II.21) 

 

Où A  et r  sont deux paramètres ajustables. Avant toute analyse des pertes d’énergie, ce fond continu doit 
être soustrait. Pour ce faire, les paramètres A  et r  du fond continu sont ajustés au sens des moindre carrés 
sur une bande spectrale située avant le seuil d’intérêt (cette zone est indiquée par le rectangle grisé de la 
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Figure II-18). Le fond continu estimé par la relation (II.21 est déduit du spectre brut. Tous ces traitements 
sont effectués de manière interactive sous le logiciel Digital Micrograph. 

 

Figure II-18 : Procédure de soustraction du fond continu : le fond continu modélisé par la relation (II.21 (courbe tireté bleue) 
est soustrait au spectre brut (courbe continue rouge), pour donner le spectre corrigé (courbe tireté noire).  

 

 

L’épaisseur de l’échantillon destinée à l’analyse MET doit avoir une épaisseur suffisante afin qu’il soit 
possible de recueillir des électrons en sortie. Si dans le silicium, le libre parcours moyen d’un électron 
avoisine les ≈ 130-150 nm pour une diffusion inélastique [Wang 2006; Shinotsuka 2015], ce dernier se 
contracte dans le cas de densité plus élevée. Ainsi, le libre parcours moyen tombe à 95 nm dans le cuivre 
(densité proche du HfO2) et à 100 nm pour l’hafnium métallique[Shinotsuka 2015]. Afin d’être transparente 
au passage des électrons, l’épaisseur de l’échantillon analysé en MET, doit être inférieur à une centaine de 
nanomètres. Ce dernier se présente alors sous la forme d’une lamelle.  

Plusieurs méthodes pour la préparation de lamelles MET existent : 

- L’une des plus utilisées est la gravure par usinage ionique focalisé, connue également sous le 
nom de FIB (Focused Ion Beam en anglais). Cette préparation consiste à creuser, à l'aide d'un 
faisceau d'ions gallium, deux tranchées parallèles de part et d’autre de la zone de l’intérêt à 
prélever. La résultante est une fine lamelle à faces parallèles. 

- Le polissage mécanique dit « tripode », méthode plus douce consistant un amincissement 
graduel avec un angle de biseau très faible (≈ 2°). Cette technique de polissage utilise l'action 
d’abrasion provoqué par le frottement de l’échantillon sur un disque constitué de grains de 
diamant. 

- Le polissage ionique (PIPS ou Precision Ion Polishing System), cette technique consiste à allier dans 
un premier une étape de polissage mécanique, puis, lorsque la lame a atteint une épaisseur 
suffisamment fine, une abrasion à l’aide d’un gaz rare ionisé. La production d'un faisceau d'ions 
accéléré permet d'arracher des atomes de la surface et éliminer les aspérités. La méthode a pour 
avantage de supprimer l’écrouissage éventuel lié à la préparation mécanique. L'usinage par le 
faisceau d'ions peut être fait sur coupe plane longitudinale, sur une coupe transverse (sandwich) 
ou sur un biseau. Cette préparation n’a pas été utilisée au cours de ce travail de thèse. 

- L’utramicrotomie : il s’agit d’une méthode destinée aux matériaux mous et/ou biologiques. Le 
principe se base sur la découpe de l’échantillon par un couteau de diamant. L’amorce de la 
fracture provoquée par le tranchant du couteau se propage parallèlement à la surface de 
l’échantillon, sans rupture. Cette technique permet d’obtenir des lamelles de 30 à 150 nm 
d’épaisseur. Cette technique ne sera pas d’avantage développé dans ce manuscrit, car non 
adaptée à notre étude. 
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La préparation FIB est la plus utilisée car celle-ci permet de viser avec précision une zone d’intérêt bien 
spécifique, comme par exemple, un dispositif de nanotechnologie. Cette technique est capable de préparer 
tout type de matériaux solides, monocristallin, polycristallin ou amorphe, de toute dureté, à l’exception des 
matériaux très mous, ou non solides. 

L’instrument FIB, ici un FEI Helios Nanolabs 400, est constitué d’une colonne ionique montée dans un 
microscope électronique à balayage. Le faisceau d’ions permet d’une part, d’usiner l’échantillon et d’autre 
part, d’imager soit à partir du faisceau d’électron, soit à partir du faisceau d’ions, la zone de travail pour 
contrôler l’usinage. Les machines FIB travaillent généralement avec des ions gallium Ga+ d’énergie comprise 
entre 1,5 et 30 keV. La taille de la sonde ionique est de l’ordre de 10 nm. Une source d’évaporation 
métallique (platine, tungstène) est incluse dans l’appareil pour déposer un film protégeant la surface à usiner. 
Le FIB est équipé d'un micromanipulateur interne pour l’extraction de la lame. 

Les ions, étant des particules chargées, interagissent avec la matière de façon similaire aux électrons. Deux 
types d’interactions sont possibles : élastique, et inélastique. Dans le cas d’une interaction élastique, l’ion 
heurte un atome du réseau et voit sa trajectoire déviée. L’ion transmet alors une partie de l’énergie à l’atome 
percuté, déplaçant celui-ci. Dans le cas d’une interaction inélastique, une partie de l’énergie cinétique initiale 
est absorbé par le cortège électronique. Des électrons appartenant à l’ion galium ou bien à l’atome percuté 
peuvent gagner de l’énergie et se déplacer vers des niveaux supérieurs ou bien être éjectés (ces électrons 
arrachés permettent d’ailleurs de constituer l’image à partir du faisceau d’ions). Ainsi les chocs élastiques 
suffisamment énergétiques ou l’ionisation des atomes impactés permettent de pulvériser la matière et 
d’effectuer la gravure.   

Cependant ce bombardement ionique a pour inconvénient d’introduire de nombreux artéfacts dans la zone 
d’intérêt. L’un des principaux défauts introduits a pour origine l’implantation d’ions galium dans la zone 
d’intérêt. Ainsi ces ions peuvent jouer le rôle de dopants dans un semi-conducteur ou bien, tout simplement, 
de polluant. Lorsque le faisceau d’ion est accéléré à 30 kV par exemple, le Ga+ s’implante à une profondeur 
moyenne comprise entre 25 et 35 nm dans le silicium [Ruiz 2012; Rubanov 2004]. Toutefois, cette profondeur 
d’implantation décroit avec l’accélération initiale des ions gallium, la profondeur moyenne n’est plus que de 
l’ordre de 20 nm selon Rubanov et al. L’implantation ionique, combiné aux déplacements d’atomes non 
éjectés suite à l’interaction élastique, vont avoir pour effet de et déstabiliser la structure cristalline de 
l’échantillon sur une certaine épaisseur dépendant directement de l'énergie des ions pouvant conduire à une 
amorphisation. L’épaisseur de la couche amorphe créée correspond à la profondeur d’implantation des ions 
Ga+ et dépend donc de l’énergie incidente du faisceau d’ions [Rubanov 2004]. 

Ainsi, pour minimiser au maximum l’introduction d’artéfacts et extraire une lamelle de bonne qualité, la 
préparation se déroule en plusieurs étapes : 

- Protection de la zone d’intérêt : une fois celle-ci localisée grâce à l’imagerie MEB, il s’agit de 
minimiser l’impact du faisceau d’ions. La zone d’intérêt est alors protégée par une couche de SiOCH 
d’une centaine de nanomètres d’épaisseur, et d’un film de tungstène (ou de platine) d’une épaisseur 
de l’ordre du micromètre. Ces dépôts sont réalisés par dissociation de précurseurs organique, au 
sein même de la chambre du FIB. Si la zone d’intérêt est proche de la surface de l’échantillon 
(100nm), le premier dépôt est réalisé sous faisceau d’électrons (non invasif). Ce dépôt est lent, 
généralement quelques minutes vont permettre de déposer quelques centaines de nanomètres. Ce 
dépôt est suivi d’un dépôt réalisé sous faisceau d’ions. Cette étape pourra déposée un à deux microns 
de platine ou de tungstène en quelques minutes et n’endommagera uniquement le dépôt 
électronique (sacrificiel) et laissera l’échantillon intact. 

- Extraction de la lamelle : Une fois la zone d’intérêt protégée, un coupon de forme prismatique est 
usiné par le faisceau d’ions puis transféré (à l’aide d’un micro-manipulateur), et soudé l’aide d’un 
dépôt de tungstène sur la grille. Le prisme extrait est large de 3 – 4 µm, et fait 10 à 20 µm de long. 
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- L’amincissement : L’échantillon est aminci par abrasion, à l’aide du faisceau d’ion focalisé. Dans un 
premier temps, l’amincissement est rapide et utilise des ions accélérés à des tensions que l’on fait 
varier de 30 à 8 kV. Dans un second temps, lorsque l’épaisseur de la lamelle n’est plus que de l’ordre 
de la centaine de nanomètres, un faisceau d’ion de faible énergie (variant de façon dégressive de 5 
à 1 kV) est appliqué afin d’atteindre une épaisseur de lamelle d’environ 60 – 80 nm. La faible énergie 
du faisceau et l’utilisation de celui-ci à incidence rasante permet également de supprimer les artéfacts 
introduits lors des étapes d’amincissement rapide. 

 
(i) Extraction (ii) Transfert 

(iii) Collage sur grille (iv) Amincissement 

 

Figure II-19 : Schématisation de la procédure de 
fabrication d’une lamelle par FIB. 

(v) Lamelle prête pour l’observation 
 

La méthode de préparation est efficace, relativement rapide mais complexe, elle ne s’adresse qu’à des 
utilisateurs expérimentés. Il est possible de réaliser des lamelles parfaitement parallèles et de viser des zones 
d’intérêts précises (ex : une grille de transistor). Cependant l’introduction de phases amorphes ou de 
changements chimiques par implantation peuvent être sources d’artéfacts sur des spectres EELS. 
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Le polissage mécanochimique une méthode alternative de préparation de lamelles pour la microscopie 
électronique. Elle présente pour avantage, de ne pas introduire de phase amorphe, et de ne pas modifier la 
structure chimique d’un échantillon, ce qui est un avantage certain pour une analyse EELS. Néanmoins, 
cette technique de préparation ne permet pas de viser une zone d’intérêt spécifique et donc observer un 
dispositif tel qu’un transistor MOS. De plus les lamelles obtenues sont fragiles et doivent être manipulées 
avec précaution, et des défauts cristallins tels que des dislocations peuvent être introduit dans le matériau 
observé. Pour éviter l’apparition de tels artéfacts et optimiser la qualité de la lame, il est nécessaire de suivre 
un protocole d’amincissement strict, avec contrôle régulier. 

Le polissage consiste alors à éroder, autour d’une zone d’intérêt, un échantillon monté sur un support à trois 
pieds, nommé tripode. L’échantillon à polir est alors collé sur l’un des trois pieds, en pyrex. Le support 
tripode est alors muni de deux autres pieds en laiton, que l’on peut régler pour ajuster l’angle de polissage, 
se situant entre 0,5 et 2°. Le polissage en lui-même, a lieu sur un disque abrasif, à grains diamantés, en 
rotation, humidifié par un flux d’eau constant. Au fur et à mesure de la préparation, la taille de grains des 
disques abrasifs est dégressive. En effet, il est communément admis que la zone endommagée dans le 
silicium, lors du polissage, est de trois fois la granulométrie des disques diamantés [Benedict 1991]. La 
préparation se déroule en plusieurs étapes : 

- Clivage et collage en sandwich (Figure II-20 – a) : Une étape de clivage et de découpage de 
l’échantillon à la scie à fil diamantée. Des tranches de l’échantillon d’environ 1 mm de largeur et de 
2,5 – 3 mm de long sont ainsi obtenues. La découpe est réalisée par un fil doté de grains diamant 
de 22 µm de diamètre. Deux tranches sont collées l’une face à l’autre, de façon à ce que les zones 
d’intérêt soient prises en sandwich, grâce à une colle époxy.  

- Polissage du pyrex et collage de la future lamelle : il s’agit d’une étape préliminaire, consistant à polir 
uniformément le pyrex du support tripode, afin d’y coller la future lame. Cette procédure permet 
de maximiser les chances de réussite de la préparation de la lame. Cette abrasion du pyrex permet 
en effet de retirer les résidus de colle et autres impuretés provenant de précédentes préparations, et 
de préparer une surface homogène pour l’accueil de l’échantillon Le polissage est réalisé sur disque 
avec des tailles de grains dégressives de 15 µm, puis de 6 µm. Une fois l’abrasion du pyrex achevée, 
la lamelle à polir est collée sur le pyrex à l’aide de cire.  

- Première face de l’échantillon. Le polissage est mené sans introduire d’angle, elle a pour but de 
préparer la première face de la future lamelle. Les disques utilisés ont des tailles de grains 
dégressives, 30, 15, 9, 6, 3, 1 et 0,5 µm. La vitesse de rotation est également décroissante au fur et à 
mesure de la dégression de taille de grain, partant de 20 tr/min, pour terminer à 4 tr/min. La 
dernière étape consiste en un polissage sur disque de feutre, dans une solution de silice colloïdale 
(jouant le rôle d’abrasif), à 70 tr/min. Cette dernière étape permet l’obtention d’une surface polie 
« miroir ». 

- Deuxième face de l’échantillon : Il s’agit ici d’une étape délicate puisque l’échantillon est décollé du 
pyrex, retourné, puis recollé de façon à polir la face non polie. C’est également au cours de cette 
étape qu’est introduit l’angle en réglant les pieds de laiton du support, afin de créer le biseau. Le 
polissage se fait selon la même procédure que l’étape précédente.  

 

La zone polie est inspectée régulièrement par microscopie optique afin de contrôler l’épaisseur de la lamelle. 
En effet, au cours de l’amincissement, la couleur observée devient progressivement jaune. On considère que 
l’épaisseur est suffisamment faible lorsque des franges d’interférence optique apparaissent. Cette zone du 
biseau possède alors une épaisseur inférieure à environ 100 nm compatible avec son observation par MET. 

- Décollage et report sur grille MET : Il s’agit ici de l’étape la plus délicate de la technique de 
préparation par polissage. En effet, l’extrémité du biseau, comportant la zone d’intérêt, possède une 
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épaisseur d’à peine quelques dizaines de nanomètres. Le moindre choc risque de casser cette zone 
d’intérêt. Pour cela, le pied de pyrex sur lequel est collée la lamelle est plongé dans un bain d’acétone, 
afin de dissoudre la cire. Lorsque la lame se décolle, celle-ci tombe sur un papier filtre, et celui-ci 
est délicatement mis à sécher. Enfin la lame est collée sur un anneau de cuivre qui fait office de 
grille MET. 

 

 

Figure II-20 : Quelques étapes schématisés de la 
préparation de lamelle par polissage : collage en 
« sandwich » (a) ; vue du dessous d’un support tripode 
(b) ; schématisation d’une lamelle obtenue après 
polissage (c) ; apparition des franges d’interférence 
optiques, signifiant que la zone est assez fine pour être 
transparentes aux électrons (d). 

(d) 
 

Pour conclure, la méthode de préparation tripode permet d’obtenir une lamelle très fine, et exempte des 
défauts introduits par une préparation FIB comme l’implantation ionique et l’amorphisation de la surface 
[Egerton 2011]. Cependant, l’élaboration par polissage est très longue, l’échantillon obtenu est fragile, et enfin, 
on ne peut pas extraire une zone d’intérêt localisée. De plus cette préparation n’est pas exempte de défauts, 
au cours du polissage, des dommages tels que des dislocations peuvent apparaitre. De même la lamelle est 
en contact avec un milieu aqueux, puis une solution abrasive, dont l’impact chimique sur les matériaux à 
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analyser restent à évaluer. Des lamelles préparées par cette méthode seront élaborées afin de déterminer s’il 
existe un éventuel impact dû à la préparation par FIB sur le spectre correspondant au seuil K de l’oxygène. 

 

Les techniques de luminescences constituent une catégorie de techniques de caractérisations optiques, 
pouvant être sensible à la présence de défauts ponctuels dans un matériau. La luminescence correspond à 
l’émission de lumière par un atome excité dans un matériau. Comme mentionné dans la section (I.3.5.4) du 
chapitre I, l’excitation des atomes, responsable d’émission froide de lumière dans un matériau peut avoir 
plusieurs origines : l’absorption de lumière (photoluminescence), l’absorption de chaleur 
(thermoluminescence), l’exposition à un courant électrique ou encore à un faisceau d’électron 
(cathodoluminescence). Le HfO2 étant un matériau isolant, donc doté d’une bande interdite large de près 
de 6 eV, il est alors nécessaire d’employer, pour une étude par photoluminescence, un laser émettant un 
rayonnement UV supérieur à 6 eV, soit une longueur d’onde inférieure à 200 nm. Bien que ce type de source 
lumineuse existe, nous n’avons pas eu accès à un tel équipement. Aussi, il sera fait usage de la 
cathodoluminescence, où le faisceau d’électron employé (5 kV) permet d’atteindre et de dépasser l’énergie 
requise pour analyser le HfO2. 

 

La cathodoluminescence (CL) est le nom donné à la lumière émise par un matériau lorsque celui-ci est 
bombardé par un faisceau d’électrons. Lorsque le faisceau d’électrons interagit le matériau selon deux types 
d’interaction schématisés en Figure II-21 : 

- Élastique, conduisant à l’émission d’électrons rétrodiffusés ; 
- Inélastique, aboutit à des émissions d’électrons secondaires, d’électrons Auger, de rayons X, et 

d’émissions de photons dans les domaines ultraviolet, visible et infrarouge. Ces dernières émissions 
sont analysées en CL. 

 

 
Figure II-21 : Génération de la luminescence grâce à l’excitation du matériau par un faisceau d’électron. 

 

Le phénomène de cathodoluminescence à lieu selon un processus que l’on peut résumer en trois étapes :  

- Les électrons du faisceau perdent leur énergie. Celle-ci est transmise au cristal et notamment aux 
électrons de la bande de valence. Cela a pour effet de causer l’excitation de ces électrons, qui sont 
alors transférés vers la bande de conduction, en laissant des trous dans la bande de valence. Le 
nombre de pairs électron – trous est proportionnelle à l’énergie et au courant du faisceau et dépend 
de la largeur de bande interdite du matériau irradié [Davidson 1980]. 
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-  Une fois dans la bande de conduction, les électrons préalablement excités retombent vers des 
niveaux d’énergies plus faibles, et retournent vers la bande de valence directement ou en transitant 
par un niveau dans le gap.  

- Au cours de ce processus des photons ou de phonons ont générés. L’énergie du photon émis 
dépend de la différence d’énergie entre les niveaux de l’électron avant et après l’émission du photon. 

 
 

Figure II-22 : transitions à l’origine de la luminescence dans un matériau [Basu 2011]. 
 

Dans le phénomène de recombinaison électrons – trou, plusieurs caractéristiques électroniques du matériau 
peuvent être concernés comme la largeur de la bande interdite, la présence ou non d’états dans le gap... 
Ainsi, la luminescence créée lors de la recombinaison de ces paires électrons – trous, a pour origine toute 
une variété de transitions, résumée en Figure II-22, que l’on peut classer en de type : 

- Intrinsèque : la luminescence est due au réseau cristallin lui-même et concerne les recombinaisons 
bande à bande des électrons et des trous. Les photons produits ont une énergie approximativement 
égale à la bande interdite du matériau (a). 

- Extrinsèque : la luminescence trouve son origine dans l’existence de défauts (par exemple, les 
lacunes d’oxygène…) dans le réseau, générateurs d’états dans la bande interdite. Plusieurs 
transitions sont associées à ce type :  

- De la bande de conduction vers la bande de valence ou le niveau dans le gap (a, c), transitions 
produisant une luminescence intrinsèque, 

- D’un niveau donneur, situé dans le gap vers la bande de valence (d), luminescence extrinsèque. 
- D’un niveau donneur, dans la partie haute du gap, vers des niveaux vers n niveau accepteur (e,f). 

À chaque transition est associée une émission de luminescence d’énergie précise, ce qui rend théoriquement 
possible leur identification ainsi que des niveaux impliqués. L’identification de ces états permettrait donc de 
remonter aux défauts responsables de la création de ses niveaux ainsi qu’à l’état de charge de ces défauts. 

 

En CL, l’intensité de luminescence est mesurée en fonction de la longueur d’onde émise, l’intensité est 
proportionnelle au flux de photons émis.  La longueur d’onde est ensuite convertie en énergie suivant la 
relation: = ℎ𝑐

.  

L’appareil utilisé est un prototype d’Attolight ROSA doté d’une colonne MEB permettant d’exciter le 
matériau avec un faisceau d’électron accéléré à 5 KeV. Cette accélération permet aux électrons de pénétrer 
dans le HfO2 sur une cinquantaine de nanomètres environ. La luminescence est collectée par un objectif de 
type Cassegrain intégré au sein de la colonne MEB. Celle-ci est dirigée vers un spectromètre Horiba Jobin-
Yvon IHR320 à 150 traits par millimètre. La luminescence est ensuite capturée par un détecteur CCD Andor 
Newton 1024 × 255 pixels. Pour chaque échantillon, les spectres sont acquis en deux parties avec un 
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centrage en 450 et 750 nm, pendant 30 secondes. Durant la mesure, les échantillons sont refroidis à 10 K 
par une circulation d’hélium liquide. 

 

Tableau II.3 : Récapitulatif des conditions d’acquisition des spectres de CL. 
Tension 5 kV 
Taille du faisceau ≈ 2 nm 
Intensité du faisceau 1 nA 
Spectromètre  150 traits/mm 
Centrage spectre  450 et 750 nm soit 2,76 et 1,65 eV 
Gamme spectrale centrage 450 nm 180 – 720 nm, soit 6,9 – 1,72 eV 
Gamme spectrale centrage 750 nm 480 – 1020 nm, soit 2,6 – 1,22 eV 
Résolution spectrale 0,53 nm, soit ≈ 0,004 eV 
Temps d’acquisition  30 s 
Température d’acquisition 10 K 

 

Le traitement de données est effectué sur le logiciel fourni par Attolight, Labspec 6 et sur Origin. Pour 
chaque échantillon les spectres en deux parties sont fusionnés et le fond continue est retiré par pointage 
manuel. Les ajustements de données sont réalisés à l’aide de gaussiennes dans le logiciel Origin. 

 

La Figure II-14 (b) de la partie II.1.1.1.c montre que pour un faisceau de positons de faible énergie, la 
profondeur sondée dans l’oxyde d’hafnium est déjà très importante (50 nm pour des positons accélérés 
entre 3 et 4 keV) en regard des épaisseurs utilisées en microélectronique (2 à 4 nm). Or, aujourd’hui, la 
spectroscopie d’annihilation de positons est la seule technique à notre disposition qui permet de remonter 
à la nature, à la taille et à la quantité des défauts lacunaires dans un matériau. Pour adresser le domaine 
d’épaisseur nécessaire à notre étude, deux méthodes de dépôts différentes, des recuits, et parfois l’ajout 
d’une couche de TiN, dans le but de faire varier la quantité de défauts tels que les lacunes d’oxygène.  

Ce sous-chapitre expose, dans un premier temps, une description de la nature et de l’élaboration des dépôts 
de HfO2 utilisés dans cette étude. Dans un deuxième temps, les premières analyses structurales et chimiques 
de ces dépôts sont présentées, grâce à l’apport d’informations acquises par les caractérisations traditionnelles 
telles que l’imagerie électronique, la diffraction de rayon X et la spectrométrie de rétrodiffusion de 
Rutherford associée à l’analyse par réaction nucléaire. 

 É

Les dépôts analysés au cours de cette étude ont été élaborés sur substrat de silicium. Les épaisseurs varient 
de 10 nm à 100 nm. Les films les plus épais, de 100 nm d’épaisseur, ont été élaborés pour amplifier 
l’interaction des positons avec le HfO2 et limiter l’influence du substrat lors de l’analyse PAS-DBS. 
Cependant, ces couches restent fortement éloignées en termes de dimension, de celles utilisées dans la 
microélectronique. L’épaisseur de 10 nm est celle qui se rapproche le plus de la nature des dépôts usuels en 
microélectronique, il s’agit également de l’épaisseur minimum pour laquelle les caractéristiques d’annihilation 
du positon dans le HfO2 sont supposées détectables sans être noyées dans celles du substrat. Des couches 
d’épaisseur intermédiaires de 25 et 50 nm ont également été déposées. Les couches sont élaborées sur 
substrat de silicium orienté (100) de 200 et 300 mm selon l’équipement de dépôt utilisé. Ces substrats sont 
composés d’un silicium dopé p avec des valeurs de dopages comprises entre 5.1014 et 1016 cm-3 en bore. À 
noter, qu’il existe, dans tous les cas, un oxyde de silicium natif à l’interface substrat/HfO2. Cet oxyde natif 
est soit naturel soit obtenu par traitement chimique du substrat avant dépôt. L’empilement type est décrit 
dans la Figure II-23. 
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Figure II-23 : Empilement typique utilisé au cours de cette étude. La couche de TiN n’est pas systématiquement présente. 
 

En micro et en nanoélectronique, les dépôts de HfO2 sont communément élaborés par une technique de 
dépôt dite CVD (chemical vapor deposition). La plus utilisée est la méthode dite « par couche atomique » ou 
Atomic Layer Deposition (ALD) en anglais, technique abondamment décrite dans la littérature [Dücsö 1996; 
Suntola 1996]. Cette méthode de dépôt se distingue des autres techniques CVD par le fait que les réactifs 
sont injectés sous forme séquentielle et non simultanément. L’introduction séquentielle des réactifs permet 
alors un contrôle de l’élaboration à l’échelle de la couche atomique par contre les épaisseurs des films 
pouvant être obtenues restent limitées à quelques dizaines de nanomètre. Ce procédé, schématisé dans la 
Figure II-24 se déroule de la façon suivante :  

- Un précurseur X, est injecté dans la chambre de dépôt, à l’aide d’un gaz vecteur inerte, ce précurseur 
réagit avec les sites d’adsorption présents en surface du substrat, et vient réagir pour former des 
liaisons chimiques. Une fois la surface saturée, le précurseur X ne réagit plus, celui-ci est alors évacué 
par une purge à l’aide d’un gaz inerte.  

- Un précurseur Y (en général, la molécule oxydante) est injecté, de façon similaire au précurseur Y, 
et vient réagir avec la monocouche formée par le précurseur X. Lorsque la saturation est atteinte, 
une monocouche de XY est formée. L’excédent de précurseur Y et les produits de réaction sont 
alors évacués par une nouvelle purge. 

Ces deux étapes forment alors un cycle de dépôt, correspondant à une monocouche de matériau XY. Ce 
cycle est répété n fois, pour obtenir un dépôt de n monocouches et donc atteindre l’épaisseur désirée. 

 

Figure II-24 : Illustration du principe du dépôt ALD avec des précurseurs X et Y. Pour le HfO2, les précurseurs utilisés 
sont HfCl4 et H2O [Kechichian 2013]. 
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Les dépôts de HfO2 nécessaires à cette étude, ont été réalisés dans les chambres Pulsar équipant des bâtis 
Polygon® de la série 8000 commercialisés par ASM. Les couches de 10 nm ont été élaborées sur le site de 
STMicroelectronics à Crolles (Isère) sur substrats 300 mm dans des conditions contraintes par la production 
industrielle et représentatives des étapes technologiques de fabrication des dispositifs. Les films de plus forte 
épaisseur (> 25 nm) sont obtenus sur substrats 300 mm sur le site du CEA-LETI en exploitant la souplesse 
relative de l’environnement de recherche et développement pour dépasser les 10 nm d’épaisseur. Dans les 
deux cas, les réactifs suivants ont été utilisés : du tétrachlorure d’hafnium, HfCl4, en tant que précurseur X, 
et de l’eau en tant que précurseur Y. La réaction a lieu sur un substrat chauffé à 300°C. 

Pour obtenir les films de 100 nm épaisseur, le dépôt physique en phase vapeur dit PVD s’est imposé. Des 
couches d’épaisseur plus fines, respectivement de 50 et 25 nm, ont également été déposées par cette 
technique, afin de les comparer avec les couches ALD. Les dépôts PVD ont également été élaborés au CEA-
LETI sur substrat de 200 mm dans un bâti Clusterline® 200 commercialisé par Evatec. Le procédé, 
schématisé en Figure II-25, consiste à faire évaporer une cible d’Hf par pulvérisation cathodique. Ce procédé 
s’appuie sur l’application d’un potentiel entre la cible et le substrat, ce qui a pour effet d’ioniser les gaz 
introduits dans la chambre de dépôt. Le gaz vecteur, l’argon, ionisé en Ar+ est alors attiré par la cible 
d’hafnium, faisant office de cathode. En entrant en collision avec la cible, des ions Hf4+ sont expulsés à leur 
tour. Les ions métalliques éjectés réagissent avec l’oxygène introduit dans la chambre pour former l’oxyde 
métallique. Celui-ci se dépose sur un substrat en rotation pour une meilleure uniformité des propriétés du 
film, et à température ambiante. L’oxygène introduit dans la chambre est ionisé sous forme de O2-. Bien que 
censés réagir avec les ions Hf4+, les ions O2- sont également attirés par le substrat faisant office d’anode, ce 
qui favorise son oxydation. 

 

Figure II-25 : Schéma de la pulvérisation cathodique réactive. 
 

Pour obtenir une référence se rapprochant le plus d’un HfO2 massif, nous nous sommes procuré une pastille 
de céramique de HfO2 a été obtenu. Elle est constituée de poudre frittrée à chaud à 1000°C en atmosphère 
ambiante. Essentiellement utilisé dans les cadre de l’étude en annihilation de positon, cet échantillon est plus 
amplement décri dans le chapitre III (§ III.2.1.1). 

 

Dans le chapitre I (§ I.3.2), nous avons vu qu’un traitement thermique fournissait l’énergie suffisante pour 
provoquer la création de lacunes d’oxygène dès 600°C, ce qui se trouve dans la gamme de température de 
recuit d’activation des dopants en microélectronique. Cependant, cela suppose de contrôler la pression et la 
nature de la phase gazeuse présente dans la chambre de recuit. En effet, nous avons également noté qu’une 
pression partielle d’oxygène à peine supérieure au ppm dans un vide primaire tel qu’utilisé dans les machines 
industrielles de traitement thermique suffisait à annihiler l’effet escompté.  
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Deux machines ont été employées pour réaliser de tels traitements thermiques. Les dépôts de 10 nm 
d’épaisseur, élaborés sur le site de STMicroelectronics, ont été traitées dans une chambre de recuit rapide 
Centura® commercialisée par Applied Materials (AMAT). Les couches d’épaisseur supérieure, élaborées sur 
le site du CEA, ont été traitées dans un four JetFirst® commercialisé par Jipelec. Les paliers de température 
sont choisis afin de se rapprocher du procédé industriel d’activation des dopants, c’est-à-dire un palier de 
600°C pendant 60 s, et un pic à 900°C pendant 10 s. Le contrôle de l’atmosphère du recuit est différent 
dans ces fours de recuit.  

Le four Centura® est une enceinte hautement optimisée pour un traitement thermique en environnement 
maitrisé en étant continuellement maintenue sous vide, réduisant le risque de contamination provenant de 
l’air ambiant. Ainsi, il est possible d’effectuer un recuit sous une pression de 3,75 Torr (500 Pa) et d’injecter 
différents gaz. Dans le cas de cette étude, le choix est fait d’utiliser principalement une atmosphère saturée 
en azote. L’azote injecté présente une teneur de 0,5 ppm d’oxygène qui sous 3,75 Torr de pression totale 
correspond à une pression partielle d’oxygène PO2 de 1.10-7 Torr (1,33.10-5 Pa). Un recuit sous atmosphère 
d’ammoniac (NH3) a été également testé selon les mêmes modalités de pression, afin de tirer parti d’une 
atmosphère réductrice et d’éliminer au maximum toute présence d’oxygène. Le chauffage est réalisé grâce à 
un réseau de lampes en nid d’abeille. Sept sondes contrôlent l’uniformité de la température et permettent le 
contrôle de l’uniformité et de la répétabilité du procédé.  

Dans le four JetFirst®, il est également possible de réaliser un recuit sous une pression de 3,75 Torr en 
atmosphère saturée en azote. Cependant, le changement d’échantillon contraint à exposer la chambre de 
traitement à l’air ambiant après ouverture manuelle ce qui limite le contrôle de la pression partielle d’oxygène. 
En effet, bien qu’une purge soit effectuée après chaque changement d’échantillon, la pression d’oxygène 
résiduelle n’est pas quantifiable même si l’azote injecté est plus pur (0,01 ppm) que pour les recuits Centura®. 
Le chauffage est similaire à celui du four Centura® avec un réseau de lampes halogènes. Par contre, la 
température n’est relevée que par un pyromètre visant le centre du support d’échantillon et ne permet pas 
de contrôler l’uniformité du traitement thermique. 

Tableau II.4 : Récapitulatifs des échantillons élaborés. 
Épaisseur 

(nm) 
Technique Équipement Recuit Équipement recuit 

10 ALD ASM Polygon®  non  

10 ALD ASM Polygon® 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
Amat Centura® 

10 ALD ASM Polygon® 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère NH3 
Amat Centura® 

25 PVD Clusterline® 200 non  

25 PVD Clusterline® 200 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
Amat Centura® 

25 ALD ASM Polygon® non JetFirst® 

25 ALD ASM Polygon® 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
Amat Centura® 

50 PVD Clusterline® 200 non JetFirst® 

50 PVD Clusterline® 200 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
JetFirst® 

50 ALD ASM Polygon® non JetFirst® 

50 ALD ASM Polygon® 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
JetFirst® 

100 PVD Clusterline® 200 non JetFirst® 
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Les couches d’oxyde d’hafnium étudiées dans la littérature ont en général des épaisseurs de quelques 
nanomètres similaires aux dimensions caractéristiques utilisées dans les dispositifs (chapitre I, I.1.3). De ce 
fait, très peu d’information est disponible sur les propriétés des couches supérieures à 10 nm comme celles 
que nous avons déposé et qui sont nécessaires à cette étude (cf. II.2.1). Ainsi, certaines caractéristiques 
comme leur structure cristalline effective, ne sont pas connues. Or les caractéristiques de ces couches 
peuvent être des paramètres essentiels de l’interprétation des résultats de caractérisation des défauts 
lacunaires par PAS et par TEM-EELS. Aussi, dans cette partie, nous rapportons les résultats des 
caractérisations physiques et chimiques relativement classiques que nous avons réalisées sur nos dépôts pour 
réunir un maximum d’informations sur leur morphologie, leurs propriétés structurales et leur composition 
chimique.  

 

En premier lieu, sont montrés les mesures d’épaisseurs et de densité par réflectivité de rayons X (X-ray 
reflectivity ou XRR en anglais). Puis, les images de microscopie électronique à balayage (MEB) permettent de 
donner des informations sur l’hétérogénéité latérale et en profondeur de la morphologie des dépôts. 

 

Le principe de la réflectivité de rayons X (XRR) consiste à obtenir une réflexion spéculaire de rayons X par 
l’échantillon et d’enregistrer le faisceau réfléchi en fonction de l’angle complémentaire de l’angle d’incidence 
par rapport à la surface de l’échantillon, dit angle d’attaque (quelques degrés d’angle). Cette mesure permet 
de sonder la densité électronique de l’échantillon en fonction de la profondeur, ce qui permet de remonter 
à plusieurs informations dont l’épaisseur des couches, la densité des couches et la rugosité des interfaces. 
Cette technique est largement décrite dans la littérature, pour plus de détail, le lecteur peut se reporter aux 
références suivantes : [Holy´ 1993; Als-Nielsen 2011]. Les mesures ont été réalisées sur un Panalytical 
Empyrean (diffractomètre 2 cercles). 

Tableau II.5 : Épaisseurs et densités des échantillons mesurés par XRR. 
Dépôts ALD ALD 50 nm brut ALD 50 nm recuit 

Densité Ep (nm) Densité Ep (nm) 
Si (substrat) 

1,89 - 2,22 - 

SiO2 (C.I) 2,42 1,7 2,39 2 

HfO2 9,92 46,1 9,99 45,6 

Rugosité 
surface (nm) 2 2,7 

Dépôts PVD PVD 50 nm brut PVD 50 nm recuit 
Densité Ep (nm) Densité Ep (nm) 

Si (substrat) 2,33 - 1,886 - 

SiO2 (C.I) 2,3 1, 1,98 1,7 

HfO2 9,65 48,7 9,72 46,6  

Rugosité 
surface (nm) 1,7 1,6 
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Dans le Tableau II.5, sont présentés les résultats extraits par ajustement des mesures de XRR effectués sur 
les dépôts de 50 nm. Il en ressort que les épaisseurs effectives mesurées sont voisines des épaisseurs cibles 
mais par valeurs inférieures. La rugosité de la surface est de l’ordre de 2 nm RMS (de l'anglais « root mean 
square », moyenne quadratique) et semble très légèrement plus faible pour les couches déposées en PVD. 
Les valeurs de densité observées montrent que la densité théorique maximale de 9,68 du HfO2 est dépassée 
pour toutes les couches. Ce décalage peut provenir du fait que pour des mesures sur multicouches (ici la 
présence d’une interface de SiO2 fait que l’on considère le système suivant : HfO2/SiO2/Si), la XRR ne peut 
clairement déterminer clairement une rugosité à l’interface de deux couches [Gil 2012; Zaumseil 2005]. Il ne 
faut donc pas considérer les chiffres montrés dans ce tableau comme valeurs absolues. Cependant, il est 
intéressant de constater que les films PVD semblent moins denses que les films ALD. La couche d’interface 
de SiO2 natif, entre le substrat, a une épaisseur évaluée entre 1 et 2 nm, et semble un peu plus épaisse pour 
les dépôts ALD, aussi bien avant qu’après recuit. 

En résumé, la caractérisation XRR permet de donner de premières informations sur ces échantillons. Les 
épaisseurs mesurées sont proches de celle attendues, les échantillons sont faiblement rugueux en surface. 
Une disparité entre les dépôts ALD et PVD est observable concernant la densité et l’épaisseur de la couche 
d’oxyde d’interface. Cette densité plus faible sur dépôt PVD peut être révélatrice d’une structure mixant 
phase cristalline et phase amorphe [Kishimoto 2008]. 

 

Grace à la résolution spatiale et la possibilité d’observation de coupes transverses les images réalisées en 
microscopie électronique à balayage (MEB) permettent d’apporter des informations sur l’hétérogénéité 
latérale et en profondeur de la morphologie des dépôts de ces couches et de déceler plus explicitement les 
différences entre les dépôts. 

ALD 50 nm brut de dépôt ALD 50 nm recuit 

  

  
Figure II-26 : Images MEB de films de HfO2 de 50 nm déposés par ALD, (a) : vue en plongée et (b) vue en coupe du 
dépôt non recuit. (c) vue en plongée et (d) vue en coupe du dépôt recuit. Dans l’image (b), quelques mesures d’épaisseur sont 
mentionnées. 
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Un microscope électronique à balayage du type S5500 de HITACH a été utilisé avec un faisceau d’électrons 
soumis à une tension d’accélération de 30 kV. Dans la Figure II-26 : Images MEB de films de HfO2 de 
50 nm déposés par ALD, (a) : vue en plongée et (b) vue en coupe du dépôt non recuit. (c) vue en plongée 
et (d) vue en coupe du dépôt recuit. Dans l’image (b), quelques mesures d’épaisseur sont mentionnées., sont 
présentées les images réalisées en MEB, sur les dépôts ALD bruts de dépôt et recuits. La résolution spatiale 
est limitée par le caractère isolant des couches qui induit des effets de charge. En effet, les électrons du 
faisceau sont difficilement évacués et restent en surface de l’échantillon, créant cet effet de surbrillance telle 
qu’il peut être observé dans la Figure II-26(b) par exemple. Néanmoins, ces images donnent un certain 
nombre d’informations. 

Les épaisseurs observées par MEB sont voisines des épaisseurs cibles comme indiqué par les résultats de 
caractérisations par XRR. De plus, la qualité cristalline du dépôt peut être évaluée par l’observation de la 
structure granulaire. Ainsi pour le film déposé par ALD vierge de tout traitement thermique, la cristallinité 
semble partielle. En effet, l’image de la Figure II-26 (b) montre que la partie supérieure de la couche est 
cristallisée avec des grains d’environ 20 à 30 nm de dimension. La partie inférieure de la couche semble 
constituée de très petits cristallites voire d’une phase amorphe. Par contre, le dépôt recuit montre un 
caractère cristallin sur toute l’épaisseur, avec certains grains qui s’étendent de l’interface avec le substrat 
jusqu’à la surface, témoin d’une recristallisation durant le recuit. 

La Figure II-27 (page suivante) présente les images réalisées par MEB sur les films PVD. On constate la 
présence d’une interface en milieu d’épaisseur du dépôt PVD, avant et après recuit. En effet, le dépôt 
présente une partie supérieure cristallisée, avec de gros grains atteignant une dimension comprise entre 20 
et 30 nm. Par contre la partie inférieure, proche du substrat, qui semble constituée avant recuit d’une phase 
amorphe éventuellement associée de petites cristallites n’évolue pas après recuit. La profondeur de l’interface 
entre ces deux phases varie de 15 nm à près de 40 nm sous la surface, d’après les mesures montrées par les 
images (a) et (d) de la Figure II-27. Cette interface est parfois constituée de vide (Figure II-27 (e)), et des 
cloques de délamination se forment au niveau de cette jonction comme le montre l’image (f) de la Figure 
II-27. Ces cloques ont pour origine le relâchement de contraintes mécaniques, aidé par l’apport d’énergie 
dû au recuit. 

PVD 50 nm brut de dépôt PVD 50°nm recuit 
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Figure II-27 : Images MEB de films de HfO2 de 50 nm déposés par PVD. (a) : vue en coupe, (b) et (c) vue en plongée à 
différentes échelles du dépôt non recuit montrant la structure en « double couche ». (d) vue en coupe, (e) et (f) vue en plongée 
à différentes échelles du dépôt recuit mettant en évidence des cloques de délamination. Quelques mesures d’épaisseurs de la 
couche totale et des « sous-couches » sont présentées en (a) et (d). 

 

 

La caractérisation morphologique des couches déposées est complétée par une analyse de leur structure 
cristallographique. Au-delà de l’impact du type de dépôt, les paramètres de dépôts utilisés comme l’épaisseur 
ou la température du substrat peuvent être à l’origine de différences de cristallisation. Ainsi, dans le cas du 
dépôt ALD de HfO2, la forme cristalline peut-être observée dès que l’épaisseur atteint 6 à 8 nm pour une 
température de substrat de 350°C alors que les premiers grains cristallins n’apparaissent que pour des 
épaisseurs de 15 à 20 nm si sa température est limitée à 300°C comme le rapporte les travaux de [Van Der 
Lee 2004]. 

Dans ce paragraphe sont d’abord présentés les résultats de l’analyse par diffraction de rayons X (DRX) pour 
évaluer les phases cristallines constituant les films de HfO2. Puis, les informations structurales obtenues par 
observation en microscopie électronique en transmission (MET) en haute résolution sont rapportées.  

 

Dans le chapitre I (I.2.1), nous avons vu que la phase stable en pression et température ambiante pour le 
HfO2 était la phase monoclinique. Cependant, selon la littérature l’oxyde métallique peut exister en phase 
amorphe pour des couches très fines de quelques nanomètres d’épaisseur, ou être constitué de cristallites en 
phase orthorhombique, cubique ou quadratique dans une matrice amorphe. Les mesures XRR et les 
observations MEB des couches de 50 nm d’épaisseur ont montré une différence importante de morphologie 
entre les dépôts PVD et ALD et notamment une différence de densité qui pourraient traduire des différences 
de structure cristalline. Aussi, les couches que nous avons déposées ont donc été caractérisées par DRX. 
Les spectres ont été acquis sur un appareil Panalytical XPert (diffractomètre 4 cercles).  
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Figure II-28 : Diagramme de DRX d’une couche de HfO2 de 50 nm d’épaisseur déposée par ALD (a) brute, (b) recuite. 
Les contributions du substrat et de la pollution en tungstène de l’instrument ont été prises en compte dans l’identification des 
pics. 

 

La Figure II-28 – (a) présente le diagramme de diffraction RX obtenu sur le dépôt ALD de 50 nm, vierge 
de tout traitement thermique. L’appareil de mesure étant contaminé par des particules de tungstène, et la 
couche étant déposée sur substrat de Si, il faut prendre en compte l’existence des pics induits par la présence 
de ces deux matériaux. Dans ce diagramme, le pic -111, confondu avec un pic 111 du Si, est prédominant. 
Les autres pics apparaissant (pic 110, 011, 111, etc.) permettent d’identifier une structure monoclinique. La 
prépondérance du pic -111 traduit une orientation préférentielle des grains de la couche de HfO2 selon cette 
direction et donc une couche texturée. Cependant, il ne faut pas négliger le fait que ce pic est confondu avec 
celui du Si, et que cette prépondérance puisse provenir de la superposition des deux intensités. Ce 
diagramme ne présente pas de pics pouvant être associé à une autre phase que la structure monoclinique.  

La Figure II-28 – (b) présente le diagramme de diffraction provenant d’un dépôt ALD de 50 nm après 
recuit. Les deux diagrammes sont comparés dans la Figure II-29 ci-dessous. A la suite du recuit, l’intensité 
des pics de diffraction de la couche augmente et leur largeur diminue par rapport au dépôt brut. C’est le cas 
notamment des pics 110, 011, 111, 200, 020. Cette variété de pics laisse supposer que la couche traitée 
thermiquement n’est pas texturée, c’est-à-dire que l’orientation des grains cristallins est plus hétérogène. La 
plus grande largeur des pics de la couche brute de dépôt peut traduire une moins bonne qualité cristalline 
avant recuit. Ce résultat est cohérent avec les observations MEB présentés au paragraphe précédent 
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(II.2.3.1.b) qui indiquent la présence d’une couche en profondeur avec des cristallites de très petite taille 
voire d’une phase amorphe avant traitement thermique. 

Dans le diffractogramme de l’échantillon recuit, des pics non référencés sont présents (indiqués par les 
flèches noires sur la Figure II-28 – (b)). La présence de ces pics n’est pas expliquée à ce jour. La présence 
d’une allotropie de HfO2 a été écartée (pas de phase quadratique, ou orthorhombique) et aucun de ces pics 
ne semble lié à la pollution de tungstène. L’hypothèse la plus probable est que le coupon de cet échantillon 
fourni pour les mesures DRX ait été souillé par un contaminant à ce jour inconnu. 

 

Dans la Figure II-30, les diffractogrammes des dépôts ALD et PVD sont comparés. Avant recuit thermique, 
le dépôt PVD présente des pics de faible intensité et de plus grande largeur par rapport aux pics du dépôt 
ALD (Figure II-30 (a)). Ceci est particulièrement net pour les pics -111 et 111. Ces caractéristiques peuvent 
traduire que le film PVD présente une plus grande proportion de phase amorphe que le film ALD. Comme 
pour le dépôt ALD, la prédominance du pic -111 dénote peut-être une texturation de la couche selon cette 
direction.  

 

 

Figure II-29: Comparaison des diagrammes de DRX des couches ALD de 50 nm avant et après recuit thermique. 

Figure II-30 : Comparaison de diagrammes de DRX de couches de HfO2 de 50 nm déposées par ALD, et PVD : (a) 
avant recuit thermique ; (b) après recuit thermique. 
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La comparaison des diffractogrammes de DRX des échantillons PVD et ALD après traitement thermique 
est présentée dans la Figure II-30 (b). Les diffractogrammes sont relativement similaires mais les pics de la 
couche ALD sont plus intenses et plus fins, révélant un échantillon plus cristallisé et moins texturé. De plus 
le dépôt PVD présente une prédominance du pic -111. On peut supposer une nouvelle fois, que le film 
PVD contient une proportion plus forte de phase amorphe, mais également des grains principalement 
orientés dans les directions -111. 

Cette analyse DRX confirme une différence des propriétés des films ALD et PVD. Les couches PVD 
semblent comporter une proportion de phase amorphe plus importante, mais également une faible 
texturation. Bien que la cristallinité des couches augmente après le recuit thermique, le film PVD conserve 
une proportion de phase amorphe et une légère texture. Cette présence de phase amorphe des dépôts PVD 
est confortée par les mesures de densité par XRR qui indiquent une densité plus faible des couches PVD 
par rapport aux couches ALD (II.2.3.1.a). En effet, la densité théorique de la phase amorphe du HfO2 est 
plus faible que celle de la phase monoclinique avec des valeurs de 9,31 g.cm-3 contre 9,68 g.cm-3. Le dépôt 
ALD semble être en grande partie cristallin sans orientation préférentielle des grains.  

Il aurait été intéressant d’évaluer la proportion de phases amorphes et cristallines au sein des couches PVD, 
mais la finesse des dépôts et la présence du substrat ne permet pas cette analyse. D’ailleurs, en raison de 
leurs finesses, les dépôts de 10 nm n’ont pas pu être caractérisés par DRX. Pour obtenir plus d’information 
sur la structure de ces couches, il est nécessaire d’utiliser d’autres types de caractérisation, en particulier la 
microscopie électronique en transmission dont nous présentons les résultats dans le paragraphe suivant. 

 

Les observations en microscopie électronique en transmission (MET) ont deux objectifs. D’une part, ces 
observations apportent un complément d’information sur la morphologie et la structure cristalline des 
couches déposées plus particulièrement pour les couches les plus fines. D’autre part, l’objectif est de vérifier 
la qualité des lamelles destinées à la spectroscopie des pertes d’énergies. L’équipement utilisé pour ces 
observations est un microscope électronique en transmission de type Tecnai de FEI. Les clichés ont été pris 
sous une tension de 200 kV. Les lamelles ont été préparées par faisceau d’ions focalisé (FIB) sur un 
équipement de type Helios de FEI équipé d’une source d’ions galliums.  

La Figure II-31 montre les clichés en haute résolution pris sur les dépôts ALD bruts et traités 
thermiquement. Que ce soit pour le dépôt brut ou recuit, les grains cristallins sont bien visibles et s’étendent 
en majorité de la surface jusqu’au substrat. Les diagrammes de diffraction sont montrés dans la Figure II-31 
en (a.ii) et (b.ii) pour la couche brute, (d.ii) pour la couche recuite, et confirment le caractère cristallin du 
matériau par le grand nombre de spots de diffraction. 

Avant recuit, la structure en double couche observée dans les images MEB pour le dépôt ALD brut n’est 
pas visible. Après recuit, les grains semblent plus étendus dans le plan de la couche. Néanmoins, le caractère 
très local de l’observation ne permet pas d’étendre ces caractéristiques à l’ensemble de la couche. La présence 
d’un film d’oxyde natif, entre le dépôt de HfO2 et le substrat est notable. Cette « couche d’interface » mesure 
environ 3 nm d’épaisseur. Celle-ci n’est pas modifiée par le traitement thermique. 
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ALD 50 nm brut ALD 50 nm recuit 

  

  

   
Figure II-31 : Observations MET de films de HfO2 de 50 nm déposés par ALD : (a.i) et (b.i) images en haute résolution 
du dépôt non recuit ; (a.ii) et (b.ii) diagrammes de diffraction correspondants mettant en évidence la nature cristalline des 
zones sondées ; (c) image en champ sombre et (d.i) image en haute résolution du dépôt recuit ; (d.ii) diagrammes de diffraction 
correspondants mettant en évidence la nature cristalline des zones sondées. 

 

La Figure II-32 montre les clichés en haute résolution pris sur les dépôts PVD bruts et traités 
thermiquement. Que ce soit pour le dépôt brut ou le dépôt recuit, la structure en « double couche est 
parfaitement visible. Comme observés sur les images MEB, la partie supérieure du dépôt, recuit ou non, 
apparait plus cristallisée, avec la présence de grains de 15 à 30 nm environ alors que la partie inférieure 
semble être un mélange de zones amorphes et de petites cristallites. Ces observations sont confirmées par 
les Figure II-32 (a.ii) et (a.iii) montrant les diagrammes de diffraction de la partie inférieure (a.ii) et de la 
partie supérieure (a.iii) de la couche. Le halo circulaire présenté par la partie inférieure de la couche est 
caractéristique de la présence d’une phase amorphe. La nature cristalline de la partie supérieure est confirmée 
par les spots de diffraction du diagramme de cette zone. Les mêmes observations ont été faites après recuit 
même si quelques spots présents sur le diagramme d.iii témoignent d’une cristallisation de la zone amorphe 
sous l’effet du traitement thermique. L’interface entre les deux « sous-couches » apparait comme une zone 
plus claire dans les images (a.i), (b) et (d.i). Un espace vide est parfaitement discernable dans le cliché (c). Ce 
vide correspond certainement à une délamination comme observé par MEB. 
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PVD 50 nm brut PVD 50 nm recuit 

  

  

    
Figure II-32 : Observations MET de films de HfO2 de 50 nm déposés par PVD. (a.i) et (b) images en haute résolution 
du dépôt non recuit ; (a.ii) et (a.iii) diagrammes de diffraction correspondants montrant la différence de structure dans les 
deux « sous-couches » du dépôt non recuit (zones (ii) (iii) de l’image (a.i)) ; (c) et (d.i) images en haute résolution du dépôt 
recuit avec une vue en coupe d’une cloque de délamination dans l’image (c); (d.ii) et (d.iii) diagrammes de diffraction 
correspondants montrant les disparités de structure entre les deux zones (ii) et (iii) de l’image (d.i). 

 

Les dépôts ALD de 10 nm sont difficiles à caractériser en raison de leurs faibles épaisseurs. Elles n’ont par 
conséquent pas été analysées par DRX ou XRR. Toutefois, une vérification d’épaisseur a été réalisée sur un 
ellipsomètre de métrologie en salle blanche et a montré que les valeurs ciblées ont bien été atteintes. Par 
contre, la microscopie électronique en transmission est bien adaptée à l’observation de telles couches. Les 
images MET, présentées en Figure II-33, révèlent, qu’avant recuit, le dépôt est en grande partie amorphe, 
même si quelques gros grains isolés existent. Ces grains s’étendent d’ailleurs à toute l’épaisseur. Après recuit, 
que ce soit en atmosphère N2 ou NH3, le matériau est entièrement cristallin, avec des grains occupant toute 
l’épaisseur du film et s’étalant latéralement sur plusieurs dizaines de nanomètres. Cette cristallinité est 
notamment mise en avant par les diagrammes de diffraction des différentes zones du dépôt. Aucune 
différence structurelle n’est observable entre le dépôt recuit sous N2 et celui recuit sous NH3. 
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ALD 10 nm brut ALD 10 nm recuit N2 ALD 10 nm recuit NH3 

   

  

Figure II-33 : Observations MET de 
films de HfO2 de 10 nm déposés par 
ALD : (a) et (b) images en haute 
résolution du dépôt non recuit ; (c) et 
(d.i) images en haute résolution du 
dépôt recuit en atmosphère d’azote ; 
(d.ii) et (d.iii) diagrammes de 
diffraction montrant l’aspect cristallin 
du matériau ; (e) et (f) images en 
haute résolution du dépôt recuit en 
atmosphère d’ammoniac.   

  
 

Les analyses faites en MET haute résolution, confirment l’existence de différences de structure entre les 
couches PVD et ALD. L’exploration des « double-couche » des dépôts PVD révèle, comme envisagée sur 
les images MEB, qu’une partie proche de l’interface est majoritairement amorphe avant recuit, et est 
constituée de petits grains dans une matrice d’amorphe après traitement thermique. Sur les couches ALD, 
il est cependant plus difficile de trouver une différence entre recuit et non recuit, la couche apparait bien 
cristallisée avant et après traitement thermique. En ce qui concerne les dépôts de 10 nm, avant recuit, le 
matériau est en grande partie amorphe, et présente des gros grains isolés. Le dépôt, cristallise durant le 
recuit, de la même manière, quel que soit l’atmosphère., Les grains occupent toute l’épaisseur et s’étalent 
en largeur, parfois sur près de 50 nm.  

 

Les caractérisations par DRX et de microscopie électronique ont apporté des informations sur la structure, 
relevant une disparité entre films ALD et PVD et révélant un matériau plus complexe dans le cas des films 
PVD. Afin de découvrir si ces disparités se manifestent autrement que par des différences de structure, nous 
avons conduit plusieurs analyses concernant la composition chimique des couches. Dans cette partie, sont 
présentés les résultats d’analyses RBS et NRA, techniques ayant l’avantage d’observer une large superficie 
du dépôt.  

 

Le principe de la RBS (Spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford, ou Rutherford Backscattering Spectrometry 
en anglais) repose sur l’étude de la diffusion élastique entre les noyaux d’un flux d’ions légers incident de 
haute énergie et les atomes de la cible au repos. Les échantillons sont placés sous un vide de 2 10-6 torr (soit 
2,6 10-4 Pa), la zone à étudier étant face au faisceau de particules incidentes. Ce dernier est constitué par un 
flux d'ions 4He+ d'énergie égale à 2 MeV et peut analyser une surface de quelques mm². Les particules 
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incidentes rétrodiffusées par les noyaux des atomes cibles sont détectées à 160° de la direction initiale et, 
après traitement par la chaîne d’acquisition, forment les spectres. La mesure par méthode RBS, bien adaptée 
l’analyse des éléments lourds, est délicate dans le cas de l’oxygène à cause de la faible section efficace de 
diffusion (variation en Z2) et, sur ce type d’échantillon, de la superposition du signal (de cet élément léger) 
avec celui du substrat de silicium.  

Pour pallier cette difficulté, nous avons utilisé la méthode NRA (Nuclear Reaction Analysis) qui permet de 
recueillir un signal lié à l’oxygène avec une meilleure sensibilité et sans interférence avec d’autres éléments. 
La NRA s’appuie sur l’analyse des produits de la réaction nucléaire ayant lieu entre des deutons (D+ ou 2H+) 
et l’isotope 16O de l’oxygène. La réaction nucléaire génère un proton et un atome 17O. L’énergie des deutons 
incidents est de 930 keV. Le détecteur placé à 150 degrés de la direction incidente détecte les protons 
produits par réaction. La comparaison à un étalon de référence d’alumine permet de déterminer la quantité 
d’oxygène présente dans l’échantillon. Les analyses ont été réalisées en sous-traitance auprès de la société 
Arcane, au Centre d’Etude Nucléaire de Bordeaux-Gradignan. Pour rendre la présentation des résultats 
concises, seuls les ratios des concentrations atomiques [O]/[Hf] ainsi que la concentration d’éventuelles 
impuretés sont rapportés.  

Le Tableau II.6 répertorie, pour les couches de 50 nm, les concentrations d’oxygène, d’hafnium et des 
impuretés telles que le zirconium (Zr) et l’argon (Ar) détectées en concentrations non-négligeables dans les 
échantillons PVD. Le ratio [O]/[Hf] est donné en dernière ligne du tableau. Dans ce ratio, la concentration 
en oxygène correspond à l’ensemble de l’empilement, c’est-à-dire le substrat, le HfO2, ainsi que la couche 
de SiO2 située à l’interface. Cependant, l’oxygène provenant de la couche de SiO2 d’interface n’induit qu’un 
effet négligeable sur le ratio (inférieur à 0,05). Les ratios [O]/[Hf] mesurés traduisent une sur-stœchiométrie 
en oxygène pour toutes les couches quel que soit la technique de dépôt et l’éventuel traitement thermique. 
Cet excès d’oxygène est cependant plus important pour les dépôts PVD relativement aux dépôts ALD (ratio 
de 2,4 à 2,6 en PVD contre 2,3 en ALD). Néanmoins, dans le cas des couches de 50 nm cet excès est proche 
de l’incertitude de mesure évaluée à ±0,15. Un excès d’oxygène a également été observé pour les couches 
PVD de 100 nm et 25 nm (Annexe I) d’épaisseur. En particulier, alors que pour les couches PVD de 25 nm 
les ratios [O]/[Hf] atteignent des valeurs inexpliquées de 2,8 à 2,9, la sur-stœchiométrie est plus modérée 
pour les couches ALD de 25 nm, avec des ratios [O]/[Hf] de 2,3 à 2,6. Pour les couches PVD, ce ratio 
diminue légèrement après le traitement thermique (diminution de 2,6 à 2,4). L’effet du recuit sur les plus 
fortes épaisseurs (Annexe I) reste négligeable (dans l’erreur de mesure) voire indétectable dans le cas des 
dépôts ALD de 50 nm. 

Tableau II.6 : concentration en % at. des élements chimiques détectés dans les couches de 50 nm. 
(% at) ALD 50 nm brut ALD 50 nm recuit PVD 50 nm brut PVD 50 nm recuit 

Hf (±1,5) 30,6 30 26,9 28,5 
O (±2,5) 69,4 70 70,2 68,5 

Zr (±0,05) – – 0,9 0,95 
Ar (±0,05) – – 2 2 

Ratio O/Hf 
(±0,15) 

2,3 2,3 2,6 2,4 

 

Les couches PVD ont de plus la particularité de contenir d’autres impuretés détectables : près de 1% at. de 
zirconium et près de 2% at. d’argon. La contamination en zirconium est attribuée aux les cibles de Hf 
utilisées dont la pureté n’est pas garantie à 100% avec des résidus de Zr possibles. L’argon utilisé en tant 
que gaz vecteur dans le procédé de dépôt PVD est certainement responsable de la présence de cet élément 
dans les couches. Tenant compte de sa faible réactivité, il est plus probablement présent sous forme de 
bulles dans les volumes libres, notamment à l’interface formée par la structure particulière en « double-
couche » des dépôts PVD observée dans l’analyse de leur morphologie (§II.2.3.1).  

En ce qui concerne les couches ALD, les précurseurs utilisés lors du procédé pourraient induire d’autres 
contaminations comme le chlore ou l’hydrogène. Les analyses montrent que la contamination en chlore 
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reste en dessous des limites de détection pour les techniques RBS et NRA. Il existe des possibilités de 
détecter l’hydrogène, cependant, en NRA, cela nécessite la mise en œuvre de faisceaux qui ne nous sont pas 
disponibles. 

 

Le Tableau II.6 présente, pour les couches ALD de 10 nm, les concentrations d’oxygène et d’hafnium pour 
différentes conditions de recuit thermique. Dans ce cas, la contribution de la couche de SiO2 d’interface a 
été soustraite de la valeur trouvée par NRA, et les ratios sont plus proches de la stœchiométrie. Après recuit, 
bien que les variations soient proches de l’incertitude de mesure, une baisse du ratio est observée avec des 
valeurs de 2,1 et 2,2 en comparaison de 2,3 pour le dépôt brut de dépôt. Alors qu’une contamination au 
chlore a pu être mise en évidence par Tof-SIMS dans des dépôts de HfO2 élaborés par ALD (Annexe II 
Tof-Sims), aucune impureté n’existe en concentration détectable par les mesures RBS et NRA. 

En complément, pour pallier le manque de précision des techniques RBS et NRA sur les couches de faibles 
épaisseurs, des mesures XPS ont été réalisées sur ces dépôts de 10 nm. En utilisant le film de HfO2 25 nm 
déposé par ALD comme référence ([O]/[Hf] = 2,3), les ratios obtenus par XPS sont indiqués en dernière 
ligne de ce tableau (Tableau II.6). Ils confirment une baisse de la concentration en oxygène sous l’effet du 
recuit mais ce qui est en désaccord avec le fort excès déduit des mesures RBS & NRA. En particulier, pour 
le recuit sous NH3, atmosphère réductrice favorable à une réduction de la couche, où l’XPS montre bien 
une diminution du ratio contrairement aux mesures RBS/NRA. 

L’origine de la sur-stœchiométrie en oxygène observée par l’analyse RBS/NRA est difficile à identifier 
d’autant qu’elle n’a pas été rapportée dans la littérature jusqu’ici. Elle est probablement liée aux fortes 
épaisseurs des couches de cette étude dont les conditions de dépôt ne sont établies que pour de faibles 
épaisseurs. Cette hypothèse est cohérente avec les valeurs proches de la stœchiométrie observées pour les 
couches de 10 nm. Les éléments pouvant expliquer au moins partiellement cette forte concentration 
d’oxygène sont les suivants : 

- L’utilisation d’un débit d’oxygène réactif trop important au cours des dépôts PVD,  
- La présence d’hydroxydes adsorbés en surface et/ou dans une éventuelle porosité des couches due 

à une purge inefficace après les étapes d’hydrolyse du procédé ALD. Des molécules d’eau peuvent 
également pénétrer la structure lors de la remise à l’air des échantillons. L’eau peut se physisorber 
sur les parois des cavités dans les dépôts de HfO2 ou réagir avec la surface pour former par exemple 
des terminaisons Hf-OH… Cependant la densité mesurée en XRR semble exclure l’existence de 
porosité au sein des dépôts ALD. 

- La surestimation de la concentration d’oxygène par l’analyse RBS/NRA tenant compte de l’écart 
observé avec l’analyse XPS ayant pu être réalisée sur les couches les plus fines (10 nm), 

- La sous-évaluation de l’épaisseur de la couche de SiO2 d’interface qui contribue à la teneur en 
oxygène déduite de l’analyse RBS/NRA notamment pour les dépôts PVD, où l’oxygène réactif 
pourrait avoir fortement oxydé le substrat, 

- La présence d’oxygène résiduel durant les recuits effectués dans le four Jipelec JetFirst (cf §II.2.2), 
expliquant l’absence de l’impact escompté du recuit pour les couches de 25 nm et plus.  

Maintenant, quel que soit l’origine de cette sur-stœchiométrie, son niveau est tel qu’il convient d’identifier 
la forme de l’oxygène en excès. 

Tableau II.7 : Concentration en % at. des élements chimiques détectés dans les couches de 10 nm. 
(% at.) ALD 10 nm brut ALD 10 nm recuit N2 ALD 10 nm recuit NH3 

Hf (±1,5) - RBS 30,3 32 31.5 
O (±2,5) - NRA 69.7 68 68.5 

Ratio O/Hf (±0,15) – 
RBS & NRA 

2,3 2.1 2,2 

Ratio O/Hf - XPS 2,15 1,9 1,8 
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Les différentes hypothèses envisagées pour la forme de l’oxygène en excès observé lors des analyses par 
RBS/NRA, sont les suivantes : 

- Des liaisons OH adsorbées sur les surfaces libres des couches, 
- De l’oxygène en position interstitielle dans la structure cristalline du HfO2, 
- Des clusters d’oxygène dans la matrice de HfO2. 

Pour évaluer ces hypothèses, nous avons fait appel à des analyses complémentaires particulières.  

Présence de liaisons OH par spectroscopie infrarouge 

Afin de détecter la présence d’éventuelles liaisons OH il a été fait appel aux techniques d’analyses par 
rayonnement infrarouge (IR) comme la réflexion multiple interne (Multiple internal reflexion ou MIR) et la 
réflectance totale atténuée (ATR).  

L’ATR consiste à placer un prisme de germanium contre la surface de l’échantillon. Un faisceau infrarouge 
polarisé P généré par un spectromètre Bruker IFS55FTIR traverse le prisme avec un angle de 65°, assurant 
une réflexion totale sur la base de prisme, à l’interface prisme – échantillon. Le faisceau IR est ensuite 
concentré sur un détecteur de HgCdTe refroidi à l’azote liquide. Bien que la réflexion soit totale à l’interface 
prisme – échantillon, les conditions de continuité du champ électrique créent une onde évanescente entrant 
dans l’échantillon et s’atténuant avec la profondeur. Pour certaines longueurs d’onde, l’onde évanescente 
s’atténue d’avantage créant des raies d’absorption dans le faisceau réfléchi. La technique est décrite avec de 
plus amples précision en [Rochat 2002; Rochat 2003]. Les spectres ont été acquis sur une gamme comprise 
entre 600 and 4500 cm-1. 

La configuration MIR [Rochat 2003] diffère de l’ATR par l’utilisation de deux prismes de couplage en 
silicium. La face arrière de l’échantillon étudié est simplement déposée et maintenue contre les facettes des 
deux prismes. Un faisceau IR polarisé S provenant du même spectromètre utilisé en ATR est dirigé sur la 
zone de couplage du prisme d'entrée, ce qui assure par effet tunnel optique l’entrée de la lumière à l'intérieur 
de l’échantillon. Après plusieurs centaines de réflexions interne, la lumière infrarouge est couplée à travers 
le prisme de sortie et focalisée sur le même détecteur utilisé en ATR. 

La gamme spectrale dépend de la nature du substrat, en silicium dans notre cas. Les données IR sont acquises 
entre 1500 et 4500 cm-1. La sensibilité du MIR, meilleure que l’ATR, provient des réflexions répétées dans 
l’échantillon. L'amplitude de la bande d'absorption est proportionnelle au nombre de réflexion et permet 
même de remonter à la concentration superficielle d’une liaison chimique responsable de l’absorption [Rochat 
2003]. 

Ici, seul des dépôts ALD ont été analysés par MIR et ATR. Ce choix se justifie d’une part, par le fait que 
l’un des précurseurs nécessaires à l’élaboration du HfO2 en ALD est l’eau, et d’autre part, par le fait que la 
face arrière du substrat employé pour les dépôts PVD présente une rugosité trop importante pour permettre 
des mesures MIR. Les spectres obtenus par ATR ne donnent aucune indication sur la présence de liaisons 
OH dans le HfO2. Ils ont néanmoins permis de confirmer la plus forte cristallisation après recuit par la 
forme des bandes d’absorption liées aux liaisons Hf-O entre 650 et 800 cm-1 [Rochat 2003].  

La Figure II-34 présente le spectre obtenu par MIR du dépôt recuit rapporté à celui du dépôt brut en échelle 
logarithmique pour l’axe des ordonnées. Donc les absorptions dues aux espèces ayant disparues après recuit 
apparaissent en valeurs négatives. Ainsi la quantité de liaisons Si-H et de liaisons OH responsables des 
bandes d’absorption, situées, respectivement entre 2000 et 2300 cm-1 et entre 3250 et 3600 cm-1, est 
fortement réduite par le traitement thermique. Les liaisons Si-H sont probablement présentes dans la couche 
de SiO2 d’interface et à l’interface avec le substrat de silicium. Le pic fin à 3465 cm-1superposé à la bande 
d’absorption des liaisons O-H est attribué à des liaisons N-H qui se sont formées pendant le recuit. Les 
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structures situées entre 2800 et 3000 cm-1 correspondent à la présence de liaisons CHx, issues de la 
contamination de la surface par des espèces carbonées. 

 

Figure II-34 : Rapport des spectres mesurés par MIR entre le dépôt ALD de 50 nm recuit et non recuit. 
 

En résumé, si les liaisons OH présentes dans les dépôts ALD non recuits peuvent contribuer à l’excès 
d’oxygène de ces échantillons, leur nette diminution après recuit n’explique pas l’absence d’effet du recuit 
sur cet excès d’oxygène. Il est probable que liaisons OH soient rompus et que l’hydrogène soit évacué durant 
le recuit, ne laissant derrière que de l’oxygène dans le matériau. 

Distribution de l’oxygène dans les couches par cartographie EDX 

Afin d’évaluer une possible hétérogénéité de distribution de l’oxygène dans les couches, nous avons réalisé 
des cartographies de la teneur en oxygène dans les couches par analyse X.  

L’analyse X dispersive en énergie ou EDX (pour energy dispersive X-ray spectrometry) est une technique d’analyse 
élémentaire localisée réalisée dans les microscopes électroniques à balayage ou en transmission. Son principe 
est basé sur l’analyse de l’énergie des photons X émis par l’échantillon lors de collisions inélastiques avec le 
faisceau d’électrons. L’énergie des photons X émis est caractéristique des éléments chimiques présents dans 
l’échantillon. En principe l’analyse peut être quantitative. Dans le cas de nos mesures, nous avons utilisé un 
support d’échantillon en cuivre dont l’émission a pu interférer avec celle liée à l’oxygène. L’utilisation d’un 
support en molybdène serait plus adaptée pour une analyse quantitative. 

La Figure II-35 présente les cartographies EDX de l’oxygène obtenus dans le microscope MET Tecnai de 
FEI (cf § II.2.3.2.b) sur des lamelles dans les dépôts de HfO2 En (a) et (b) figurent les cartographies réalisées 
sur les films ALD. Il est possible de discerner, sur la cartographie (a) correspondant au dépôt ALD brut, un 
gradient de répartition avec un enrichissement vers l’interface avec le substrat. Après recuit du dépôt ALD, 
la répartition en oxygène semble homogène (Figure II-35b). Les cartographies faites sur dépôt PVD figurent 
en (c) et (d). La cartographie (c) du film PVD brut montre une distribution à première vue homogène. Après 
recuit, la répartition de l’oxygène est visiblement plus hétérogène (Figure II-35 d). En effet, une zone 
nettement enrichie en oxygène est présente dans la région proche de l’interface avec le substrat. Des zones 
pauvres en oxygène sont présentes en milieu d’épaisseur pouvant correspondre à l’interface interne de la 
structure en « double-couche » révélée par les observations MEB (cf § II.2.3.1.b). Ces zones pauvres en 
oxygène correspondent probablement aux zones de délamination présentes dans ces dépôts (cf Figure 
II-27). 
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Figure II-35 : cartographie d’oxygène obtenues par EDX sur les dépôts de 50 nm d’épaisseur : (a) ALD brut, (b) ALD 
recuit, (c) PVD brut, (d) PVD recuit. Le substrat est situé à gauche de la cartographie, la surface de l’échantillon à droite. 
Les regions encadrées en pointillés sur chaque cartographie correspondent à la zone utilisée pour tracer les profils moyennés 
de la Figure II-36. 

 

Les profils extraits de ces cartographies sont présentés dans la Figure II-36. Le profil relevé sur la couche 
ALD confirme la présence, avant traitement thermique, d’un gradient avec un enrichissement en oxygène 
vers l’interface avec le substrat et une répartition plus homogène après recuit avec néanmoins une région 
plus riche près de la surface (Figure II-36 a). Le profil relevé sur la couche PVD brut de dépôt montre 
également un gradient de distribution de l’oxygène avec un enrichissement vers de l’interface avec le substrat. 
Après traitement thermique, les deux profils présentés indiquent une distribution plus hétérogène. On 
observe un nette augmentation de la concentration en oxygène à proximité de l’interface avec le substrat et 
la présence d’une rupture dans le profil plus ou moins profondément dans la couche correspondant à une 
zone de plus faible concentration. Cette rupture pourrait coïncider avec l’interface intermédiaire de la 
structure en « double-couche » de ces dépôts après recuit. 

 
Figure II-36 : profils de répartitions de l’oxygène à partir des cartographies présentés dans la Figure II 28. Les profils issues 
des dépôts ALD de 50 nm sont tracés dans le graphe (a) et les profils issues des dépôts PVD de 50 nm sont tracés dans le 
graphe (b). 

 

En résumé, la répartition de l’oxygène est plus uniforme dans les couches ALD que dans les couches PVD. 
De plus, dans les couches ALD, le recuit homogénéise la distribution soit par rediffusion de l’oxygène 
initialement présent soit par oxydation en présence de résidus d’oxygène dans l’atmosphère du four. La 
concentration en oxygène légèrement plus importante en surface serait liée à cette oxydation. A l’inverse, le 
recuit des couches PVD induit une très forte hétérogénéité de distribution de l’oxygène certainement liée à 
leur morphologie particulière en « double couche ». La délamination à l’interface intermédiaire de cette 
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morphologie gène la rediffusion de l’oxygène lors du recuit vers la surface. Cette configuration favoriserait 
l’oxydation du substrat par l’oxygène de la couche et expliquerait l’augmentation sensible de l’oxygène à 
l‘interface avec le substrat. Dans ce cas, cela confirme que la contribution de la silice d’interface à la 
proportion d’oxygène mesurée par RBS/NRA est sous-estimée. 

L’analyse EDX étant élémentaire, ces mesures n’apportent pas d’information sur la forme chimique de 
l’oxygène. Néanmoins, ces cartographies EDX permettent d’éliminer la présence de cavités remplies 
d’oxygène ou de précipités riches en oxygène de diamètre supérieur à 3 ou 4 nm. Mais la résolution spatiale 
et la sensibilité de cette analyse ne sont pas adaptées pour la détection de petits agglomérats d’oxygène de 1 
à 2 nm de diamètre.  

De précédents travaux ont montré la capacité de la sonde atomique tomographique (APT pour Atom Probe 
Tomography) a mettre en évidence des clusters de bore et d’arsenic dans du silicium [Blavette 2016]. Nous 
avons donc envisagé d’évaluer par APT d’éventuelles ségrégations de l’oxygène à plus petite échelle que 
celle accessible à l’analyse EDX. 

La technique APT est basée sur l’évaporation sous champ des atomes de l’extrémité d’une pointe prélevée 
sur l’échantillon puis l’identification des atomes par spectrométrie de masse par temps de vol. L’utilisation 
d’un détecteur 2D permet de remonter à la position d’origine des atomes à la surface de la pointe. La pointe 
est obtenue par usinage par faisceau d’ions focalisé (FIB) comme pour les lamelles de MET. L’aiguille 
mesure à son extrémité environ 50 à 100 nm de diamètre. Dans une chambre sous vide poussée, la pointe 
est soumise à un champ électrique intense (typiquement 40 V/nm) pour induire l’évaporation sous champ 
des atomes. Cette évaporation est assistée d’un champ électrique impulsionnel ou d’un laser impulsionnel 
pour les échantillons comportant des matériaux isolants, pour la synchronisation de la mesure de temps de 
vol. On obtient donc une cartographie 3D de la distribution des atomes dans l'échantillon avec une 
résolution quasi-atomique. Ainsi la sonde atomique tomographique permet d’analyser les précipités solides 
[Murayama 1998] ou gradients chimiques [Dmitrieva 2011] présents dans des alliages métalliques ou la 
répartition des dopants dans les matériaux semi-conducteurs [Holt 2004].  

Pour l’analyse d’une couche diélectrique comme le HfO2, un dépôt métallique (ici du nickel) est effectué sur 
la surface de la pointe pour faciliter l’évaporation du matériau lors de son exposition au champ électrique. 
De plus, l’épaisseur de la couche de diélectrique doit être limitée (ici 25 nm) pour éviter la fracture de la 
pointe en cours d’analyse. D’autre part la structure « double-couche » des couches PVD constitue également 
un risque accru de rupture de la pointe. 

Néanmoins, les dépôts ALD de 25 nm présentent des caractéristiques chimiques et structurelles très proches 
de leurs homologues de 50 nm (Annexe I). 

La mesure a été réalisée sur le dépôt ALD recuit et la reconstruction 3D de la pointe prélevée au sein de ce 
dépôt est présentée en Figure II-37. Cette reconstruction montre un mélange uniforme des atomes 
d’oxygène et des atomes d’hafnium confirmant les résultats de cartographie d’oxygène par analyse EDX. 
Aucun agglomérat, aucune ségrégation d’oxygène n’est détectable. La distribution des concentrations tracée 
dans le graphique de droite montre que celle-ci est homogène que ce soit pour l’hafnium ou l’oxygène. Les 
concentrations mesurées permettent d’évaluer un ratio O/Hf de 2,05 voisin de la stœchiométrie, très 
différent du ratio de 2,3 obtenu par RBS/NRA.  
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Figure II-37 : analyse en sonde atomique tomographique réalisée sur une couche ALD recuite de 25 nm d’épaisseur. A 
gauche est montré la reconstruction 3D du volume analysé, à droite, l’évolution de la concentration atomique de l’oxygène et 
de l’hafnium en fonction de la profondeur d’analyse.  

 

Pour conclure, les mesures infrarouge, EDX et de sonde atomique apportent les informations suivantes sur 
la suroxygénation du HfO2 déposés dans le cadre de cette thèse : 

- Les liaisons OH ne seraient pas la principale raison de cette sur-stœchiométrie en oxygène, en effet, 
si ces ions existent avant recuit, ceux-ci semblent disparaitre après traitement thermique selon les 
mesures infrarouges. Cependant, le recuit peut briser les liaisons O-H, et ne laisser que de l’oxygène 
dans le HfO2. 

- La présence d’agglomérats d’oxygène est écartée en ce qui concerne les dépôts ALD. En effet, les 
mesures EDX et de sonde atomique ne permettent pas de démontrer la présence de telles structures. 
Cependant, il n’est pas impossible que de petits précipités d’oxygène, de taille nanométrique, 
puissent exister dans les dépôts PVD, n’ayant pu être analysés par sonde atomique. 

- Les mesures faites par XPS sur les dépôts de 10 nm et l’examen par sonde atomique d’un film de 
25 nm montrent que la concentration d’oxygène rapportée par la RBS/NRA a été surestimé, même 
si celle-ci ne remet pas forcément en cause la suroxygénation du diélectrique. 

- Les cartographies et profils EDX montrent que, notamment pour les dépôts PVD, les régions à 
l’interface HfO2/Si sont particulièrement riches en oxygène. Il est alors probable que la couche de 
SiO2 située à l’interface soit saturée en oxygène, et que sa contribution à la concentration déduite 
de la RBS/NRA ait été sous-estimée.  

- Enfin, même si les mesures RBS/NRA surestiment la concentration d’oxygène, même si la 
contribution provenant du SiO2 a été minimisée, certains dépôts sont tout de même suroxygénés. 
Cet oxygène en surplus semble ne pas trouver son origine dans la présence d’ions OH- ni dans la 
présence de précipités. On peut logiquement envisager que cet oxygène soit situé dans la maille 
cristalline du HfO2, en position interstitielle.  

 

Afin de répondre aux conditions nécessaires pour pouvoir à la fois mener des analyses par spectroscopie 
d’annihilation de positons sur films de HfO2, et à la fois obtenir un matériau aux caractéristiques proches 
de celles utilisés en microélectronique, des dépôts d’épaisseurs de 10, 25, 50 et 100 nm ont été élaborés. Les 
épaisseurs de 50 et 100 nm sont dédiés à l’étude par PAS-DBS, afin d’optimiser l’annihilation des positons 
dans le HfO2 et de minimiser la contribution du substrat. Des couches plus fines, d’épaisseur 10 et 25 nm 
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plus proches des valeurs visées en microélectronique, seront analysées par EELS et en PAS-DBS des 
matériaux plus proches des caractéristiques utilisés en microélectronique. 

Les contraintes liées aux conditions de salles blanches, ou de production industrielle en vigueurs dans les 
lieux où les élaborations ont été menés (STMicroelectronics Crolles et CEA-LETI) n’ont pas autorisé la 
fabrication de dépôts par ALD d’épaisseur supérieure à 50 nm en ALD. Pour atteindre les 100 nm, il a été 
fait appel à la PVD. Une couche de TiN a été ajoutée afin de reproduire un empilement similaire à celui des 
transistors HKMG sur certains échantillons. Toujours en raison du respect des contraintes liées à 
l’environnement de salle blanche ou de productions industrielles, deux machines ont été exploitées pour le 
traitement thermique. Celui-ci a été choisi de façon à être similaire au procédé industriel d’activation des 
dopants.  

Ces échantillons ont été caractérisés, à l’aide de techniques classiques comme la DRX, la microscopie 
électronique, la RBS/NRA, ou encore l’EDX et la sonde atomique. Les différentes analyses structurales 
révèlent l’existence d’importantes différences en termes de structure entre l’ALD et la PVD, avant et après 
recuit ou encore entre les diverses épaisseurs déposées. En effet, les dépôts ALD de 50 nm présentent un 
aspect polycristallin, dans l’état brut ou recuit alors que les couches de 10 nm sont davantage amorphes 
avant recuit. Les matériaux élaborés par PVD montrent une structure complexe en « double-couche » 
mélangeant amorphe et poly-cristal.  

Chimiquement, la majeure partie des dépôts sont sur-stœchiométrique en oxygène. Seuls les films de 10 nm 
montrent des ratios O/Hf proche de l’équilibre stœchiométrique. Les couches PVD se distinguent des films 
ALD pour leur enrichissement en oxygène avec des ratios mesurés par RBS/NRA compris entre 2,5 et 3 
contre 2,3 pour les dépôts ALD. Plusieurs hypothèses sur la manifestation de ce surplus d’oxygène ont été 
émises : présence de radicaux OH-, agglomérat d’oxygène, contribution de la silice d’interface sous-estimée, 
oxygène en position interstitielle dans la maille cristalline du HfO2, surestimation des mesures RBS/NRA. 
Les analyses menées en spectroscopie infrarouge, EDX et sonde atomique, permettent d’éliminer les 
hypothèses proposant d’expliquer la suroxygénation et de précipités (du moins pour les dépôts ALD, la 
présence de petits agglomérats dans le cas des dépôts PVD n’est pas écartée) et par la présence d’hydroxyde 
pour les échantillons recuits. Ces caractérisations ont permis de révéler une interface HfO2/Si très riche en 
oxygène par rapport au reste de l’empilement sur la majeure partie des échantillons. La sonde atomique a 
également montré que les mesures RBS/NRA surévaluent la concentration d’oxygène dans le HfO2. 
Néanmoins, malgré la surestimation, la majeure partie des dépôts semblent sur-stœchiométrique en oxygène, 
ce qui laisse supposer l’existence d’une forte concentration d’atomes d’oxygène en interstitiel dans ces 
dépôts. 

Finalement, pour l’étude des lacunes d’oxygène, seuls les dépôts de 10 nm présentent un ratio O/Hf 
stœchiométrique, voire hypoxique après recuit, si l’on se fie aux mesures XPS menées sur ces couches.  

 

Les empilements élaborés pour cette étude sont susceptibles d’abriter des charges génératrices de champs 
électriques. La mise en évidence de ces champs s’appuie sur la mise en œuvre de mesures électriques par 
décharge corona et de simulations sous le logiciel UTOX, techniques décrites ci-dessous. Des mesures plus 
directes seront également tentés, faisant appel à l’holographie « in-line ». Ces dernières sont présentées en 
(Annexe III). 

 

La méthode Corona, connue aussi sous l’acronyme COCOS « Corona Oxyde Characterisation of Semi-conductor » 
est une technique de caractérisation électrique sans contact et pleine plaque [Wilson 2001; Edelman 1998; 
Schroder 2001; Hoff 1999]. Cette technique permet de caractériser la densité de charge fixe  dans les 
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diélectriques déposés sur un semi-conducteur ainsi que la densité itD  de défauts présents à l’interface entre 
le semi-conducteur et le diélectrique.   

La méthode COCOS permet de mesurer la densité surfacique totQ  de charges présentes dans une couche 

d’oxyde déposée à la surface d’un semiconducteur ainsi que la densité itD  de pièges présents à l’interface. 
La méthode COCOS est décrite Figure II-38. 

 
Figure II-38 : Principe simplifié de la méthode COCOS : elle consiste à mesurer séquentiellement les différences de potentiel 
de contact avec et sans éclairement après le dépôt d’une quantité connue de charges sur une surface de l’ordre du cm2. 

 

 Cette méthode consiste à mesurer, à l’aide d’une sonde de Kelvin, la différence de potentiel de contact, 

entre la sonde et la surface, en fonction de la densité surfacique cQ de charges déposées sur la surface de 

l’oxyde. Ces charges positives (H3O+) ou négatives (CO3-) sont créées par effet corona à l’extrémité d’une 
pointe portée à un potentiel positif ou négatif de quelques dizaines de kV. Pour chaque valeur cQ  les 

différences de potentiels de contact ( )dark
CPDV et ( )ill

CPDV  sont mesurés sans et avec illumination. Un exemple de 

la variation des différences de potentiel de contact en fonction de la charge déposée est donné Figure II-39. 

 
Figure II-39 : Mesure de la différence de potentiel de contact en fonction de la charge déposée : mesure sans illumination 
(courbe noire) ; mesure sous illumination (courbe rouge). La différence de potentiel de contact Vinit correspond celle de 
l’échantillon avant dépôt de charges. La différence de potentiel de contact VFB correspond au potentiel de bandes plates dans 
le silicium.  

 

En supposant que sous illumination le semiconducteur soit en régime de bande plate, la différence : 

( ) ( )dark ill
SB CPD CPDV V V    (II.22) 
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permet de s’affranchir de la chute de potentiel dans l’oxyde et ainsi d’obtenir la chute de potentiel dans le 
semiconducteur. Ce potentiel SBV  est relié à la charge de zone d’espace CSQ  par une relation analytique 

classique. La densité surfacique de charge totQ  contenue dans l’oxyde se déduit de l’équation de neutralité : 

ox SC CQ Q Q    (II.23) 

Cette égalité permet d’obtenir la densité de pièges : 

ox it
it

SB SB

Q Q
D

V V

 
 
 

  (II.24) 

Lorsque ( )dark
CPDV = ( )ill

CPDV , le semiconducteur est en régime de bande plate. Dans ces conditions 0scQ   et 

l’équation de neutralité permet d’obtenir la valeur totQ  présente dans l’oxyde :  

tot oxQ Q   (II.25) 

Les mesures COCOS ont été effectuées à STMicoelectronics sur un équipement de FAaST TM 300 SL de 
SDI (Semiconductor Diagnostic Incorporation). 

 

Pour interpréter les résultats de spectroscopie d’annihilation de positons, il est nécessaire d’introduire un 
champ électrique dans les empilements HfO2/Si. Ce champ serait créé par des charges fixes piégées dans 
l’oxyde. Afin de valider cette hypothèse, nous avons simulé les champs électriques créé dans un empilement 
HfO2/Si par une répartition des charges fixes dans le diélectrique et à l’interface HfO2/Si en résolvant 
l’équation de Poisson : ∇ Ф = − 𝜀  (II.26) 

Avec : Ф : Potentiel électrostatique 
 : densité de charge 𝜀 : permittivité  

 

 

 Nous avons utilisé le solveur UTOX, développé à STMicroelectronics [Garetto 2011], pour résoudre 
l’équation de Poisson en 1D. Les principes et les modèles physiques utilisés par ce programme sont détaillés 
dans les thèses de A. Sousou, et F. Goncalves-Pereira [Soussou 2014; Goncalves Pereira 2016].  

 

Dans ce chapitre, ont été décrits les différents protocoles expérimentaux mis en œuvre pour caractériser les 
lacunes d’oxygène dans le HfO2. Dans un premier temps, les trois techniques phares : spectroscopie 
d’annihilation de positons, spectroscopie des pertes d’énergies, et cathodoluminescence ont été présentés.  

Dans un deuxième temps, l’élaboration des différents échantillons et les premières caractérisations été 
abordées. Cette partie constitue une part importante du travail, que ce soit au niveau de la variété des 
techniques d’élaborations utilisées, les difficultés rencontrées liées aux contraintes industrielles ou de 
conditions salles blanches, ou encore par les diverses mesures préliminaires mises en œuvre. De différents 
dépôts de HfO2 ont été réalisés en ALD et en PVD sur substrat de silicium, sur plusieurs épaisseurs 
comprises entre 10, 25, 50 et 100 nm afin d’atteindre des épaisseurs requises pour l’étude en spectroscopie 
d’annihilation de positons. Un traitement thermique, à 900°C est réalisé d’agir sur la concentration d’oxygène 
dans le HfO2. En plus de ces échantillons, une pastille de céramique a été obtenue. 
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Ces premières mesures ont montré des échantillons aux structures complexes, variables en fonction des 
méthodes de dépôts utilisées et en fonction de la présence d’un recuit ou non. Les dépôts de faibles 
épaisseurs sont plutôt amorphes avant recuit, deviennent polycristallin ensuite. La structure des couches de 
50 nm diffère selon la technique de déposition utilisée : les dépôts ALD sont majoritairement polycristallins, 
les dépôts PVD présentent une structure en double-couche avec une surface polycristalline et une base 
amorphe avant recuit ou composée de petites cristallites après recuit. Les caractérisations chimiques 
montrent qu’une majeure partie des échantillons présentent un excès d’oxygène, au-delà de deux atomes 
d’oxygène pour un atome d’hafnium. Seuls les dépôts ALD de 10 nm présentent une composition proche 
de la stœchiométrie. 

Pour conclure ce chapitre, il est proposé une description de différentes techniques de caractérisation et 
simulation mise en œuvre pour la détermination des propriétés électrostatiques de nos échantillons. 
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Comme cela a été évoqué précédemment, peu de recherches ont été effectuées sur le HfO2 en utilisant la 
spectroscopie d’annihilation de positons, et uniquement quelques résultats obtenus sur des couches minces 
sont reportés dans la littérature. Les caractéristiques d’annihilation des états délocalisés dans le cristal parfait 
de HfO2 ou localisés dans les défauts lacunaires ne sont pas connues et nous ne pouvons que supposer 
comment évolueraient ces paramètres en présence de défauts du type lacunes d’oxygène. Ce chapitre est 
donc dédié à l’étude du HfO2 par spectroscopie d’annihilation de positons. 

Ce chapitre est divisé en deux parties. La première partie est consacrée à l’étude d’un matériau massif et de 
couches épaisses de HfO2 menée afin de pouvoir extraire le plus de connaissances possibles du 
comportement de ce matériau lorsqu’il est soumis à un faisceau de positons. L’impact de la technique de 
dépôt et du recuit y est également traité. La deuxième partie présente une étude plus approfondie d’effets 
indirects de la défectuosité des couches de HfO2 au travers d’une investigation sur les champs électriques 
présents au sein de nos échantillons. Les mesures PAS-DBS sont complétées par des mesures électriques 
sans contact par décharge corona et par des simulations de champs électriques dans des empilements 
typiques de nos échantillons.  

 

Il est important de connaitre le profil d’implantation dans la matière d’un positon d’énergie E pour évaluer 
la profondeur sondée. Pour chaque matériau, le profil a donc été calculé selon les équations exposées dans 
le chapitre II (II.1.1.1.c).  

 

(a) (b) 
Figure III-1 : Profils d’implantation des positons dans le HfO2 de densité 9,68 g.cm-3, pour une énergie incidente E comprise 
entre 3 et 25 keV en (a), entre 0 et 5 keV en (b). Les profils pour les plus faibles énergies sont tracés pour les 50 premiers 
nm dans le zoom. 

 

Ces profils d’implantation sont étroits pour les positons de faible énergie puis s’élargissent quand l’énergie 
incidente des positons augmente. Ainsi la résolution en profondeur se dégrade quand la profondeur sondée 
augmente. Dans le HfO2, lorsque l’énergie maximale du faisceau de positons est utilisée (25 keV), les 
particules auront une probabilité maximale d’être thermalisés aux environs de 0,6 µm de profondeur, et les 
positons de 25 keV pourront perdre leur énergie cinétique jusqu’à approximativement 1,5 µm sous la 
surface. A contrario, 99% des positons de 5 keV seront thermalisés dans les 100 premiers nanomètres de 
HfO2. Pour les films plus minces, de 50 et 25 nm, des positons de plus faible énergie, respectivement, 3 et 
2 keV sont nécessaires pour les sonder. Pour une couche de 10 nm, l’énergie doit rester inférieure ou égale 
à 1 keV seulement, indiquant qu’un film d’une telle épaisseur n’est que peu visible via une mesure PAS-
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DBS. Il est important de noter que les positons peuvent encore diffuser dans la matière avant de s’annihiler 
(voir chap II §II.1.1). 

Ainsi un positon de 5 keV par exemple qui aura perdu son énergie cinétique à 50 nm de profondeur pourra 
encore parcourir une distance caractérisée par la longueur de diffusion effective L+ et éventuellement 
retourner vers la surface ou se diriger plus en profondeur. 

 

Le silicium fait office de substrat pour tous les échantillons élaborés pour cette thèse. Il est donc nécessaire 
de connaitre également les profils d’implantation dans ce matériau. Ces derniers sont tracés dans la Figure 
III-2 . 

 

  

Figure III-2 : Profils d’implantation des positons d’énergie incidente E comprise entre 0.5 et 25 keV dans le Si (densité : 
2,33 g.cm-3). 

 

Nous avons vu précédemment, dans le paragraphe III.1.1, que des films de HfO2, sont facilement traversés 
par les positons pour des énergies supérieures à 1 keV et 5 keV pour respectivement 10 nm ou 100 nm 
d’épaisseur. Utilisé comme substrat, le silicium est donc largement sondé pour la gamme d’énergie couverte 
pour les mesures PAS-DBS (0.5-25 keV). Pour exemple, des positons accélérés à 5 keV s’enfonceront à une 
profondeur moyenne de 250 nm dans le Si (Figure III-2), et pourront atteindre une profondeur de 500 nm. 
Pour une énergie de 25 keV, les particules s’annihileront après avoir parcouru en moyenne 2,5 µm dans le 
substrat, et pourront même s’enfoncer jusqu’à près de 6 µm sous la surface de l’échantillon. 

 

 

 

Afin de mieux connaitre le comportement du positon dans ce matériau, une pastille de céramique de HfO2 
a été mesurée. Il s’agit d’une céramique élaborée à base de poudre d’oxyde frittée à chaud à 1000°C dans 
l’air ambiant. Cette céramique a été polie puis à nouveau recuite à 1000°C, toujours à l’air ambiant, pour 
neutraliser les défauts dus au stress mécanique apparus durant le polissage. La céramique présente alors une 
densité de 78% de la densité théorique du HfO2 et une pureté de 99,995%. 
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(a) (b) 

Figure III-3 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurées sur la céramique de HfO2, 
(a) en fonction de l’énergie incidente des positons. (b) : en fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-électron de 
fort moment W. 

 
Les mesures DBS-PAS sur la céramique de HfO2 sont présentées sur la Figure III-3. Après un effet de 
surface important pour les énergies comprises entre 0 et 6 keV, les paramètres se stabilisent à une valeur de 
S reflétant les caractéristiques d’annihilation dans le volume HfO2. W varie de façon inverse et n’est pas 
tracé dans la Figure III-3. Sur le graphe S(W) (voir Figure III-3-b) les points S, W sont alignés sur une droite 
quelle que soit l’énergie des positons. Cette droite lie les caractéristiques d’annihilation de la surface et du 
volume de la céramique HfO2. Les valeurs de S et W dans le volume de la céramique sont les suivantes : 
Svol = 0,3606 et Wvol = 0,08998 (valeurs correspondantes au plateau pour énergie supérieure à 6 keV). Après 
ajustement des données par VEPFIT, la longueur de diffusion effective du positon trouvée est de 16 nm. 
Cette valeur est plus longue que celle proposée par Uedono et al [Uedono 2005], qui est de seulement 1 nm. 
Cependant, elle reste courte par rapport aux longueurs de diffusion intrinsèques observées dans des 
matériaux présentant une concentration de défauts négligeable (environ 100 nm dans le tungstène, 230 nm 
pour le Si type n). Ces résultats suggèrent que cette pastille ne correspond pas à un HfO2 sans défaut. Il faut 
d’abord noter que cette céramique est poreuse (voir images MEB Figure III-4). 

Sur la Figure III-4 (c) et (d) nous pouvons constater, que la densité de la céramique n’est pas homogène : la 
taille des grains est dans la gamme de 0,5 à 2 µm. Entre ces grains, des pores aux tailles comprises entre 
approximativement 0,2 et 1 µm sont aussi observées. D’après les profils d’implantation, une épaisseur de 
1,5 µm suffit pour que les positons d’une énergie comprise entre 0 et 25 keV puissent s’annihiler dans le 
HfO2. Si l’on suppose que la longueur de diffusion intrinsèque dans le HfO2 est du même ordre de grandeur 
que celle observée pour d’autres matériaux, la taille des grains de cette céramique est suffisamment 
importante pour que la majorité des positons s’annihile dans ces derniers. De plus, la mesure PAS-DBS 
s’effectuant sous vide secondaire, il est possible que les éventuelles substances adsorbées dans ces pores, se 
soient évaporés. Les positons transitent alors à travers ces volumes libres vides sans perdre d’énergie avant 
de rencontrer un grain de HfO2. Les paramètres PAS-DBS mesurés reflèteraient en grande partie, les 
caractéristiques d’annihilation du HfO2 au sein d’une maille monoclinique, non parfaite si l’on en juge par 
la longueur de diffusion effective courte déterminée dans cette céramique.  Cette courte longueur de 
diffusion effective indique un piégeage des positons dans les grains et donc la présence de défauts dont la 
nature reste inconnue. Ils peuvent correspondre à des accepteurs ioniques comme des interstitiels d’oxygène 
chargés négativement ou à des défauts lacunaires.  
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Figure III-4 : Images MEB de la pastille en céramique de HfO2. (a) : Vue de la pastille entière. (b) : vue de la tranche. (c) 
et (d) : vue de la surface à différents grandissements. 

 

Un comportement équivalent a été observé dans une autre céramique le dioxyde d’uranium (UO2) [Labrim 
2006; Labrim 2007]. Une longueur de diffusion effective d’environ 10 nm a été mesurée dans des frittés 
recuits à haute température de densité 10.76 g.cm-3 soit 98% de la densité théorique. Des études en fonction 
de la stœchiométrie des pastilles d’UO2 ont été réalisées récemment [Onofri 2016]. Elles ont montré que ces 
pièges sont reliés à un ratio O/U supérieur à 2. Ils pourraient être des interstitiels d’oxygène chargés 
négativement pour une valeur de O/U proche de 2 et des complexes d’atomes d’oxygènes ordonnés en 
cuboctaèdres pour de forts écarts à la stœchiométrie. Ces études montrent aussi que les caractéristiques 
d’annihilation obtenues pour ces frittés légèrement sur-stœchiométriques sont très proches de celles du 
réseau parfait dans UO2. 

De plus des mesures PAS-DBS ont été réalisées en juillet 2017 sur des pastilles de HfO2 fournies par la 
société Neyco avec une densité égale à 81% de la densité théorique. Les courbes S(E) et W(E) sont 
équivalentes à celles reportées pour le fritté ITU dans la figure Figure III-3.  

En conclusion les pastilles frittées présentent une longueur de diffusion effective des positons courte qui 
suggère la présence de pièges dont la nature est plus probablement de type interstitiel d’oxygène chargés 
négativement. Les caractéristiques Svol et Wvol obtenues dans les frittés de HfO2 seront considérées comme 
références pour l’étude des couches minces. 

 

Nous nous intéressons maintenant aux couches fines de HfO2. Pour rappel, ces couches ont été déposées 
sur des substrats de silicium dopés bore présentant différents niveaux de dopage. Les accepteurs B- peuvent 
constituer des pièges pour les positons, il est donc important, de bien connaitre ces niveaux de dopage qui 
pourront avoir des effets sur la diffusion du positon dans les substrats et une fraction de ces positons pourra 
revenir vers la couche HfO2 et s’y annihiler. 
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Trois types de wafers de silicium ont été utilisés en guise de substrat : deux sortes de wafers de 300 mm de 
diamètre, un provenant de STMicroelectronics à Crolle, et un du CEA. Un lot de wafers de diamètre 
200 mm, proviennent du CEA également. 
 

 

Le silicium est supposé être du même type, dopé p, au bore, à une concentration de 2.1015 cm-3. La 
concentration de bore, donnée par les fournisseurs est plus incertaine pour les wafers de STMicroelectronics, 
elle devrait être comprise entre 1014 et 1016 cm-3 approximativement. Cependant, la mesure PAS-DBS peut 
être sensible à de faibles variations de concentration de dopants, ce qui peut conférer différentes 
caractéristiques d’annihilation. Pour évaluer au mieux les caractéristiques d’annihilation de positons dans les 
couches minces de HfO2, il sera nécessaire d’ajuster les valeurs expérimentales de S(E) et W(E). Il est donc 
important de connaitre les caractéristiques propres à chaque type de silicium pour la suite de cette étude. 
Les faces arrière d’empilements élaborés pour cette étude décrits dans le chapitre précédent ont été 
mesurées. 

 

La Figure III-5 montre les caractéristiques d’annihilation S et W mesurées en fonction de l’énergie sur les 
différents substrats de silicium utilisés dans cette étude. Celle-ci révèle des caractéristiques très proches dans 

  
(a) (b) 

Figure III-5 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurées sur les différents substrats de 
silicium, (a) en fonction de l’énergie incidente des positons. (b) : en fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-
électron de fort moment W mesurées en face arrière des empilements élaborés pour cette étude. 

 

Figure III-6 : Caractéristiques d’annihilation S, W et la longueur de diffusion effective Leff pour chaque substrat de silicium. 
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le volume (25 keV) pour les 3 types de substrat, mais des caractéristiques de surface qui diffèrent selon leur 
origine. Les courbes S(E) W(E) ont été ajustées avec le logiciel VEPFIT. Etant donné que ces mesures ont 
été faites sur des faces arrière, ces variations peuvent être dues à différentes qualités de surfaces : oxyde natif 
plus ou moins épais, rugosité plus ou moins importante… Concernant la rugosité, la majeure partie des 
faces arrières sont polies « miroirs » tandis que celle du substrat n°3 présente une rugosité telle, qu’elle ne 
permet pas de réflexion totale de la lumière visible. Cette différence de topographie de surface peut expliquer 
la tendance différente pour le silicium du substrat de 200 mm de diamètre par rapport aux autres substrats, 
telle qu’observée sur le graphique S(W).  

Ainsi, les caractéristiques d’annihilation de positons de chaque substrat de silicium sont récapitulées dans la 
Figure III-6. Ces valeurs seront utilisées dans le traitement réalisé avec VEPFIT des données mesurées sur 
les empilements HfO2/Si utilisant ces substrats.  

 

La Figure III-7, ci-dessous, montre la mesure PAS-DBS d’une couche de HfO2 de 50 nm d’épaisseur 
déposée par PVD sur un substrat de silicium n°3. Cet échantillon n’a pas subi de recuit. La fraction S décroit 
pour des énergies de positons comprises entre 0.5 et 1 keV, avant d’atteindre un minimum, et de rester 
proche de cette valeur pour des énergies allant de 1 à 2 keV. Au-delà de cette énergie, S augmente avant 
d’atteindre un palier stable pour des énergies supérieures à 20 keV. De 0.5 à 1 keV, les paramètres 
d’annihilation sont influencés par la surface de l’échantillon. En effet, pour ces énergies, la profondeur 
sondée ne dépasse pas les 5 à 7 nm. Les caractéristiques d’annihilation sont alors sensibles à la rugosité et 
aux caractéristiques d’annihilation de la surface présentant éventuellement des défauts, des impuretés 
adsorbées…  

 

(a) (b) 
Figure III-7 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurée sur une couche de HfO2 de 
50 nm d’épaisseur déposée par PVD sur le substrat Si n°3, (a) en fonction de l’énergie incidente des positons. (b) : en 
fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-électron de fort moment W montrant aussi les « points couches » de 
chaque matériau présent dans cet échantillon.  

 

Le minimum en S atteint entre 1 et 2 keV correspond probablement à une probabilité d’annihilation 
maximale dans la couche de HfO2, probablement sans perturbation provenant de la surface ou du substrat, 
si l’on en juge par les profils d’implantation. En effet, pour ces énergies, (<3 keV) les positons sondent 
essentiellement le volume de la couche de l’oxyde métallique. Pour les énergies de 3 à 20 keV, les positons 
sondent à la fois la couche de HfO2, mais aussi le substrat de Si, avec une proportion d’annihilation dans le 
substrat qui augmente avec l’énergie des positons. S croit et tend à rejoindre les valeurs du Si pour les 
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énergies approchant et dépassant les 20 keV. Ce résultat est cohérent avec les profils d’implantation dans le 
HfO2, où pour des énergies de 4 keV et plus, les positons sondent des profondeurs supérieures à 50 nm, 
donc une épaisseur de substrat croissante. Cependant pour un faisceau compris entre 2 et 3 keV, les positons 
sondent déjà le substrat alors que les profils d’implantation à ces énergies suggèrent que les positons 
devraient être thermalisés dans les 50 nm de HfO2. Cela pourrait être dû à l’épaisseur de la couche qui serait 
plus faible que celle attendue, mais les images MEB et MET ainsi que les mesures d’épaisseur par XRR 
révèlent que ce n’est pas le cas. Cette différence peut être due au fait que les profils d’implantation ne 
prennent pas en compte la diffusion du positon après la perte de son énergie cinétique ni les effets de champ 
électrique. D’une part d’après les mesures faites sur la pastille de céramique dans le paragraphe précédent, 
la longueur de diffusion dans le HfO2, pourrait dépasser les 16 nm, et une petite partie des positons 
thermalisés dans HfO2 pourrait diffuser vers le substrat et s’annihiler dans la petite couche de silice existant 
à l’interface ou bien passer dans le substrat. D’autre part la longueur de diffusion effective du substrat de Si 
est de 165 nm, une fraction de positons thermalisés dans le substrat peut donc diffuser vers la couche de 
HfO2 et s’y annihiler. Enfin un champ électrique induit à l’interface entre la couche et le substrat ou dans la 
couche elle-même pourrait influencer le parcours du positon, en facilitant sa transition vers le substrat, alors 
que la particule n’a théoriquement pas assez d’énergie pour atteindre le Si.  

 

La Figure III-8 (ci-dessous) présente les mesures PAS-DBS sur plusieurs couches PVD de 25, 50 et 100 nm 
d’épaisseur, comparées avec les caractéristiques relevées sur la céramique de HfO2. Sur le dépôt de 100 nm, 
S marque un palier à Smin entre 1 et 3 keV, qui pourrait être considéré comme caractéristique de l’annihilation 
dans la couche de HfO2, avant de croitre vers les caractéristiques du Si. Comme pour la couche de 50 nm, 
le palier est plus court que celui prévu par les profils d’implantation et ce certainement pour les mêmes 
raisons que celles énoncées dans le paragraphe précédent. Concernant la couche de 25 nm, le palier associé 
à l’annihilation dans le HfO2 ne se résume qu’à un ou deux points logés au fond d’un minimum entre les 
effets de surface et les caractéristiques du substrat.  

 

Nous pouvons remarquer que la fraction Smin mesurée à l’énergie à laquelle la probabilité d’annihilation des 
positons est maximale dans la couche de HfO2 (dans le domaine d’énergie du minimum observé sur les 
courbes S(E)) décroit avec l’accroissement de l’épaisseur de la couche, pour arriver à un minimum pour la 

 

(a) (b) 
Figure III-8 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurée sur des couches de HfO2 

d’épaisseur 25, 50 et 100 nm déposées par PVD sur le substrat Si n° 3, (a) en fonction de l’énergie incidente des positons. 
(b) : en fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-électron de fort moment W montrant aussi les « points 
couches » de chaque matériau présent dans ces échantillons. . Ces mesures sont comparées à celles obtenues pour HfO2 massif. 
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céramique. Cette évolution est également bien visible sur le graphe S(W) (voir Figure III-8-b)). Plusieurs 
hypothèses peuvent expliquer cette différence entre les films et la céramique.  
Une première explication pourrait être la différence de la structure des dépôts et de la céramique. Pour la 
céramique nous avons vu plus haut au chapitre III.2.1.1 que les paramètres PAS-DBS mesurés reflèteraient 
en grande partie, les caractéristiques d’annihilation du HfO2 au sein d’une maille monoclinique, non parfaite 
si l’on en juge par la longueur de diffusion effective courte déterminée dans cette céramique.  
Concernant les films de 100, 50 et 25 nm d’épaisseur, les images MEB et MET ont révélé une structure 
complexe de couches constituées de petit grain d’environ 15 à 50 nm de diamètre, avec de nombreux joints. 
Les dépôts PVD de 50 et 100 nm présentent même une structure en double couche avec une « sous-
couche » proche du substrat composée de petites cristallites de quelques nm, dans une matrice d’amorphe ; 
et une « sous-couche » proche de la surface, constituée quant à elle, de grains plus gros, atteignant les 25 à 
50 nm de diamètre. Ces structures ont probablement, en leur sein de nombreux défauts de vide pouvant 
être situés aux nombreux joins de grains, ou bien localisés à l’interface entre les deux « sous-couches ». Ces 
défauts seraient très probablement absents dans les grains de taille micrométrique de la pastille de céramique. 
L’augmentation de la valeur de Smin pour les films par rapport à l’échantillon massif serait alors une 
conséquence de la structure de ces couches. 
Une deuxième explication, pouvant être complémentaire à la première, pourrait être liée au fait que les 
valeurs Smin et (respectivement Wmax) mesurées dans les minima (respectivement maxima) associés aux 
caractéristiques d’annihilation de la couche de HfO2, même de 100 nm d’épaisseur, puissent être mélangées 
avec les caractéristiques d’annihilation de la surface et du substrat de Si. Ce phénomène serait d’autant plus 
important que le film diminue en épaisseur. Cela pourrait se corréler avec le fait que le Smin augmente lorsque 
l’épaisseur décroit. De plus, sur le graphe S(W) de la Figure III-8 (b), la plupart des points S, W sont alignés 
sur une droite entre le « point-couche » du Si et celui de la céramique de HfO2, ce qui pourrait être un indice 
en faveur de l’hypothèse du non affranchissement de la contribution du substrat.  

 

L’examen de ces premiers échantillons, à savoir la céramique de HfO2, et les films PVD d’une épaisseur 
décroissante, ont permis d’une part, d’obtenir les caractéristiques d’annihilation dans un HfO2 
monoclinique, et d’autre part d’investiguer la possibilité de mesures PAS-DBS sur des films minces. Les 
caractéristiques extraites de la céramique ont révélé des valeurs de S et W qui pourraient être proches de 
celles d’un HfO2 monoclinique sans défaut, et ont donné une estimation de la longueur de diffusion effective 
dans ce même matériau.  

Sur les films mesurés, les paliers reflétant une probabilité maximale d’annihilation des positons dans le film 
de HfO2 respectent grossièrement les prédictions des profils d’implantation des particules. Cependant le 
régime transitoire vers les caractéristiques du Si intervient pour des énergies plus basses que prévu. Cela 
pourrait être la conséquence d’une longueur de diffusion effective assez importante, ou bien de la présence 
de défauts organisés de telle façon à faire apparaitre un champ électrique interne au film ou à l’interface. Ce 
phénomène est alors observable sur toutes les épaisseurs mesurées dans cette première partie de l’étude. Les 
fractions Smin augmentent (en parallèle, Wmax diminue) quand l’épaisseur des couches diminue, la valeur de S 
de la céramique étant la plus faible. La structure plus hétérogène dotée de zones hébergeant probablement 
des défauts de vides (nombreux joints de grains, structure en « double couche » avec interface…), présentée 
par les dépôts, pourrait expliquer cette augmentation de Smin. Une autre explication probable, implique 
l’existence d’un champ électrique suffisamment important pour permettre aux positons de retourner vers la 
surface ou de migrer vers le substrat.  Le palier correspondant à la probabilité maximale d’annihilation des 
positons dans le HfO2 observé dans les films minces pourrait être parasité par les caractéristiques de surface, 
et par celles du substrat de Si. Les graphes S(W) semblent appuyer cette hypothèse. A noter que ces deux 
phénomènes peuvent coexister. 
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Ce sous chapitre est dédié à l’étude des caractéristiques d’annihilation dans des couches déposées par ALD 
sur un substrat Si n°1 et de l’effet des recuits sur ces caractéristiques. 

 

(a) (b) 
Figure III-9 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurée sur des couches de HfO2 

d’épaisseur 50 nm déposées par ALD et PVD sur le substrat Si n° 1 et 3 respectivement, (a) en fonction de l’énergie 
incidente, (b) : en fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-électron de fort moment W. 

 

Dans la Figure III-9, sont tracées les mesures PAS-DBS effectuées sur deux films de 50 nm, l’un étant 
déposé par PVD, l’autre par ALD. Ces couches n’ont pas subi de recuit. Si la variation du paramètre S, se 
comporte grossièrement de façon similaire pour les deux empilements, la valeur de Smin est cependant plus 
élevée pour la couche ALD. Cette augmentation de Smin pourrait suggérer une défectivité plus grande pour 
la couche déposée par ALD par rapport à celle déposée par PVD. Cela peut paraitre très surprenant, car les 
images MEB et MET semblent révéler une structure plus chaotique pour les couches PVD. De plus, la 
DRX et la XRR présente le film PVD comme moins cristallisé et moins dense (voir chapitre II, § II.2.3.1.a). 
Cette différence positive des valeurs de Smin du film ALD par rapport au film PVD pourrait être due à 
différents phénomènes.  

i. Si l’on s’appuie sur les caractérisations chimiques faites par RBS et NRA, les films PVD présentent 
une sur-stœchiométrie importante en oxygène avec un ratio O/Hf de 2,6 contre 2,3 pour la couche 
ALD, ainsi que des impuretés de zirconium et d’argon (voir chapitre II § II.2.3.3.a) D’après les 
conclusions posées dans le chapitre II (§II.2.3.3.b), nous pouvons alors spéculer que des atomes 
d’oxygène soient en site interstitiel. Ces interstitiels, Io, pourraient être chargés négativement et jouer 
un rôle de pièges vis à vis des positons conduisant à compenser le piégeage dans des défauts dits 
de « volume libre » et à rabaisser les caractéristiques d’annihilation (voir la discussion au chapitre 
III.1.1). Il se pourrait donc que la couche PVD présente aussi des défauts dits de volume libre mais 
leurs caractéristiques d’annihilation ne pourraient pas être détectées à cause de la très forte sur-
stœchiométrie. Dans ALD le ratio global O/U est plus faible que dans la couche PVD, les positons 
pourraient donc être plus sensibles à la présence de défauts ponctuels dit « de volume libres » dans 
l’ALD qu’à la structure chaotique du film PVD.  

ii. L’existence de défauts chargés dans le HfO2, organisés de façon à créer un champ électrique et 
influencer le comportement du positon dans l’oxyde métallique pourrait aussi expliquer les 
différences entre les résultats obtenus sur la couche ALD et la couche PVD (voir chapitre II 
description effet champ électrique sur le parcours des positons, § II.1.1.3).  
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Comme vu dans le chapitre I (§ I.3.2), les lacunes d’oxygène semblent se former durant un recuit sous 
atmosphère anoxique. Dans la suite, l’effet du recuit sous une faible pression de N2 (chapitre II §II.2.2) est 
étudié sur des films de HfO2 de 50 nm d’épaisseur, déposés par ALD et PVD. Les mesures PAS-DBS sur 
les films recuits sont comparées aux résultats obtenus sur les mêmes films avant recuit dans la Figure III-10. 

(a) (b) 
Figure III-10 : Fraction d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S mesurée sur des couches de HfO2 

d’épaisseur 50 nm déposées par ALD et PVD sur le substrat Si n° 1 et 3 respectivement avant et après recuit à un palier 
de 600°C pendant 60 s, et un pic à 900°C pendant 10 s sous azote, (a) en fonction de l’énergie incidente des positons. (b) : 
en fonction de la fraction d’annihilation de paires positon-électron de fort moment W.   

 

Après recuit, les caractéristiques d’annihilation du film PVD sont modifiées. La fraction S est plus élevée 
après recuit entre 0.5 et 8 keV, et se rapproche des valeurs obtenues sur le film ALD avant recuit. Bien que 
globalement la forme de la courbe S(E) reste relativement proche de celle de l’échantillon non recuit, 
quelques différences sont visibles. Une première différence concerne le palier où la probabilité d’annihilation 
dans la couche est maximale (caractéristique de l’annihilation associé au HfO2). Il est plus court, se résumant 
à quelques points formant un « fond de vallée » entre les caractéristiques de surface et celles du substrat de 
Si. En effet, la courbe débute sa phase transitoire vers les caractéristiques du substrat dès 1,5 keV. La courbe 
S(E) acquise sur la couche PVD 50 nm recuite rappelle celle obtenue dans un échantillon de 25 nm, pourtant 
l’épaisseur du film est restée inchangée (50 nm) après le recuit.  

La courbe S(E) du film déposé par ALD recuit est très différente de celle du film non recuit. En effet, 
contrairement à l’échantillon élaboré par PVD, un large palier est observé entre 0.5 et 6 keV. Des positons 
d’énergie supérieure à 6 keV sont nécessaires pour voir les caractéristiques d’annihilation transiter vers les 
valeurs du substrat. Or le profil d’implantation des positons de 6 keV dans HfO2 s’étend sur 100 nm soit 2 
fois l’épaisseur de la couche. Il est important de préciser que l’épaisseur du dépôt n’a pas varié durant le 
recuit. On peut aussi remarquer le considérable amenuisement des effets de surface, presque invisible sur 
cette courbe. Deux hypothèses peuvent être avancées pour interpréter ces données : 

i. Les caractéristiques de la couches HfO2 sont égales à celles mesurées sur le palier ;  
ii. Les positons ne sont pas sensibles à la présence de la couche de HfO2.  

Des tentatives d’ajustement des courbes S(E) et W(E) ont été réalisées avec le logiciel VEPFIT pour essayer 
d’évaluer ces deux hypothèses. Aucun des tests ne donnent des résultats satisfaisants. Les valeurs des 
paramètres et le nombre de couches ont dû être fixés. Certains de ces tests sont reportés dans la Figure 
III-11. Les valeurs théoriques (en trait continu) ont été calculées sur la base de modèles décrivant la structure 
en couches homogènes au nombre de 2 (Figure III-11-c)) ou 3 (Figure III-11-a) et b)) correspondant à la 
couche de HfO2 et au substrat. Les paramètres S et W ont été fixés aux valeurs du palier observé entre 0.5 
et 6 keV pour la première couche et à celles obtenues pour le substrat Si n°1 pour la deuxième et troisième 
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couche. Pour les calculs reportés dans les Figure III-11-a) et b) le substrat a été divisé en 2 couches pour 
tenir compte d’une zone éventuelle de déplétion située près de l’interface HfO2/Si qui présenterait un champ 
électrique spécifique. Les longueurs de diffusion ont été fixées à 10 nm pour la première couche en 
supposant qu’elle contenait des pièges à positons comme les valeurs de Smin et Wmax le laissent supposer si 
on les compare à celles de HfO2 massif. La longueur de diffusion des deuxièmes et troisièmes couches est 
bloquée à la valeur extraite des mesures PAS-DBS réalisées sur le substrat Si n°1 (45 nm).  

(a) 

 

(b) 

 

(c) 
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Figure III-11 : Exemples d’ajustements des courbes S(E) et W(E) avec le logiciel VEPFIT pour la couche ALD 50 nm 
après recuit. Sur les graphes de gauche sont tracées les fractions d’annihilation de paires positon-électron de faible moment S 
(en haut) et de fort moment W (en bas) en fonction de l’énergie incidente des positons. En haut à droite figure les courbes S 
en fonction de W pour toutes les énergies. Les courbes expérimentales sont tracées avec des symboles (○) et les courbes 
théoriques en trait continu. En bas à droite sont reportées les valeurs des paramètres fixés pour calculer les courbes théoriques 
dans un modèle décrivant la structure en une succession de couches homogènes.  

 

Dans le premier test (Figure III-11-a)) les champs électriques sont imposés comme nuls. Nous pouvons 
constater que les courbes S(E) et W(E) théoriques (trait continu) ne se superposent pas du tout à celles 
mesurées expérimentalement (○). L’allure des courbes expérimentales ne peut pas donc s’expliquer 
simplement par une structure d’empilement de deux couches HfO2/Si simple comme le montre les courbes 
théoriques. Dans le test reporté sur la Figure III-11-b) un champ électrique est, par exemple, imposé dans 
la deuxième couche qui pourrait correspondre à une couche de Si déplètée. Les résultats thèoriques sont en 
accord avec les valeurs expérimentales. C’est aussi le cas pour le test reporté sur la Figure III-11-c) dans 
lequel seulement deux couches ont été prises en compte, la couche de HfO2 et le substrat et un champ 
électrique a été imposé cette fois dans les 2 couches. Pour ces deux modèles les courbes théoriques 
reproduisent assez bien les courbes expérimentales. Cependant il existe d’autres combinaisons possibles qui 
peuvent permettre de reproduire les courbes S(E) et W(E) expérimentales et il n’est pas possible de savoir 
laquelle décrit la structure des échantillons au plus près de la réalité. Ces tests montrent cependant que ces 
courbes ne peuvent s’expliquer que si on introduit des champs électriques dans le modèle d’empilement. 
Ces champs pourraient repousser les positons vers la surface tant que leur énergie est inférieure à 6 keV 
puis vers le substrat pour des énergies supérieures. Il est difficile de pousser plus loin l’analyse sur ces 
couches dont l’homogénéité et la qualité sont faibles (voir chapitre II, II.2.3). De plus il faudrait compléter 
ce travail avec des caractérisations électriques de ces couches. 

En conclusion les mesures PAS-DBS mettent en évidence une évolution des caractéristiques des couches 
de HfO2 déposées par PVD et ALD après recuit sous azote. Il est difficile d’extraire des informations 
précises sur les caractéristiques d’annihilation des positons dans les couches car le positon est soumis à des 
champs électriques. Les mesures montrent que ces champs évoluent avec le recuit. Cette évolution pourrait 
être due à la génération de défauts chargés dans la couche de HfO2 pendant le recuit. On peut également 
supposer que les charges créées dans le film élaboré par ALD soient de signe opposé à celles créées dans le 
film PVD.  

L’existence de charges et de champs électriques internes aux dépôts de HfO2 sera discutée plus en détails 
dans la partie suivante, III.3 qui est focalisée sur l’étude de couches plus minces plus homogènes qui ont pu 
être rapprochées de couches dans lesquelles des caractérisations électriques ont été réalisées.  

 

L’étude des effets de la technique de dépôt et de recuit a été présentée dans cette partie. Il a été confirmé 
que selon la technique de dépôt utilisée, et en corrélation avec les caractérisations montrées dans le chapitre 
II (§ II.2.3), le matériau obtenu, est assez différent. En effet après l’observation des hétérogénéités de 
structure et chimiques pour chaque type de dépôts, les caractéristiques d’annihilation sont également 
contrastées pour les films réalisés par PVD ou par ALD. Les valeurs relevées pour les fractions S et W 
semblent montrer, de façon surprenante, une concentration de défauts dits de volumes libres plus élevée au 
sein des couches ALD, alors que la microscopie électronique montre une structure plus chaotique pour les 
dépôts PVD (structure en « double couche », zone amorphe, petites cristallites, en opposition avec les gros 
cristaux occupant de façon uniforme les couches ALD). Une première explication a été avancée : il est 
supposé que l’écart de stœchiométrie en faveur de l’oxygène, et les contaminants (zirconium et argon) 
présents dans les films PVD puissent jouer un rôle. Toutefois les mesures XRR présentées dans le chapitre 
II (§ II.2.3.1.a), montrent que les dépôts ALD sont plus denses que les dépôts PVD, infirmant probablement 
l’hypothèse d’une plus forte concentration de volume libre dans les films ALD. Une deuxième explication 
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propose que les positons soient perturbés par la présence de charges fixes qui génèrent des champs 
électriques dans les différents dépôts.  

La spectroscopie d’annihilation de positons montre un impact important du recuit sur les films de HfO2, 
notamment les dépôts ALD. Les conséquences portent en particulier sur le palier correspondant à une 
probabilité maximale d’annihilation dans l’oxyde métallique. Celui-ci est raccourci jusqu’à être proche de 
l’invisibilité pour le film PVD, et celui-ci est fortement allongé pour le film ALD. L’hypothèse la plus 
probable pour expliquer ce phénomène est la création de charges durant le recuit, qui s’organisent de façon 
à créer un champ électrique, influant le parcours du positon. Les charges créées dans le dépôt ALD 
pourraient être de signe contraire à celles créées dans le dépôt PVD.  

Dans la partie III.3, l’implication d’un champ électrique sera étudiée plus systématiquement sur des couches 
de HfO2 plus minces et plus homogènes à la lumière de caractérisations électriques. 

 

Dans la partie III.2, nous avons observé via les mesures PAS-DBS des phénomènes qui pourraient être liés 
à l’existence de champs électriques et donc de charges dans les couches de HfO2, la manifestation la plus 
notable étant le raccourcissement ou l’allongement du palier dans le domaine d’énergie où la probabilité 
d’annihilation des positons dans le diélectrique à base d’hafnium devrait être maximale. L’impact de ce 
supposé champ est notamment marqué pour les dépôts ALD. Pour cette raison et puisque la technique 
ALD a été optimisée pour le dépôt de couches très minces pour la micro et nanoélectronique, l’investigation 
de ces phénomènes sera focalisée sur les dépôts de ce type. 

 

Au cours de cette étude, la majorité des mesures de spectroscopie d’annihilation de positons ont été réalisées 
sur des épaisseurs de 50 nm, épaisseurs assez lointaines des standards utilisés en micro et nanoélectronique. 
Il se pourrait que les phénomènes concernant la défectivité de ces couches soient différents pour des 
couches plus minces. Il a été observé grâce à la microscopie électronique, que les couches de 10 nm 
présentent une structure plus uniforme : les couches sont majoritairement amorphes avant recuit, et pouvant 
contenir des grains occupant toute l’épaisseur du film et s’étendant sur plusieurs dizaines de nm en surface 
(voir chapitre II.2.3.2.b) quand le film est recuit. De plus, au niveau de la composition chimique, ces dépôts 
ne montrent pas d’excédents en oxygène contrairement aux couches d’épaisseurs supérieures (voir chapitre 
II, § II.2.3.3.a). Pour toutes ces raisons, deux dépôts de 10 nm d’épaisseur ont été analysés par PAS-DBS. 
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(c) (d) 

(e) (f) 

(g) (h) 
Figure III-12 : (a) graphe S(E) comparant des films, de 10 nm, et des films d’épaisseurs supérieures, tous déposés par 
ALD, avant et après recuit. (b) : graphe S(W) montrant les « points couches » de chaque échantillon. (c) : Graphe S(E) 
centré sur une gamme d’énergie comprise entre 0 et 10 keV S(W) comparant dépôts bruts de 50 et 10 nm en (c), 10 nm 
brut et recuit en (e), dépôts recuit 50 et 10 nm en (g). Graphe S(W) comparant dépôts bruts de 50 et 10 nm en (d), 10 nm 
brut et recuit en (f), dépôts recuit 50 et 10 nm en (h).  En (d), (f) et (h) : il a été introduit les caractéristiques S et W d’un 
SiO2 thermique.  

 

Sur la Figure III-12, sont représentés les résultats de mesures PAS-DBS pour les films de HfO2 de 10 nm 
d’épaisseur élaborés par ALD, comparés à ceux de 50 nm, déposés par la même technique. Sont reportées 
les mesures réalisées sur les films bruts et sur les films recuits. Conformément à ce qui a été observé dans le 
paragraphe III.2.1.3, une couche de 10 nm est peu visible comparé à une couche de 50 nm. La zone 
correspondant à la probabilité maximale d’annihilation dans le HfO2 est restreinte à une ou deux énergies 
entre les effets de surface et la transition vers les caractéristiques du substrat de Si.  
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Pour le film ALD de 10 nm d’épaisseur non recuit, les points S,W suivent 3 segments de droite sur le graphe 
S(W), tracés sur la Figure III-12–d): un entre la surface et le minimum de S correspondant à la probabilité 
maximale d’annihilation dans la couche de HfO2 (D10 brut (i)), un deuxième entre le minimum en S et un point 
d’inflexion mesuré à une énergie de 2 keV (D10 brut (ii)). Le troisième segment de droite (D10 brut (iii)) part de ce 
même point et se dirige vers les caractéristiques du Si. Cela indique que les positons détectent des états 
d’annihilation différents de ceux de la couche ou du substrat. Ils pourraient être liés à la couche très mince 
de SiO2 située à l’interface HfO2/Si. Ce film d’interface serait invisible quand il est enterré à 50 nm de 
profondeur. En effet, on peut tracer une droite entre les « points couches » du substrat et celui du HfO2 
50 nm brut, sans rencontrer de point d’inflexion (D50 brut). De plus, sur la courbe S(W) du dépôt ALD 10 nm 
brut, le point S,W correspondant au minimum de la courbe S(E) (et au maximum de celle de W(E) à la 
même énergie), n’est pas aligné sur cette droite D50 brut. Cela suggère, qu’avant recuit, les caractéristiques de 
la couche de 10 nm sont différentes de celles mesurées dans la couche de 50 nm. 

Si on compare maintenant les mesures réalisées sur les films ALD de 10 nm d’épaisseur avant et après recuit 
(Figure III-12-e) et –f)), on remarque que les courbes S(E) et S(W) semblent relativement proches, 
notamment pour les énergies incidentes de positons inférieures à 1,5 keV. Cependant, pour les énergies 
comprises entre 1.5 et 2 keV, une différence majeure apparait : les valeurs de S sont plus faibles après recuit, 
et les points S,W sont sur un segment de droite D10 rec (i) -(en orange sur la Figure III-12-f). Concernant les 
énergies entre 2 et 25 keV, la pente de la droite D10 rec (ii) est plus faible que celle de la droite correspondant 
au même domaine d’énergie dans le film non recuit D10 brut (iii) et est comparable à celle de D50 brut pour les 
films de 50 nm. Ainsi, pour le film de 10 nm recuit, le comportement de S et W dans la zone correspondant 
au régime transitoire entre les caractéristiques d’annihilation de l’oxyde métallique et les caractéristiques du 
substrat, diffère de celui observé pour le film de 10 nm brut. Il est alors probable que la couche d’interface 
SiO2 détectée pour le film brut le soit plus ou moins après recuit. Or, les images MET présentées dans le 
chapitre 2 ne révèlent pas de changement de cette couche d’interface. Comme supposé précédemment, ce 
comportement de la mesure pourrait provenir de la création d’un champ électrique interne au film ou bien 
à l’interface HfO2/Si qui change après recuit. 

Lorsque l’on compare les couches recuites de 50 et de 10 nm en Figure III-12-g) et –h), il est frappant de 
voir la différence entre les deux courbes S(E) en Figure III-12-g). Pourtant en s’intéressant au graphe S(W) 
représenté sur la Figure III-12-h), on s’aperçoit qu’entre les points caractéristiques du Si jusqu’à une énergie 
de 6 keV pour le 50nm recuit, les points suivent plus ou moins D50 brut. En dessous de 2 keV, jusqu’au point 
caractéristique du 50 nm recuit, les points suivent alors un autre trajet (D10 rec). Le « point S,W correspondant 
à une probabilité d’annihilation maximale dans la couche HfO2 » du 50 nm recuit, se positionne sur le 
prolongement de la droite D10 rec (i), suggérant que le HfO2 de 50 nm recuit, ne doit être guère différent de 
celui constituant le dépôt de 10 nm après traitement thermique.  

On peut alors supposer qu’il existe des champs électriques dans l’échantillon brut, et non limités au seul 
HfO2. Ce champ électrique serait également présent dans le Si, à proximité du dépôt d’oxyde métallique, 
constituant une zone de déplétion, comme l’avait déjà suggéré Uedono et al (Chapitre I, §I.3.5.2). Ce champ 
serait orienté de manière à faire revenir les positons vers la couche d’interface de SiO2, et à provoquer 
l’annihilation d’une petite fraction de ces particules dans la silice. Les caractéristiques d’annihilation des 
positons dans le SiO2 ont été mesurées dans une silice thermique. S(SiO2 therm.) est égal à 0,47 , une valeur 
plus élevée que pour HfO2 et Si [Assaf-Reda 2006], cependant étant donné l’épaisseur de la couche de SiO2 
de l’ordre de 0,5 nm (voir chapitre II, Figure II-33) et le fait qu’elle soit à l’interface des Si et HfO2, des 
matériaux de structure très différents, il parait peu probable que les valeurs S et W de cette couche soient 
simplement égales à celles de SiO2 thermique. Il serait plus raisonnable de penser que les caractéristiques 
d’annihilation les plus visibles soient celles des interfaces HfO2/SiO2 et SiO2/Si. Les caractéristiques de 
l’interface HfO2/SiO2 sont inconnues. Celles de l’interface SiO2/Si ont été déterminées par H. Kauppinen 
et al [Kauppinen 1997]. Les ratios de S (et respectivement W) de l’interface sur la valeur de S (et respectivement 
W) dans le silicium S(Si) (respectivement S(Si) sont les suivantes : Sit(SiO2/Si)/S(Si)= 0,91 et 
Wit(SiO2/Si)/W(Si)=1,8.   



131 
 

Afin de mettre en évidence d’éventuelles charges pouvant conduire à la création de champs électriques dans 
nos couches de 10 nm, des caractérisations électriques ont été effectuées sur ces dépôts, et des simulations 
de champs ont été conduites. 

 

L’avantage des mesures électriques utilisant les techniques de décharges corona dites COCOS (Corona Oxyde 
Characterization of Semiconductors), en plus d’être une mesure rapide et sans contact, tient du fait qu’elle permet 
de déterminer la quantité de charges présente dans l’empilement. Cependant, il s’agit d’une concentration 
surfacique, ce qui signifie que nous n’avons pas de résolution en profondeur et nous ne pouvons pas 
discerner la contribution provenant du HfO2 et la contribution provenant du SiO2 d’interface. 

Dans la Figure III-13 sont présentées les résultats des mesures COCOS effectuées sur les échantillons ALD 
de 10 nm d’épaisseur avant et après recuit. Le dépôt avant recuit présente déjà une quantité de charges 
négatives non négligeable. La concentration surfacique est d’environ 2.1011 cm-2, ce qui correspond, dans le 
cas d’une répartition uniforme des charges dans tout l’empilement HfO2 + SiO2 d’interface, à une 
concentration volumique approximativement égale à 2.1017 cm-3 [Oudot 2017]. Cette quantité passe à environ 
8.1017 cm-3 si les charges sont localisées dans le HfO2 à proximité de l’interface, dans une couche d’épaisseur 
fixée arbitrairement à 2,5 nm. En effet, dans un diélectrique, on peut supposer que les charges sont peu 
mobiles et ne se répartissent pas de façon uniforme. 

Après recuit, les mesures corona montrent un changement de signe avec une concentration surfacique 
d’environ 6.1011 cm-2. Cela correspond, dans le cas d’une répartition uniforme des charges dans tout 
l’empilement HfO2+ SiO2 d’interface, à une concentration volumique approximativement égale à 
5,7.1017 cm-3. Cette quantité passe à environ 2,5.1018 cm-3 si les charges sont localisées à proximité de 
l’interface, dans une couche d’épaisseur fixée arbitrairement à 2,5 nm. 

 

Les mesures électriques par décharges corona ont permis de confirmer les hypothèses émises lors de 
l’analyse des données de spectroscopie d’annihilation de positons sur les dépôts ALD de 10 nm d’épaisseur. 
Des charges sont déjà présentes après le dépôt, sans avoir recours à un traitement thermique, et sont 
majoritairement négatives. Celle-ci pourraient induire la création d’un champ électrique dans le HfO2, qui 
pourrait s’étendre au-delà, plus en profondeur dans le substrat. Après recuit, le changement de signe est très 
remarquable, puisque les charges dominantes sont alors positives, avec une plus forte concentration. La 
configuration des champs électriques serait modifiée par rapport à celle présente dans l’échantillon brut. On 
peut même supposer, vu l’inversion de charge, que la disposition des champs, après recuit, serait proche de 
l’inverse de celle présente dans l’échantillon brut. Par exemple, si dans un dépôt avant recuit, le champ est 
positif dans la partie supérieure du film, c’est à dire orienté vers le substrat, celui-ci serait inversé dans le 

 
Figure III-13 : Mesures de quantités de charges par technique de décharge corona, faites sur dépôts ALD 10 nm brut et 
recuit. La quantité de charge correspond à celle présente au sein du film de HfO2 et au sein de la couche d’interface. 
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dépôt traité thermiquement, c’est-à-dire, négatif et orienté vers la surface. Cette différence influerait 
également le comportement des positons au cours d’une mesure PAS-DBS, ce qui expliquerait les contrastes 
entre les courbes mesurées dans la couche brute et dans la couche recuite, sur les graphes S(E) et S(W) (voir 
Figure III-12. Pour mieux appréhender la disposition de ces champs électriques, des simulations avec le 
logiciel UTOX (chapitre II, §II.3.1.2) ont été réalisées et sont présentées dans la partie suivante. 

Remarque : Les couches d’épaisseurs supérieures à 10 nm ne peuvent malheureusement pas être 
caractérisées grâce à cette technique COCOS. En effet, l’instrument utilisé est dédié à la production 
industrielle au sein de STMicroelectronics et se trouve dans une salle blanche, donc seules des couches issues 
de la chaine de production peuvent être caractérisées. Les couches de 50 nm ne peuvent pas être introduites 
en salle blanche. Il est à noter que nous avons aussi tenté de mesurer la distribution de champ électrique 
dans des couches plus épaisses par holographie in line. Les résultats sont difficiles à interpréter étant donné 
l’hétérogénéité des couches déposées. Ils sont reportés en Annexe III. 

On ne peut que supposer que dans le cas des dépôts ALD plus épais, les couches sont susceptibles elles 
aussi de conserver des charges négatives sans avoir subi de traitement thermique, et que pendant le recuit, 
celles-ci subissent également la création de charges positives. Néanmoins l’épaisseur plus importante peut 
avantager la subsistance de charges négatives, la création de charge positive pendant le recuit ne suffisant 
pas pour que celles-ci deviennent majoritaires. 

La nature des charges n’est pas connue. Si l’on se réfère aux résultats de RBS/NRA obtenus sur les couches 
de 10 nm le ratio O/Hf est de 2,3 dans la couche brute de dépôt et diminue à la valeur de 2,1 après recuit. 
En XPS, technique plus adaptée à l’analyse de films très minces, ce ratio passe de la valeur de 2,15 à 1,9 
respectivement. Il est difficile d’affirmer que la nature de ces charges est simplement et uniquement reliée à 
la stœchiométrie de la couche. Si la majorité de ces charges étaient liée à la stœchiométrie, il pourrait être 
envisagé que les charges négatives présentes dans l’échantillon non recuit soient des interstitiels d’oxygène 
chargés négativement et les charges positives détectées dans l’échantillon recuit correspondent à des lacunes 
chargées positivement. 

 

La spectroscopie d’annihilation de positons a mis en évidence les probables effets de champs électriques 
présents dans les couches de HfO2. Les caractérisations électriques par décharge corona ont montré la 
présence de charges au sein de ces dépôts, appuyant l’hypothèse de l’existence de ces champs électriques. 
Cependant, à ce stade, il est peu évident d’imaginer la disposition des champs électriques au sein d’un 
échantillon du type HfO2/Si. Il sera tenté au travers de la simulation de suggérer de possibles distributions 
de champs électriques au sein de ce type d’empilement. Le logiciel UTOX, qui s’appuie sur la résolution de 
l’équation de Poisson, sera utilisé (voir description chapitre II, § II.3.1.2). 
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Modèle de type 1 Modèle de type 2 

Figure III-14 : modèle type de disposition des charges utilisé pour les simulations de champs électrique par UTOX. Le 
modèle de type 1 correspond au cas où les charges se concentrent dans les régions proches de l’interface, et à l’interface. Le 
modèle de type 2, au cas où les charges sont réparties uniformément dans le dépôt. 

 

L’approximation d’une variation de champ à une dimension est faite, selon un axe perpendiculaire à la 
surface de l’empilement. Les modèles utilisés dits « modèle UTOX de type 1 » reprennent la structure type 
HfO2/Si telle que présentée dans la Figure III-14 en prenant en compte la présence de silice à l’interface. 
Ce schéma montre un des modèles employés pour le calcul du champ électrique, où les charges sont 
concentrées près de l’interface, et sont aussi présentes dans le SiO2 interfacial. Dans cette figure, il est montré 
le cas où les charges négatives sont imposées dans le diélectrique et dans l’oxyde d’interface, représentés 
sous forme de charge fixe, dont la concentration a été définie. Pendant le calcul, le logiciel simule la présence 
de charges mobiles dans le semi-conducteur, en prenant en compte, le dopage imposé. Durant cette étude, 
un silicium dopé p est utilisé, les charges présentes dans le Si sont donc positives. Dans le cas de charges 
positives dans le diélectrique et le SiO2 d’interface, la configuration reste la même à l’exception faite que le 
signe des charges est inversé.  

Dans le second modèle, « de type 2 », une répartition alternative des charges, positives ou négatives dans le 
diélectrique, est testée : celles-ci ont été réparties uniformément dans le film et la silice d’interface. Pour le 
silicium, la situation ne change pas : le même dopage est toujours imposé et la présence de charges mobiles, 
positives en cas de présence de charges négatives dans le HfO2 ; négatives, dans le cas de charges positives 
dans l’oxyde métallique. Notons que le faible dopage entraine l’existence d’une zone de charge d’espace 
supérieure à 100 nm. 

 

Pour étudier l’impact de la nature des charges, il a été simulé une structure comprenant une couche de HfO2 
de 10 nm en surface, sur une couche d’interface de SiO2 de 0,5 nm sur substrat de Si. Le film d’oxyde 
métallique a été divisé en plusieurs couches : une couche de 5 nm d’épaisseur en partant de la surface « zone 
1 », puis une deuxième de 2,5 nm, que l’on appellera « zone 2 » dotée de charges fixes, positives ou négatives, 
puis une troisième appelée « zone 3», jointe à l’interface, de 2,5 nm, toujours dotée de charges fixes, mais 
avec une concentration plus importante que la zone 2 (voir Figure III-14). La silice d’interface quant à elle 
possède une concentration de charges fixes similaire à la zone 2. Ces simulations ont été réalisées pour une 
concentration surfacique de charge égale à 1.1011 cm-2 dans l’empilement distribuée de la façon suivante : 
Une concentration de charges de 1,25.1017 cm-3 a été imposée dans la zone 2, de 2,5.1017 cm-3 dans la zone 
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3, et à nouveau de 1,25.1017 cm-3 dans la silice d’interface. Le silicium est lui dopé P, à 2.1015 cm-3. La 
distribution en profondeur des champs électriques qui en résultent sont présentés dans la Figure III-15. 

(a) (b) 

(c) (d) 
Figure III-15 : Simulation du champ électrique dans une couche de HfO2 de 10 nm présentant une même quantité de 
charges fixes près de l’interface et à l’interface, sur substrat de Si. En rouge, les charges fixes sont positives ; en bleu, les 
charges fixes sont négatives. (a) : profil du champ sur 200 nm de profondeur ; (b) sur 20 nm de profondeur (c) : profil du 
potentiel sur 200 nm de profondeur ; (d) : sur 20 nm de profondeur. 

 

Dans les deux cas, le champ est d’abord constant, orienté vers la surface quand il est positif, et vers le 
substrat quand il est négatif sur les 5 premiers nanomètres dans le HfO2. Puis l’intensité diminue au fur et 
mesure que l’on traverse les couches possédant des charges fixes avant de changer de signe (et d’orientation) 
à partir de la couche de SiO2 située à l’interface. Dans le silicium, le champ présente d’abord un pic d’intensité 
près de l’interface, puis celle-ci diminue progressivement quand la profondeur augmente dans le substrat, 
avant de devenir nulle aux alentours de 200 nm de profondeur. Les variations brutales à l’interface 
HfO2/SiO2 d’interface, et SiO2 d’interface/Si sont la conséquence de la différence des constantes 
diélectriques de chaque matériau, celles-ci sont indiquées pour chaque matériau dans la Figure III-14. 

Lorsque les charges sont négatives dans le HfO2 le champ électrique est positif dans la partie supérieure du 
HfO2, c’est-à-dire orienté vers le substrat. Le champ dans le silicium sera quant à lui, négatif, c’est-à-dire 
orienté vers la profondeur du substrat. Dans le cas de charges positives dans le HfO2, le champ électrique 
est négatif (orienté vers la surface) dans le HfO2 et positif dans le Si (orienté vers le substrat). L’intensité en 
valeur absolue | | atteint les 7 kV/cm dans le HfO2, quelle que soit l’orientation du champ pour une quantité 
de charges équivalente. Dans le silicium, | | atteint une valeur de 0,34 kV/cm à son maximum dans le cas 
de charges positives dans le HfO2. Dans le cas de charges négatives dans le diélectrique, le maximum de 
l’intensité du champ est alors multiplié par 2 dans le substrat. Cette différence provient du fait que la 
présence de charges négatives fixes dans l’oxyde métallique va provoquer la déplétion des charges négatives 
du côté du semi-conducteur, et donc renforcer le champ électrique existant. 
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Le potentiel associé aux charges positives et aux charges négatives évolue de façon symétrique également 
(Figure III-15 c et d) : 

- En présence de charges positives, celui-ci augmente dans le HfO2 pour atteindre un maximum, à 
0,0055 V au niveau de l’interface, à 10 nm de profondeur, avant de diminuer très lentement, 
formant ainsi une barrière de potentiel. 

- En présence de charges négatives, le potentiel diminue dans le HfO2 pour atteindre un minimum à 
environ -0,0055 V à 10 nm de profondeur au niveau de l’interface. Dans le silicium, le potentiel 
augmente très lentement. 

- L’impact d’une telle configuration de champs électriques sur le parcours des positons, dépendra de 
leur énergie incidente. En effet les positons de faible énergie cinétique pourront être très impactés, 
repoussés vers la surface ou l’interface en fonction du signe du champ électrique. Dans le cas de 
charges positives, le potentiel généré apparait pour le positon comme une barrière. Ainsi les 
positons de faible énergie pourront être repoussés vers la surface tandis que les positons de plus 
forte énergie transiteraient plus rapidement vers le silicium.   

- Dans le cas de charges négatives, la chute de potentiel apparaitrait pour les positons comme un 
« puits ». Les positons auraient tendance à être stoppés davantage dans le HfO2 et au niveau de 
l’interface.  

 

Dans le modèle suivant dit « modèle UTOX de type 2 », il est pris en compte l’hypothèse selon laquelle les 
charges ne resteraient pas concentrées dans les régions proches de l’interface, mais seraient uniformément 
réparties dans le HfO2 et le SiO2 d’interface. Les simulations sont effectuées pour des concentrations de 
1,25.1017 cm-3. 

Les résultats des calculs sont présentés dans la Figure III-16. Si le changement d’orientation du champ entre 
le diélectrique et le substrat ainsi que l’inversion des signes selon la nature des charges restent commun aux 
précédentes simulations, le comportement du champ dans le diélectrique diffère. Contrairement à la 
situation où les charges s’agglomèrent dans les zones proches de l’interface, où le champ reste constant dans 
la partie non chargée du film de HfO2, ici, l’intensité du champ est maximale à la surface de la couche, et 
diminue linéairement dans le HfO2, jusqu’à l’inversion dans la silice d’interface où l’intensité augmente de 
nouveau. Dans le silicium, la tendance est commune aux précédentes simulations : le champ perd 
progressivement en intensité, avant de disparaitre autour de 200 nm de profondeur. Comme dans la 
précédente simulation, le champ obtenu dans le HfO2, est orienté vers le substrat dans le cas d’un oxyde 
métallique présentant des charges négatives, et au contraire, le champ s’oriente vers le la surface dans le cas 
d’un diélectrique chargé positivement. Le module du champ électrique est plus faible que celui obtenu pour 
une localisation des charges à proximité de l’interface. Ainsi le module maximal du champ dans le HfO2 
avoisine les 1 kV/cm quelle que soit la nature des charges imposées.  
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Le potentiel calculé (Figure III-16 – c) présente un profil très similaire au cas où les charges sont agglutinées 
dans les zones proches de l’interface, quel que soit le signe des charges présentes dans le HfO2. Le 
comportement des positons face à cette configuration ne diffèrerait que très peu de celui décrit dans le 
paragraphe précédent (§ III.3.3.1.a). 

 

Les modèles présentés plus haut utilisés pour simuler les champs électriques intègrent une concentration 
surfacique de 1.1011 cm-2 dans l’empilement. Cependant, les mesures de charges par COCOS ont mis en 
évidence des concentrations légèrement plus importantes, de l’ordre de 2.1011 cm2 pour l’échantillon brut, 
et de l’ordre de 6.1011 cm-2 pour l’échantillon recuit. Pour évaluer l’impact de cette augmentation de quantité 
de charges, de nouvelles simulations ont été réalisées avec les mêmes distributions en profondeur que celles 
définies dans le « modèle UTOX de type 1 » (voir Figure III-14) et en ajustant les concentrations de charges 
à celles mesurées (voir Tableau III-1) par décharge corona. Pour l’échantillon brut les concentrations 
suivantes ont été fixées : dans la zone 2, 2,5.1017 cm-3 ; la zone 3, 5.1017 cm-3, et dans le SiO2 d’interface, 
2,5.1017 cm-3 pour reproduire une densité surfacique de 2.1011 cm-2. Pour l’échantillon recuit, les valeurs sont 
imposées à 7,5.1017 cm-3 dans la zone 2, 1,5.1018 cm-3 dans la zone 3 et 7,5.1018 cm-3 dans la silice d’interface, 
reproduisant une densité surfacique de 6.1011 cm-2.  Le silicium est dopé P, à 2.1015 cm-3 dans les deux cas 
de figures. 

 

Tableau III-1 : Modèle utilisé pour calculer la distribution des champs électriques dans les structures HfO2 (10 nm) /Si 
avant et après recuit. 

 

 

Charges déterminées par 
COCOS 

Modèle 

signe 
Concentration 

surfacique (cm-2) 

Zone 1 Zone 2 Zone 3 Silice 
Ep. 
(nm) 

[Charges] 
(cm-3) 

Ep. 
(nm) 

[Charges] 
(cm-3) 

Ep. 
(nm) 

[Charges] 
(cm-3) 

Ep.(nm) 
[Charges] 

(cm-3) 
Brut - 2x1011 5 0 2,5 2,5.1017 2,5 5.1017 0,5 2,5.1017 
Rec. + 6x1011 5 0 2,5 7,5.1017 2,5 1,5.1018 0,5 7,5.1018 

 

Comme décrit dans le paragraphe III.3.3.1.a, le champ est d’abord constant dans la première couche de 
HfO2, puis son intensité diminue dans les zones chargées et s’inverse dans la silice d’interface, avant 
d’atteindre un second maximum à l’interface SiO2/Si, et de décroitre ensuite progressivement dans le 
substrat de Si. L’intensité du champ dépend de la concentration surfacique de charges fixes initialement 
utilisées. En effet, dans le cas où les concentrations de charges correspondent à une concentration surfacique 
de 1.1011 cm-2, son intensité se situe autour de 7 kV/cm dans le HfO2, quelle que soit la nature des charges. 

(a) (b) 

Figure III-16 : Simulation du champ électrique dans une 
couche de HfO2 de 10 nm présentant des charges, positives 
(en rouge) ou négatives (en bleu), réparties de façon uniforme 
dans tout le film, déposée sur substrat de Si. (a) : profil du 
champ sur 200 nm de profondeur comparé à celui calculé 
pour des charges fixes concentrées à l’interface (en vert). (b) 
Profils sur 20 nm de profondeur, calculés pour une 
répartition uniforme des charges uniquement. (c) : profil du 
potentiel calculé sur 200 nm de profondeur. 

(c) 
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Lorsque l’on applique des concentrations reflétant les mesures électriques, l’intensité du champ dans le 
HfO2, atteint alors près de 14 kV/cm pour l’échantillon non recuit et près de -43 kV/cm dans le cas de la 
couche recuite. L’intensité du champ est multipliée respectivement par 2 et par 6. Cette même multiplication 
de l’intensité du champ est également retrouvée dans le Si. 

(a) (b) 

(c) (d) 
Figure III-17 : Simulation du champ électrique dans une couche de HfO2 de 10 nm présentant des charges, positives (en 
rouge) ou négatives (en bleu), réparties de façon uniforme dans tout le film, déposé sur le substrat de Si. Ces profils sont 
calculés pour deux densités de charges surfaciques dont celle mesurée par COCOS . (a) : profil du champ sur 200 nm de 
profondeur, (b) Profil sur 20 nm de profondeur. 

 

Dans cette configuration de potentiel, le parcours des positons d’énergie comprise entre 0 et 2 keV pourra 
être impacté : 

- Pour l’échantillon recuit, qui présente des charges positives, la barrière de potentiel générée 
pourrait empêcher les positons de faible énergie d’atteindre le substrat et les repousser vers le 
substrat si leur énergie est suffisante pour franchir cette barrière. La fraction de particules 
s’annihilant dans le HfO2 serait donc réduite au profit des annihilations à la surface ou dans le 
silicium. 

- Pour l’échantillon brut, qui présente des charges négatives, la chute de potentiel peut apparaitre 
comme un « piège » et conduire à une fraction d’annihilation plus prononcée dans le HfO2 ou au 
niveau de l’interface.  

 

Ces simulations ont permis d’obtenir des éléments d’information sur les profils de champs électriques 
possibles dans le HfO2. Leur distribution en profondeur est bien plus complexe qu’un simple champ 
électrique à l’interface, comme envisagé dans les simulations de spectres sous VEPFIT dans le chapitre II, 
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§II.1.1.3. La présence de charges dans le HfO2 implique l’existence d’un champ électrique dans le dépôt 
mais également dans le silicium. L’orientation de ce champ s’inverse entre le dépôt et le substrat et celui-ci 
dépend du signe des charges. Concernant le comportement du positon face à ces champs, la particule aura 
au moins deux réactions : 

- Face à un champ positif dans le HfO2 (dans le cas de charges fixes négatives), les calculs de 
potentiels indiquent que la particule serait davantage freinée dans l’oxyde métallique et au niveau 
de l’interface, impliquant probablement une hausse de la fraction de positons s’annihilant dans le 
HfO2 et à l’interface. Dans le substrat, le positon serait confronté à un champ négatif et aux charges 
positives du Si. Une proportion des positons de faibles et moyennes énergies pourrait rester 
confinée à l’interface, attiré par les charges négatives qui s’y trouvent et repoussés par les charges 
positives du Si. Ce mécanisme expliquerait le changement de pente dans le graphe S(W) pour 
l’échantillon ALD de 10 nm brut. Dans ce même échantillon, la détection de la silice d’interface 
pourrait être donc accrue. 

- Face à un champ négatif dans le HfO2 (donc dans le cas de charges fixes positives), les profils de 
potentiels calculés suggèrent que les positons de faible énergie auront tendance à revenir vers la 
surface alors que ceux d’énergie plus élevée transiteront rapidement vers le substrat.  

Ces profils de champs électriques seront pris en compte pour la tentative d’ajustement des données PAS-
DBS sur les échantillons de 10 nm d’épaisseur. 

 

La création ou modification d’un champ électrique au sein de la couche est la principale hypothèse pour 
expliquer les différences de comportement des courbes S(E) et S(W) avant et après recuits sur les dépôts de 
HfO2 de 10 et 50 nm. En faveur de cette hypothèse, il a été démontré dans les parties précédentes, que 
certains dépôts, ceux de 10 nm d’épaisseur, sont chargés, aussi bien avant qu’après recuit. Ces charges fixes, 
situées dans l’oxyde sont sources de champs électriques. Les profils de ces derniers ont été simulés pour 
plusieurs distributions de charges au sein de la structure. Nous avons vu que les champs électriques 
augmentent avec la localisation et la concentration des charges. Cependant, rien de concluant n’a été mesuré 
par une technique plus directe comme l’holographie « in-line » par microscopie électronique à transmission 
(voir annexe III).  

En se focalisant à nouveau sur les seules mesures PAS-DBS, plusieurs types de traitement de données par 
VEPFIT ont été tentés sur différents échantillons. Pour chaque échantillon traité, les valeurs de S, W et Ldiff 
du silicium (mesures présentées dans III.2.1.2.a) sont fixées à celles déterminées dans les mesures du substrat 
seul. La qualité d’un fit est évaluée sur la différence qui existe entre les valeurs expérimentales et calculées 
en fonction de l’énergie et aussi sur les graphes S(W). Les systèmes étudiés étant très complexes il faut 
souligner que plusieurs ensembles de paramètres Si, Wi, Li+ et Ei pour chaque couche i peuvent permettre 
d’obtenir un ajustement acceptable. Concernant la longueur de diffusion effective L+ dans la couche de 
HfO2, on s’attend à ce que celle-ci, ne soit pas trop éloignée de celle obtenue dans le HfO2 massif. Pour les 
champs électriques, nous avons supposé que les intensités devraient correspondre à des valeurs du même 
ordre de grandeur que celles simulées précédemment.  

Les tests de traitement ont d’abord été menés sur les couches de 50 nm.  Cependant les ajustements n’ont 
pas permis d’obtenir des S et W réalistes indépendamment des champs électriques imposés ou laissés libres 
lors du fit. Les caractéristiques complexes de ces couches (voir chapitre II) impliquent probablement que 
les modèles de champs électriques utilisés dans VEPFIT sont trop simples. Cependant, il serait compliqué 
de prendre en compte des profils de champs plus sophistiqués dans VEPFIT. En effet, la version du logiciel 
que nous utilisons, ne prend en compte qu’un modèle 1D, ne permet pas de considérer des champs non 
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constants, ainsi que de diviser les échantillons en un trop grand nombre de couches et de laisser trop de 
paramètres libres. Actuellement, la seule expression évidente des champs électriques internes aux films de 
50 nm reste l’allongement du palier sur les courbes S(E). Il serait en effet difficile d’expliquer ce phénomène 
par un mécanisme différent, il n’existe à ce jour, aucune hypothèse alternative.  

 
(a) (b) 

Figure III-18 : (a) : caractéristiques d’annihilation mesurées dans l’empilement HfO2 (ALD,10 nm)/Si brut comparées 
à l‘ajustement des données (« fit ») fait par VEPFIT.  (b) : modèle de répartition en fonction de la profondeur des couches 
constituant la structure. Les épaisseurs, et les valeurs de S, W, Ldiff et de champs E ont été imposées dans les couches de Si. 
Les valeurs de S, W, Ldiff et de E pour le HfO2 issues de l‘ajustement sont aussi reportées. 

 

En ce qui concerne les dépôts de 10 nm d’épaisseur, les images de microscopie électronique (MEB et MET) 
ont révélé des couches moins complexes et plus homogènes que leurs homologues d’épaisseurs supérieures. 
Il est probable que cet aspect puisse faciliter le traitement des données sous VEPFIT. Des ajustements ont 
été tentés sur le dépôt ALD de 10 nm brut, et recuit, dans lesquels, l’échantillon a été découpé en trois 
couches :  

- Une première couche représentant le dépôt de HfO2 pour laquelle les valeurs de S, W, L+ et E⃗⃗  ont 
été laissées libres. 

- Le substrat Si a été divisé en deux couches homogènes pour lesquelles les valeurs S, W et L+ sont 
fixées aux valeurs extraites dans la section III.2.1.2.a et un champ électrique est imposé uniquement 
dans la première couche (voir les valeurs indiquées dans la Figure III-18 pour l’échantillon brut). 
La silice d’interface est ici négligée. La première couche dans le silicium commence à l’interface, et 
se termine à 200 nm de profondeur, elle représente la zone de déplétion. Un champ électrique 
négatif y est imposé pour l’échantillon brut. La deuxième couche représente le volume du substrat 
dans lequel les simulations UTOX montrent que le champ électrique devrait être nul. Le résultat 
est présenté dans la Figure III-18 (a).  

On obtient un ajustement assez satisfaisant avec des valeurs de S et W de 0,40 et 0,0753 respectivement 
dans la couche HfO2, qui sont du même ordre de grandeur que celles obtenues sur les échantillons de plus 
forte épaisseur. La longueur de diffusion effective, de 23 nm, est proche de celle mesurée dans la céramique 
(voir III.2.1.1). Les valeurs de S (et respectivement W) obtenues pour la couche de HfO2 sont plus élevées 
(respectivement plus faibles) que celles mesurées dans la céramique. Cela pourrait suggérer une distribution 
de pièges à positons différente de celle présente dans la céramique avec une contribution plus importante 
de lacunes.  En ce qui concerne les champs électriques, le meilleur ajustement a été obtenu en imposant un 

champ de -100 V/cm dans la première couche de Si. Dans la couche de HfO2, l’intensité de  ⃗ atteint selon 

le fit, 407 V/cm, avec une large incertitude de ± 32 V/cm. Les orientations de champs correspondent à ce 
qui a été simulé sur UTOX, mais les intensités sont inférieures, à celles attendues par la simulation d’un 
facteur 4 à 10 dans le HfO2. Il faut remarquer que le modèle utilisé pour les ajustements VEPFIT globalise 
la couche HfO2 à une seule couche avec un champ électrique constant comme décrit dans le « modèle 
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UTOX de type 2 ». En admettant que cet ajustement soit fiable, cette différence d’intensité pourrait provenir 
d’une concentration en charges plus faible que celle mesurée par décharge corona ou à une prise en compte 
trop simplifiée de la structure divisée seulement en 3 couches. 

Concernant la version recuite des dépôts ALD de 10 nm d’épaisseur les tests d’ajustement n’ont pas permis 
d’obtenir des S et W réalistes malgré la variété des champs électriques imposés. En particulier le court palier 
en S observé autour de 2 keV ne peut pas être reproduit. D’après les simulations UTOX, l’existence de 
charges positives comme il a été mesuré par décharge corona, impliquerait la présence d’un champ électrique 
négatif dans le HfO2. Le modèle d’ajustement VEPFIT devrait donc être plus compliqué puisque les 
simulations UTOX suggèrent que l’annihilation à l’interface devrait être plus importante que dans 
l’échantillon non recuit. Or cette interface est complexe constituée de deux interfaces HfO2/SiO2 et SiO2/Si 
(voir chapitre II, Figure II-33). Comme nous l’avons souligné au chapitre III.3.1,  les caractéristiques 
d’annihilation de ces interfaces ne sont pas connues il est donc difficile de « guider » l’ajustement VEPFIT. 
De plus le programme VEPFIT ne permet que de décrire un profil de champ en une dimension, or il est 
probable qu’il en soit autrement en réalité, avec par exemple des charges piégées à l’interface, mais aussi 
dans les joints de grain remontant dans l’épaisseur de la couche comme peut le suggérer [Lanza 2012; Pirrotta 
2013; J. Li 2015]. Le champ électrique qui en résulterait serait bien plus complexe localement, et son 

orientation pourrait ne pas être préférentiellement orientée selon une dimension. Le profil de champ  ⃗ ne 
serait pas simulable avec les outils actuels. 

Ces champs électriques sont le résultat de l’existence de charges dans le HfO2 et le substrat. Si dans le 
substrat, la présence de charges provient du dopage, dans le diélectrique, l’origine des porteurs restent floue. 
Pour les échantillons de fortes épaisseurs (50 nm), les lacunes d’oxygène ont été envisagées dans un premier 
temps, mais la mise en évidence d’une surconcentration d’oxygène dans ces couches oblige à s’orienter vers 
d’autres pistes. Logiquement, les interstitiels d’oxygènes sont de bons candidats pour être porteurs de 
charges. Mais d’autres hypothèses sont à explorer comme la présence de lacunes métalliques pouvant être 
chargées ou encore d’impuretés sous forme ionique. Les échantillons de 10 nm ont un ratio O/Hf plus 
proche de la stœchiométrie attendue, laissant supposer que les porteurs de charges puissent être des 
interstitiels avant recuit et des lacunes d’oxygène après recuit. 

 

Les caractéristiques d’annihilation mesurées en fonction de l’énergie dans les échantillons de HfO2 étudiés 
dépendent de la technique de dépôt ou d’élaboration, de l’épaisseur de la couche de HfO2 et du substrat.  

Dans la céramique massive, les caractéristiques restent homogènes en fonction de la profondeur et les 
caractéristiques d’annihilation dans le volume sont Svol = 0,3606 et Wvol = 0,08998. La longueur de diffusion 
effective reste courte (L+effective = 16 nm) comme cela a déjà été observé dans un autre oxyde UO2 et ce qui 
pourrait être interprété par une concentration élevée d’interstitiels d’oxygène. Dans les films minces la 
couche de HfO2 est plus ou moins détectée par un minimum (respectivement un maximum) des valeurs de 
S (et respectivement W). Leurs valeurs sont plus faibles (et plus fortes respectivement) que celles mesurées 
à la surface ou dans le substrat de Si, sur une plage d’énergie des positons qui varie en fonction de l’épaisseur 
dans les dépôts PVD. Alors qu’elles sont très proches de celles mesurées dans la céramique pour le dépôt 
le plus épais de 100 nm, les valeurs de S au minimum dépendent de l’épaisseur et du traitement post-dépôt. 
Si l’on considère que les valeurs dans ce minimum sont celles des couches les différences observées sur les 
mesures des dépôts ALD par rapport à celles réalisés sur les films déposés par PVD, avec un paramètre S 
plus élevé dans les dépôts ALD que les dépôts PVD sont difficilement explicables car les caractérisations 
DRX et les images de microscopie électronique montrent des couches ALD plus uniformes et moins 
chaotiques que les couches PVD. Les films déposés par ALD ne montrent pas par exemple de structures 
en double couche, ni de délamination se manifestant par l’apparition de vide après recuit. La première 
hypothèse à avoir été envisagé est la suivante : les dépôts ALD seraient dotés d’une concentration de défauts 
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de vide de petites tailles (atomique et subatomique) plus élevée que dans les dépôts PVD. Toutefois, la 
densité déterminée par XRR, plus élevée dans les films ALD contredit probablement cette hypothèse. 

Il en découle que le minimum en S (et respectivement le maximum de W) ne représente que la probabilité 
maximale d’annihilation des positons dans la couche de HfO2 et donc les valeurs de S (et respectivement de 
W) dans ces minima (et respectivement ces maxima) sont une composition des caractéristiques 
d’annihilation de la surface, de la couche et du substrat pour les films les plus épais et de l’interface pour les 
films de 10 nm. La fraction d’annihilation dans chacune de ces couches est inconnue et par conséquent les 
caractéristiques d’annihilation dans la couche de HfO2 elle-même ne peuvent pas être évaluées car les 
couches sont hétérogènes et que des effets de champs électriques perturbent la localisation de l’annihilation 
des positons.  

Cet effet a été tout particulièrement observé dans les couches de 50 nm après recuit où un allongement 
(pour les dépôts ALD) ou un raccourcissement (pour les dépôts PVD) des paliers correspondant aux 
maximums de la fraction d’annihilation de positons dans le HfO2 est observé. Cet allongement concerne 
aussi la zone de transition entre les caractéristiques d’annihilation du HfO2 et du substrat de Si. Pour 
expliquer ce phénomène, des simulations de spectres avec le programme VEPFIT ont été menées et ont 
permis d’établir que ces allongements sont la conséquence de l’existence d’un champ électrique, à l’interface 
ou au sein du HfO2. Cependant, le modèle d’un champ électrique situé à l’interface est trop simpliste. La 
comparaison des mesures PAS-DBS entre dépôts de 10 nm et de 50 nm montre que la couche de SiO2 
interfaciale a un impact sur les caractéristiques d’annihilation, dans les films les plus minces (§ III.3.1).  

Des mesures électriques par COCOS et des simulations de distribution de champs électriques via le 
programme UTOX indiquent que l’orientation des champs dépend des charges en présence dans le HfO2. 
Le champ électrique serait négatif orienté vers le substrat en présence de charges positives et respectivement 
positif orienté vers la surface en présence de charges négatives. Un ajustement des données effectué sur un 
spectre acquis sur une couche déposée par ALD de 10 nm brute montre l’existence d’un champ de l’ordre 
de quelques centaines de V/cm à l’intérieur de ce dépôt. 

Ces champs électriques sont la conséquence de la présence de charges dans le HfO2. Ce matériau étant un 
diélectrique, il est plus probable que ces charges soient fixes, se déplaçant essentiellement durant un 
traitement thermique à haute température. Ces charges fixes sont des charges piégées au sein de défauts. 
Mais quels sont ces pièges ? Sont-ils des défauts ponctuels de types lacunes d’oxygène ? Nous allons discuter 
de cette possibilité dans la section suivante. 

 

Une lacune d’oxygène est un défaut ponctuel qui, selon de nombreuses études de la littérature, est susceptible 
de se charger (voir chapitre I, I.3.2.1). Il est donc envisageable que les charges générant les champs 
électriques observés en PAS soient associées à la présence de lacunes d’oxygène. Cependant les dépôts de 
HfO2 élaborés pour cette étude ne semblent pas les plus appropriés pour détecter de tels défauts notamment 
en raison de la surconcentration en oxygène mise en évidence par les différentes caractérisations chimiques. 
Les couches ALD de 10 nm de meilleure qualité (en homogénéité et en stœchiométrie) sont certainement 
les types d’échantillons dans lesquels ces défauts lacunaires pourraient être détectés, contrairement aux 
dépôts d’épaisseurs supérieures. 

 

Les arguments en faveur de la présence de lacunes d’oxygène concernent essentiellement les films de HfO2 
de 10 nm d’épaisseur, déposés par ALD. Certains faits observés au cours de l’étude en PAS-DBS pourraient 
s’accorder avec l’existence de lacunes d’oxygène dans les échantillons recuits. Les mesures électriques 
COCOS présentés au paragraphe III.3.2 indiquent la présence de charges positives après recuit. Les mesures 
PAS-DBS suggèrent l’existence de champs électriques dans ces films de 10 nm. Au sein du dépôt brut, 
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l’intensité d’un champ dans le HfO2 orienté vers la surface a même été estimé à quelques centaines de V/cm. 
Toutefois, les simulations UTOX montrent qu’un tel champ serait corrélé avec la présence de charges 
négatives. Le fait que ces charges positives après recuit, soient associées à la présence de lacunes d’oxygènes 
pourrait être appuyé par certaines observations : 

- Les ratios [O]/[Hf] mesurés par RBS/NRA sur ces dépôts de 10 nm (chapitre II, II.2.3.3.a), sont 
proches de l’équilibre stœchiométrique. Les ratios sont de l’ordre de 2,1 dans le dépôt recuit sous N2. 

- Les ratios [O]/[Hf] pour les dépôts de 10 nm déterminés par les analyses XPS (chapitre II, II.2.3.3) 
indiquent que ceux-ci sont très proches des valeurs d’équilibre et montrent même une tendance 
légèrement sous-stœchiométrique pour les échantillons traités thermiquement. Les valeurs mesurées 
sont de l’ordre de 2,15 pour le dépôt brut, de 1,9 pour le dépôt recuit sous N2. Ces ratios sont 
compatibles avec l’existence d’une concentration élevée en lacunes d’oxygène dans l’échantillon recuit.  

- Des éléments semblent montrer que les mesures RBS/NRA surestiment les ratios [O]/[Hf]. Sur le 
dépôt ALD de 25 nm, le ratio déterminé par les mesures RBS/NRA est de 2,3. Cependant, une analyse 
réalisée par sonde atomique propose un ratio [O]/[Hf] de 2,06, soit une valeur bien plus proche de 
l’équilibre stœchiométrique. Cette même surestimation peut exister pour les dépôts de 10 nm. Des 
profils Tof-Sims pratiqués sur des dépôts de 10 nm bruts et recuit nous apprennent qu’un surplus 
d’oxygène proviendrait essentiellement de la silice interfaciale (Annexe II). 

Toutefois, ces observations ne constituent pas des preuves formelles de l’existence de lacunes d’oxygène 
dans les dépôts de 10 nm et quelques faits sont à relativiser : 

- La présence de charges négatives avant recuit suggère la présence de défauts piégeurs d’électrons, or les 
lacunes d’oxygène se chargent de façon préférentielle, positivement. 

- L’équilibre stœchiométrique voire la légère hypoxie proposée par les ratios [O]/[Hf] en XPS n’est pas 
confirmée de façon fiable : en effet, en plus de nécessiter une référence basée sur une analyse 
RBS/NRA, la XPS fournit des informations très locales. Les mesures résultent d’une intégration sur la 
moitié de l’épaisseur des dépôts et donc ne prennent pas en compte toute la couche.  

- D’autres défauts pourraient être à l’œuvre dans l’établissement de charges fixes dans ces dépôts : des 
profils Tof-Sims (présentés en Annexe II) montrent que des impuretés d’hydrogène, de chlore, et même 
une contamination au fluor sont détectables. De plus, ces impuretés ne sont pas éliminées par le 
traitement thermique. Les éléments halogènes pourraient aussi expliquer l’existence de charges négatives 
avant recuit. L’hydrogène pourrait s’établir en interstitiel, sous forme d’ion H+, expliquant probablement 
et partiellement l’existence de charges positives. Toutefois, certaines études démontrent que les ions H+ 
seraient capables de casser les liaisons O-Hf et favoriser la formation de lacunes d’oxygène [H. Li 2014; 
Kaviani 2017]. 

Pour conclure sur la possible existence de lacunes d’oxygène dans les dépôts de 10 nm ALD : bien que 
certains faits soient plutôt favorables à cette hypothèse, nous ne pouvons affirmer à l’heure actuelle que 
celle-ci soit vraie. 

 

Dans le paragraphe précédent, nous avons abordé les arguments soutenant l’hypothèse que les charges 
présentes dans les dépôts de 10 nm soient reliées aux lacunes d’oxygène. En ce qui concerne les empilements 
comportant des films de fortes épaisseurs (comme les 50 nm), les mesures PAS-DBS révèlent que les 
caractéristiques d’annihilations sont impactées par la présence de champs électriques et donc, de charges. 
Cependant, il est difficile d’affirmer aujourd’hui, quels types de charges sont majoritaires dans ces dépôts. 
Certaines observations établies dans le chapitre II (§ II.2.3) peuvent, toutefois, apporter quelques pistes à 
explorer : 
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- Les mesures RBS/NRA révèlent une sur-stœchiométrie en oxygène parfois importante, notamment 
dans le cas des dépôts de 25 et 50 nm. Les ratios [O]/[Hf] sont de l’ordre de 2,3 dépôts ALD ; 2,4 à 2,6 
dépôts PVD 50 nm. Ces derniers atteignent même les 2,9 et 3 sur les dépôts PVD de 25 nm d’épaisseur. 
De tels écarts de stœchiométrie en faveur de l’oxygène semblent peu compatibles avec l’existence de 
lacunes d’oxygène. 

- L’analyse en sonde atomique tomographique propose, certes, une valeur proche de la stœchiométrie 
pour le dépôt ALD 25 nm, avec un ratio [O]/[Hf] de 2,06. Cependant, cela reste une mesure pratiquée 
à un niveau très local. La mesure ne prend pas en compte une éventuelle hétérogénéité latérale dans le 
dépôt de HfO2. De plus, bien que l’écart de stœchiométrie soit faible, le ratio [O]/[Hf] indique que ce 
HfO2 reste anormalement enrichi en oxygène.  

- Des hétérogénéités de teneur en oxygène ont été détectés par cartographie EDX dans les dépôts PVD 
de 50 nm avec notamment une région localisée à l’interface de la « double-couche » caractéristique de 
ces échantillons, pauvre en oxygène. Cette région pourrait-elle présenter une sous-stœchiométrie en 
oxygène ? Cela est peu probable… En effet, dans la littérature plusieurs études montrent que l’oxygène 
est très mobile dans le HfO2 [Foster 2002]. De plus il semble qu’un HfO2 déficient en oxygène puisse se 
ré-oxyder très rapidement, une fois exposé à l’air ambiant [Traoré 2015]. 

Un dernier argument important implique le fait que de nombreux défauts autres que des lacunes d’oxygène 
sont susceptibles d’exister dans le HfO2. Une grande partie d’entre eux sont susceptibles de piéger des 
charges [Foster 2002; Gavartin 2005; McKenna 2015].  

L’écart de stœchiométrie en faveur de l’oxygène mesuré dans la plupart des dépôts suggère l’existence de 
défauts ponctuels liés à l’oxygène autres que des lacunes, comme des interstitiels. La manifestation de cette 
sur-teneur en oxygène est discutée dans le chapitre II (II.2.3.3.b). Les conclusions tirées proposent que les 
défauts majoritaires dans ces dépôts soient des interstitiels d’oxygène. Ces interstitiels pourraient se 
manifester sous la forme d’atome d’oxygène simples, ionisés ou non ; ou bien, sous forme de molécules 
d’oxygène. Ces défauts peuvent faire office de pièges et semblent, selon la littérature, adopter 
préférentiellement des charges négatives [Xiong 2005; Tse 2007; Foster 2002]. De plus, en PAS-DBS, il faut 
noter que les positons de charge positive peuvent être attirés par des interstitiels d’oxygène chargés 
négativement et se piéger sur des états de Rydberg générés autour de ces interstitiels. Les caractéristiques 
d’annihilation attendues pour des positons à proximité des interstitiels ne devraient pas être très différentes 
de celles du réseau.  Nous avons observé que dans les dépôts PVD non recuits, lorsque l’épaisseur de la 
couche augmente, les caractéristiques d’annihilation deviennent très proches de celles de HfO2 massif ce 
qui peut être compatible avec la détection d’interstitiels. Après recuit dans les couches PVD 50 nm ou ALD 
50 nm S augmente et W diminue suggérant que plus de défauts dit de « volume libres » seraient visibles. 
Cependant, il n’est pas impossible qu’au lieu d’avoir à faire à des défauts de type « volumes libres », les 
mesures ne soient impactées que par des effets de champs électriques. Il est à noter que dans le dépôt ALD 
de 50 nm recuit l’allure des courbes S(E) et W(E) suggère la présence de charges positives.  

Ainsi, nos observations qui tendent à mettre en évidence la présence de charges négatives, concordent avec 
la présence d’interstitiels dans les dépôts de fortes épaisseurs. Cependant, comme pour les films de 10 nm, 
nous ne pouvons affirmer à 100% que l’oxygène se présente sous forme d’interstitiels ou de molécules O2. 
D’autres types d’imperfections sont susceptibles d’expliquer la présence de charges. Nous proposons ici, 
quelques hypothèses de défauts intrinsèques et extrinsèques, alternatifs, à ceux associés à l’oxygène pouvant 
contribuer à l’existence de charges dans les dépôts analysés dans ce chapitre. 

Défaut intrinsèque non associé à l’oxygène, mais s’intégrant bien dans le cas d’une sur-teneur en oxygène, 
la lacune métallique est un défaut ponctuel peu étudié. Bien que la formation de ce défaut soit réputée 
difficile, en raison de l’importante énergie de formation requise (deux fois supérieure à celle d’une lacune 
d’oxygène [Foster 2002], une lacune métallique est susceptible de capturer jusqu’à 4 électrons et donc de 
façon préférentielle, de se charger négativement [McKenna 2015]. Dans le cadre de notre étude, plusieurs 
observations peuvent appuyer cette hypothèse : 
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- L’existence d’une forte concentration de lacunes métalliques dans le HfO2 déposé ne serait pas en 
contradiction avec la sur-stœchiométrie en oxygène observée sur ces dépôts.  

- Sur les dépôts ALD 10 nm, les caractérisations PAS-DBS semblent indiquer que les charges en 
présences sont négatives avant recuit. 

- Utilisé en tant que précurseur dans le cas des films élaborés en ALD, une faible concentration d’eau 
pourrait subsister au sein du dépôt et se dissocier durant le traitement thermique, libérant alors des ions 
H+. D’après certains travaux dans la littérature, ces ions H+ seraient capables de casser les liaisons O-
Hf et pourraient favoriser la formation de lacunes métalliques ou d’oxygène [H. Li 2014; Kaviani 2017]. 
De plus l’hydrogène a été détecté dans des profils Tof-Sims (Annexe II, dans les dépôts ALD de 10 
nm. 

Notons également qu’il est possible que des paires du type interstitiel d’oxygène – lacunes métalliques 
puissent se former.  

En ce qui concerne les défauts extrinsèques, les impuretés sont également d’autres sources d’imperfection 
pouvant piéger des charges. Dans la littérature, plusieurs résultats concernant la capture de charges par des 
atomes d’azote interstitiels et substitutionnels ont été publiés. Les dépôts de HfO2 ont été régulièrement, 
durant cette étude, en contact avec cet élément, que ce soit par le diazote ambiant ou par l’intermédiaire de 
l’atmosphère des recuits. Cependant, il est toutefois peu probable que des interstitiels d’azote fassent office 
de pièges dans nos dépôts. En effet, aucune mesure n’a mis en évidence une proportion d’azote au sein des 
dépôts étudiés dans ce chapitre, que ce soit sur échantillon brut ou recuit.  

Cependant, les caractérisations menées dans le chapitre II (II.2.3) ont permis la détection d’impuretés à assez 
forte concentration dans les dépôts PVD, à hauteur de 1/% atomique de zirconium ou d’argon. Le 
zirconium serait plutôt en site substitutionnel, n’engendrant, en raison de sa forte proximité chimique avec 
le hafnium, que peu de changements dans le matériau [Foster 2002]. On peut néanmoins spéculer sur 
l’existence de Zr en interstitiel chargé, cependant, le peu de documentation sur le sujet nous empêche d’en 
dire plus. Toujours en termes d’impuretés, comme abordé précédemment, les profils TOF-SIMS réalisés 
sur le dépôt ALD de 10 nm ont montré la présence, qualitativement, de chlore, fluor et hydrogène. Il est 
alors tout à fait concevable que ces impuretés puissent être présentes sur les films ALD d’épaisseurs plus 
importantes et puissent conduire au piégeage de charges fixes dans le HfO2. 

Les dépôts d’épaisseurs supérieures à 10 nm ne semblent pas présenter, d’après les propriétés chimiques et 
structurales déterminées dans le chapitre II et d’après les analyses en PAS-DBS, de défauts lacunaires 
associés à l’oxygène. L’écart de stœchiométrie en faveur de l’oxygène suggère plutôt l’existence d’interstitiels 
d’oxygène voir de molécules de O2. Cependant nous ne pouvons affirmer, par manque de preuves solides, 
être en présence d’interstitiels d’oxygène. Il est d’ailleurs plus probable que plusieurs types de défauts soient 
présents et contribuent au piégeage de charges dans nos films de HfO2, associant par exemple, interstitiels 
d’oxygène, lacunes métalliques, ou encore impuretés. 

 

Dans ce chapitre, les mesures PAS-DBS, sur HfO2 massif ou déposé sous forme de couches ont été étudiées. 
Dans la première partie de ce chapitre, après avoir montré les probabilités d’implantation du positon en 
fonction de son énergie, il a été présenté et discuté les mesures sur une céramique frittée d’oxyde d ehafnium. 
Cette mesure a été comparée avec celles effectuées sur des échantillons constitués de couches minces 
déposées sur des substrats de Si. Enfin, les influences de la technique de dépôt et du recuit ont été étudiées. 

Dans la céramique massive, les caractéristiques d’annihilation restent homogènes en fonction de la 
profondeur et les valeurs dans le volume sont Svol = 0,3606 et Wvol = 0,08998. La longueur de diffusion 
effective reste courte (L+effective = 16 nm) comme cela a déjà été observé dans un autre oxyde UO2 et qui 
pourrait être interprété par une concentration élevée d’interstitiels d’oxygène. Dans les films minces, la 
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couche de HfO2 est plus ou moins détectée par un minimum (respectivement un maximum) des valeurs de 
S (et respectivement W) qui sont plus faibles (et plus fortes respectivement) que celles mesurées à la surface 
ou dans le substrat de Si, sur une plage d’énergie des positons qui varie en fonction de l’épaisseur dans les 
dépôts PVD. Alors qu’elles sont très proches de celles mesurées dans la céramique pour le dépôt le plus 
épais de 100 nm, les valeurs de S au minimum dépendent de l’épaisseur et du traitement post-dépôt. Deux 
hypothèses ont été émises pour expliquer cette évolution : la première s’appuie sur les structures des couches 
plus chaotiques que les gros grains micrométriques de la céramique.  La deuxième hypothèse prend en 
compte l’existence de champ électrique qui perturbe le parcours des positons qui pourraient s’annihiler plus 
ou moins profondément qu’attendu. Il est également possible que les deux mécanismes coexistent.  

L’étude des effets de la technique de dépôts et du recuit ont confirmé que les matériaux obtenus sont assez 
différents, avec des caractéristiques d’annihilation contrastées entre chaque couche. Les valeurs Smin et Wmax 
mesurées pour les dépôts ALD surprennent car elles semblent montrer une concentration de défauts de 
vides plus élevées que dans les couches PVD, bien que la microscopie électronique ait montré que ces 
dernières sont dotées d’une structure plus chaotique (« double couches », zone amorphe et petite cristallite 
en opposition avec les gros cristaux de l’ALD). Une explication possible implique la sur-concentration en 
oxygène et la concentration de contaminants présents dans les dépôts PVD. Les positons pourraient se 
piéger sur les états de Rydberg générés autour des interstitiels d’oxygène chargés négativement. Les 
surconcentrations élevées en oxygène pourraient empêcher la détection des défauts de volume libre moins 
nombreux.  La présence d’un champ électrique pourrait aussi expliquer les résultats.  

Le recuit, quant à lui, provoque un allongement du palier reflétant l’annihilation de positons dans le HfO2 
pour les dépôts ALD, et un raccourcissement de celui-ci pour les dépôts PVD, sans qu’il soit mis en évidence 
une variation d’épaisseur des dépôts après recuit. L’hypothèse la plus probable pour ce phénomène est la 
création de charges durant le recuit, créant un champ électrique,qui influence le parcours des positons. Les 
charges créées dans le dépôt ALD pourraient être de charge contraire à celle créées dans le dépôt PVD. Des 
ajustements avec le logiciel VEPFIT ont été testés sur les mesures de la couche ALD 50 nm recuite. Deux 
types de modèle de structure peuvent reproduire l’évolution des paramètres S et W en fonction de l’énergie. 
Ils intègrent la présence d’un champ électrique à l’interface ou dans la couche de HfO2. Cependant il n’a pas 
été possible de pousser plus loin les analyses des données expérimentales étant donnée la structure 
compliquée des couches et l’impossibilité de les caractériser électriquement. 

Une analyse ne combinant PAS-DBS, COCOS et simulations a été possible sur les couches ALD de 10 nm 
d’épaisseur plus homogènes et qui ont pu être caractérisées par COCOS. Les mesures PAS-DBS ont une 
nouvelle fois montré l’apparition d’un phénomène après recuit. La zone correspondant à l’annihilation dans 
le HfO2, peu visible sur ce type d’échantillon très mince est peu différente, mais la région de transition entre 
les caractéristiques du HfO2 et celles du substrat, subit un changement de pente. Ces observations peuvent 
provenir de l’apparition d’un champ électrique après recuit, ou bien d’un changement de configuration du 
champ durant le traitement thermique. La présence de charges électriques a été mises en évidence par 
COCOS, négatives dans la couche brute de dépôt et positives dans la couche recuite. Plusieurs modèles ont 
été utilisés pour simuler la distribution de champs électriques dans la structure par le logiciel UTOX. Les 
simulations montrent que le champ électrique existe de la surface au substrat et même dans le substrat où 
une zone de déplétion apparait près de l’interface. L’orientation et l’intensité du champ dépendent du signe 
et de la concentration de charges dans la structure. Les champs attendus dans la structure sont suffisamment 
importants pour impacter le parcours des positons. Ainsi dans le cas de charges positives, les positons de 
faible énergie pourront être repoussés vers la surface tandis que les positons de plus forte énergie 
transiteraient plus rapidement vers le silicium. Dans le cas de charges négatives, le champ électrique induit 
un puits de potentiel qui « piège » plus les positons à l’interface.  

Un ajustement satisfaisant des mesures réalisées sur l’échantillon ALD de 10 nm non recuit a été réalisé avec 
VEPFIT. Celui-ci indique un profil de champ similaire aux simulations UTOX, mais avec des intensités 
moindres. Ces résultats indiquent que les modèles de profils de champs développés au sein de la plupart des 
échantillons sont certainement trop simplistes. De plus, les opportunités de traitement de données PAS-
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DBS semblent limitées par les faiblesses de VEPFIT notamment dans la prise en compte du champ 
électrique qui ne peut être qu’à une dimension, avec des valeurs constantes sur l’épaisseur des couches alors 
qu’en réalité, leur orientation et leur profil pourraient être plus complexes. 

Parmi les conclusions apportées précédemment, de nombreux points restent à l’état d’hypothèses, par le 
manque de preuves et la difficulté d’obtenir celles-ci. Concernant les champs électriques, comme discuté 
dans la partie III.3 peu de techniques de caractérisations ont la capacité de mesurer des champs électriques 
internes. La spectroscopie d’annihilation de positons les mets en évidence mais reste limitée pour les évaluer. 
L’holographie (« in-line » ou « of axis ») dans un microscope électronique en transmission est très 
dépendante de la qualité structurale du matériau et est optimisée pour examiner un monocristal. Il faudrait 
pouvoir travailler sur des couches avec des grains suffisamment gros (de l’épaisseur de la couche).  

A ce jour, les mesures d’annihilation de positons ne permettent pas de mettre en évidence les lacunes 
d’oxygène. Si dans certains échantillons, notamment de faible épaisseur, certains phénomènes comme 
l’apparition de champ électrique, peuvent être liés à ces défauts lacunaires, il est très difficile de confirmer 
ce fait. Afin de mieux connaitre les caractéristiques d’annihilation dans le HfO2, il serait nécessaire de simuler 
celles-ci, dans un HfO2 monoclinique parfait, puis en introduisant des défauts, en utilisant des outils comme 
la DFT. Expérimentalement, il est nécessaire d’élaborer et de travailler sur du HfO2 massif, le plus pur, et 
le moins défectueux possible. L’idéal étant de pouvoir réaliser un monocristal macroscopique de ce 
diélectrique, ce qui est impossible avec les technologies actuelles. Une des solutions serait de mener une 
étude pour densifier des céramiques frittées par traitement thermique à haute température et de longues 
durées sans polluer le matériau ou nuire à sa stœchiométrie.  
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Le chapitre précédent rapporte les résultats de spectroscopie d’annihilation de positons obtenus sur les 
dépôts HfO2 étudiés. Comme nous l’avons vu, les mesures pourraient apporter des informations sur des 
couches de quelques dizaines de nanomètres d’épaisseur. Cependant la résolution latérale reste millimétrique 
pour un faisceau classique de positons lents tel que celui qui a été utilisé pour l’étude reportée dans ce 
document et peut atteindre quelques 10 µm avec un microfaisceau tel que celui qui existe au japon [Maekawa 
2008] ou qui en cours d’optimisation à Garching [Gigl 2017]. 

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats que nous avons obtenus grâce à l’utilisation des techniques 
pouvant apporter des informations avec une résolution spatiale suffisante pour envisager leur utilisation à 
l’échelle des dispositifs de microélectronique.  

La première partie concerne l’analyse des couches de HfO2 de notre étude par spectroscopie de perte 
d’énergie des électrons (EELS) en MET. L’étude est centrée sur le domaine de perte d’énergie des électrons 
de cœur de l’oxygène (au seuil K) en lien avec la recherche d’une signature de défauts ponctuels liés à 
l’oxygène. La deuxième partie porte sur l’analyse de ces couches par cathodoluminescence afin d’identifier 
d’éventuelles signatures de ces mêmes défauts dans le spectre d’émission du HfO2. Enfin, la conclusion de 
ce chapitre comporte une synthèse des résultats obtenus confrontés à l’analyse par PAS. 

 

Comme nous l’avons vu au Chapitre I (§ I.3.5.3), d’après les résultats de simulation rapportés dans la 
littérature, la structure fine du seuil K de l’oxygène des spectres EELS serait modifiée par la présence de 
lacunes d’oxygène. Les modifications de cette structure sont faibles et sont donc susceptibles d’être altérées 
par la présence d’un bruit trop important ou par la présence d’artéfacts générés par la méthode d’acquisition 
des spectres ou de préparation des lamelles MET. Ainsi, pour pouvoir analyser la structure fine du seuil K 
de l’oxygène, il est nécessaire (i) d’améliorer les procédures d’acquisition et de traitement des spectres, (ii) 
de s’assurer du caractère non perturbateur de la préparation d’échantillons et (iii) de mettre en place des 
procédures d’extraction de paramètres des spectres. Après avoir rapporté notre démarche sur ces trois 
points, nous évaluerons le lien entre ces paramètres et les propriétés structurales et chimiques des couches 
de HfO2. Nous terminerons par une analyse critique des résultats. 

 

Le principe de la technique et les dispositifs utilisés pour l’acquisition des spectres sont décrits dans le 
chapitre II (§ II.1.2). La procédure de traitement des spectres consiste en la soustraction du fond continu 
(cf. § II.1.2.2) suivi d’un traitement pour éliminer les effets possibles de diffusion multiples1. Ces traitements 
standards sont effectués à l’aide du logiciel Digital Micrograph (DM)2. Avant d’appliquer ces procédures, 
nous avons également utilisé un traitement d’analyse statistique multivariée (ou MSA pour Multivariate 
Statistical Analysis)3 pour réduire le bruit. 

La Figure IV-1 montre l’effet des différents traitements utilisés pour améliorer le rapport signal à bruit 
(S/N). Le traitement MSA s’est avéré insuffisant pour éliminer les artéfacts d’origine numérique, comme le 
bruit d’obscurité, et les variations de gain de pixels à pixel de la caméra d’acquisition. En effet pour réduire 
efficacement le bruit le nombre de composantes utilisées est trop faible pour reconstruire le spectre sans 

                                                      
1 Ce traitement dénommé dans la littérature « plural scattering deconvolution » repose sur des algorithmes classiques 
décrits dans l’ouvrage d’Egerton [Egerton 2011]. Ces procédures sont implémentées dans le logiciel Digital Micrograph. 
2 Une description succincte du logiciel Digital Micrograph est donnée dans le chapitre II (). 
3 Nous avons utilisé une extension, éditée par une équipe de l’École Polytechnique de Lausanne [Lucas 2013], du logiciel 
Digital Micrograph. 
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générer l’apparition d’artéfacts telle que la baisse d’intensité du premier pic situé au voisinage de 537 eV 
(courbe verte Figure IV-1). L’élimination des effets de diffusions multiples n’apporte rien (courbe rouge 
Figure IV-1). Ceci est dû au fait que les répliques plasmoniques se situent au-delà de la structure fine du 
seuil K de l’oxygène. Ainsi, pour les résultats présentés par la suite, nous n’avons retenu que l’étape de 
soustraction du fond continu.  

 

Ces résultats montrent que l’amélioration du rapport S/N nécessite la mise en place d’un mode d’acquisition 
et de traitement numérique spécifique. En s’inspirant des travaux de Bosman [Bosman 2008], un outil logiciel 
d’acquisition a été développé. Cet outil permet d’automatiser l’acquisition de spectres sur une zone définie 
au préalable. Lors de cette acquisition automatique, 500 spectres sont acquis sur cette zone. Chaque spectre 
est obtenu en imposant un décalage spécifique de la position du spectre sur le détecteur en agissant sur la 
tension du GIF (« drift tube voltage ») de sorte qu’une même composante spectrale soit analysée par 
différents pixels du détecteur. Le spectre final est obtenu par la moyenne de ces spectres exprimés en 
fonction de l’énergie. De cette façon le bruit généré par la variation de gain de pixel à pixel est réduit.  

L’acquisition semi-automatique a été testée sur l’acquisition de spectres EELS d’une couche ALD recuite 
de 50 nm d’épaisseur. La lamelle MET a été préparée par FIB. La Figure IV-2 montre deux spectres acquis 
l’un automatiquement selon la procédure décrite ci-dessus et l’autre manuellement avec un traitement 
numérique classique. 

 
Figure IV-1 : Effet des traitements numériques sur un spectre, acquis « manuellement », du seuil K de l’oxygène : (A) sans 
traitement (courbe noire) ; (B) avec soustraction du fond continu seul (courbe bleue) ; (C) avec correction des effets de diffusions 
multiples complémentaire (courbe rouge) ; (D) avec un traitement MSA préalable (courbe verte). 
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L’acquisition semi-automatique apporte une diminution notable du bruit. En particulier, l’épaulement situé 
à 527 eV, présent sur le spectre acquis manuellement, se révèle être un artéfact dû au bruit du détecteur. 
Ceci démontre la nécessité d’utiliser cette procédure automatique pour étudier des modifications de la 
structure fine surtout s’il s’agit de détecter un éventuel épaulement localisé entre 530 et 533 eV qui pourrait 
être relié à la présence de lacunes d’oxygène (chapitre I, § I.3.5.3). Cet épaulement, de faible intensité peut 
être masqué par la présence d’un bruit trop important. 

En outre, afin d’assurer la reproductibilité des résultats, le protocole suivant a été respecté pour l’acquisition 
des spectres EELS :  

- Le faisceau, monochromaté, est aligné dans le microscope, puis dans le spectromètre de pertes 
d’énergie (GIF). Cette étape, très complexe, est décrite avec précision dans les manuels des 
constructeurs FEI et Gatan [Keast 2001; Gatan 2013; Tiemeijer 2011]. 

- Nous procédons au montage de l’échantillon sur un porte-objet « double tilt » permettant la rotation 
dans deux directions orthogonales. 

- Le microscope opère en mode STEM : l’angle de convergence est fixé à 17 mrad afin d’obtenir une 
sonde de très petite taille inférieure au nanomètre. La longueur de caméra est fixée à 30 mm et 
l’ouverture du GIF à 2,5 mm de telle façon que l’angle de collection des électrons dans le 
spectromètre soit de l’ordre de 2 à 3 fois l’angle de convergence.  

- La largeur à mi-hauteur du spectre de perte nulle est utilisée pour mesurer et optimiser la résolution 
en énergie. Typiquement, après optimisation, les résultats présentés correspondent à une résolution 
en énergie de 0,3 à 0,5 eV. 

- La zone de la lame à analyser est choisie. Le rapport t/  de l’épaisseur t de la lame sur le libre 
parcours moyen inélastique  des électrons, est mesuré dans le silicium4. Pour obtenir un signal du 
seuil de pertes fortes, l’épaisseur doit être inférieure à 100 nm ce qui correspond à une valeur de t/  
de l’ordre de 1,2. Une épaisseur de la lame de l’ordre de 60 à 70 nm correspond à une valeur de t/  
de l’ordre de 0,7. 

- Enfin l’acquisition semi-automatique dans le film de HfO2 est lancée. 

Dans ce qui suit les spectres présentés sont ceux des pertes de cœur du seuil K de l’oxygène acquis selon 
cette procédure. 

                                                      
4 La mesure est faite dans le silicium, matériau pour lequel les valeurs du libre parcourt moyen des électrons en fonction 
de leur énergie sont connues . 

 
Figure IV-2 : Effet du mode d’acquisition sur le spectre EELS au seuil K de l’oxygène d’une couche ALD recuite de 
50 nm d’épaisseur et préparée par FIB : (A) acquisition manuelle (courbe noire) ; (B) acquisition semi-automatisée (« par 
script », courbe rouge). 
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Nous avons mis en place une procédure d’acquisition permettant une amélioration notable du rapport S/N, 
il nous reste maintenant à évaluer l’influence de la technique de préparation de lame TEM sur les spectres 
EELS (voir chapitre II, § II.1.2.3). Les lamelles préparées par polissage mécanique Tripode®, sont censées 
introduire moins de défauts que celles préparées par usinage ionique. En effet, lors d’une préparation par 
FIB, l’échantillon peut subir une amorphisation en surface, et peut être contaminé par les ions de gallium 
du faisceau ionique (voir chapitre II, § II.1.2.3).  

Afin de vérifier l’influence d’une préparation FIB sur les spectres, des acquisitions ont été effectuées sur 
deux lamelles extraites d’une couche ALD de 50 nm non recuite. La première lamelle a été préparée par 
polissage Tripode®, la seconde par FIB. La Figure IV-3 présente les spectres obtenus. Elle montre qu’ils 
sont très similaires et superposés dans la zone spectrale d’intérêt entre 525 et 540 eV. Nous en avons conclu 
que le type de préparation des lamelles n’a pas d’effet rédhibitoire sur les spectres. Ce résultat ouvre la 
perspective d’éventuelles études portant sur les défauts ponctuels dans des couches de HfO2 intégrées dans 
un dispositif. Pour cette étude, la technique FIB a été retenue parce qu’elle permet une préparation plus 
aisée et mieux ciblée des lamelles. 

 

 

Différentes études ont mis en évidence un impact de la structure et de la stœchiométrie du matériau sur les 
spectres de pertes fortes (voir chapitre I, § I.3.5.3). Nous avons montré que les propriétés structurales et 
chimiques des films de HfO2 dépendent de la technique de dépôt utilisée, et qu’elles changent par traitement 
thermique. Cette partie est consacrée à l’étude des différences de spectres EELS au seuil K de l’oxygène 
observées sur les différents échantillons disponibles. 

Dans un premier temps, nous allons présenter la topologie générale des spectres. Cela nous permet 
d’introduire dans un deuxième temps la méthodologie de paramétrage des spectres que nous avons adoptée. 
Nous utilisons ce paramétrage pour étudier, tout d’abord, le comportement des spectres lors de 
déplacements latéraux à travers les couches en particulier celles de faible épaisseur. Puis nous l’utilisons pour 
étudier ce comportement lors de déplacements dans la profondeur des couches, uniquement possibles sur 
les couches d’assez forte épaisseur. Enfin nous concluons l’étude par EELS par l’évaluation de l’impact du 
degré de cristallinité et de l’écart à la stœchiométrie sur les paramètres des spectres EELS au seuil K de 
l’oxygène. 

 
Figure IV-3 : Spectre EELS des pertes de cœur au seuil K de l’oxygène obtenu sur une lamelle TEM préparée par: (courbe 
rouge) polissage Tripode® ; (courbe bleue) par FIB. 
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Les spectres expérimentaux montrent différents comportements. La Figure IV-4 (a) montre les spectres 
acquis sur des couches ALD, brutes et recuites, de 50 nm d’épaisseur. Ces spectres présentent peu de 
différences. La Figure IV-4 (b) montre les spectres acquis sur d’une part, une couche ALD recuite de 10 nm 
d’épaisseur et, d’autre part,  une couche PVD brute de 25 nm d’épaisseur. Ces deux spectres présentent des 
écarts, en particulier, au niveau de la hauteur relative des deux des pics de la structure fine. Notons que ces 
couches ont un ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA assez différent. 

(a) (b) 
Figure IV-4 : Différentes topologies de spectre de pertes de cœur au seuil K de l’oxygène : (a) spectres acquis sur une 

couche de 50 nm brute ou recuite déposée par ALD ; (b) spectres acquis sur une couche ALD recuite de 10 nm d’épaisseur 
([O]/[Hf] = 2,1) et une couche PVD brute de 25 nm d’épaisseur ([O]/[Hf] = 3). 

 

Néanmoins, une comparaison visuelle des spectres bruts, est insuffisante pour tenter de mettre en évidence 
de possibles variations de la structure fine du seuil K de l’oxygène. Une analyse quantitative de ces 
différences pourrait être basée sur un relevé manuel de la position et de la hauteur des maximums. 
Cependant, la précision du relevé est limitée à ±2 pixels ce qui correspond à une précision sur la position 
en énergie de ces maximums de ±0,2 eV pour la dispersion en énergie choisie. Cette précision s’est révélée 
insuffisante compte tenu des différences d’énergie mises en jeu comme nous le montrerons par la suite. Ceci 
nous a conduits à mettre en place une procédure de paramétrage des spectres. 

 

Nous avons ajusté, au sens des moindres carrés, les spectres par un modèle à paramètres ajustables. Ce 
modèle consistera en la somme de deux fonctions : 

, , , ,( ; , ) ( ; ) ( ; )A i A i A A i B B iF E p p F E p F E p   (IV.1) 

 

où les indices A et B sont relatifs au premier et au second pic de la structure fine comme indiqué sur la Figure 

IV-4. Les fonctions dépendent d’un ensemble de N  paramètres ajustables : ,A ip et ,B ip  où : 1, ,i N . 

Les fonctions ,A BF  seront des gaussiennes, des fonctions de Voigt ou encore des bi-gaussiennes5. On notera 

que le choix de ces fonctions n’a pas ici de fondement physique.  

Les gaussiennes sont décrites par l’expression suivante : 

                                                      
5 Le terme bi-gaussienne est une traduction libre de bi-Gaussian fonction qui sera définie par la suite. 
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 (IV.2) 

 

Ces fonctions dépendent des trois paramètres suivants : la hauteur H , l’écart quadratique   et la position 

0E  du pic. Elles ont été utilisées pour l’étude de plasmons [Nelayah 2007] sur des particules métalliques, ou 

pour séparer les composantes du seuil K du carbone pour l’étude de films carbonés ou de particules de 
fullerènes [Papworth 2000].  

Les fonctions bi-gaussiennes permettent d’ajuster des raies asymétriques et sont décrites par l’expression 
suivante : 
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 (IV.3) 

 

Ces fonctions dépendent des quatre paramètres suivants : la hauteur H , les deux écarts quadratiques 1,2  et 

la position 0E  du pic. Elles ont été utilisées pour l’étude des pertes faibles de molécules organiques [Linert 

2016].  

Les fonctions de Voigt6 résultent d’une convolution entre une gaussienne et une lorentzienne et sont décrites 
par l’expression suivante : 
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 (IV.4) 

 

Ces fonctions dépendent de quatre paramètres : la position 0E  du maximum de la lorentzienne, des largeurs 

à mi-hauteur (FWHM) Lw  et Gw  respectives de la lorentzienne et de la gaussienne ainsi que de l’aire A de 

la lorentzienne qui est également l’aire de la fonction de Voigt. La hauteur du maximum de la fonction de 
Voigt est égale à : 
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 (IV.5) 

 

En outre, pour une largeur à mi-hauteur nulle de la lorentzienne ( 0Lw  ), la fonction de Voigt dégénère 

en une gaussienne. Ces fonctions ont été utilisées pour l’étude par EELS du graphite [Bernier 2008], de 
matériaux organiques [Van Benthem 2015] et de boîtes quantiques de germanium [Cosentino 2015]. 

                                                      
6 Nous reprenons les notations utilisées par le logiciel Origin qui a été utilisé pour effectuer les ajustements. 
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À titre d’exemple, nous présentons les résultats d’ajustements effectués sur le spectre d’une couche PVD de 
50 nm d’épaisseur non recuite par deux gaussiennes, deux fonctions de Voigt et deux bi-gaussiennes. Les 
ajustements ont été effectués sur la bande spectrale restreinte de 528 eV à 540 eV, sur les spectres normalisés 
par rapport à la hauteur du pic B. La Figure IV-5 montre les résultats obtenus. Les ajustements obtenus 
avec des gaussiennes ou des fonctions de Voigt sont identiques. En effet, la largeur de la lorentzienne est 
ajustée à une valeur quasi nulle indiquant que les fonctions de Voigt dégénèrent en gaussiennes. Le meilleur 
ajustement est obtenu à l’aide des fonctions bi-gaussiennes comme confirmé par les valeurs des coefficients 

de détermination 2R . Ceci est probablement dû au fait que les fonctions bi-gaussiennes permettent de 
prendre en compte d’une part, l’asymétrie de la densité d’états (DOS) (chapitre I, I.3.5.3.c) et d’autre part, 
une asymétrie induite par la partie du spectre extérieure à la gamme d’ajustement. 

Figure IV-5 : Ajustement d’un spectre d’une couche PVD de 50 nm non recuite par la somme de : (a) deux gaussiennes ; 
(b) deux bi-gaussiennes ; (c) deux fonctions de Voigt. 

 

Par la suite nous effectuerons les ajustements de courbes expérimentales à l’aide de la somme de deux 
fonctions bi-gaussiennes. Nous avons comparé les différents spectres en les décrivant par deux paramètres : 
le premier est l’écart E  entre les positions énergétiques des deux pics A et B  de la structure fine ; le 
second est le contraste C d’intensité de ces deux pics. Les expressions de ces paramètres sont les suivantes : 
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 (IV.6) 

 

Le Tableau IV-1 donne les valeurs des paramètres E  et C  du spectre d’une couche PVD de 50 nm non 
recuite. Les paramètres sont obtenus soit à partir des paramètres des deux composantes bi-gaussiennes, soit 
à partir de leur résultante par la recherche des maximums sur la somme des deux bi-gaussiennes. On constate 
que l’écart sur le paramètre E  est égal à 0.3 eV (soit trois fois supérieur au coefficient de dispersion du 
GIF) et un écart relatif de 65 % du paramètre C  lié au contraste. 

Tableau IV-1 : Paramètres E  et C  d’un spectre d’une couche PVD de 50 nm non recuite selon deux méthodes 
d’extraction.  

E  ( ) ( )B A B AC H H H H    

Composantes A et B  Résultante Composantes A et B Résultante 
4,49 eV 4,19 eV 0,064 0,106 

 

Dans ce qui suit, les bi-gaussiennes n’ayant pas de signification physique, nous choisissons de paramétrer le 
comportement des spectres en déterminant les positions ( AE , BE ) des pics ainsi que leurs hauteurs ( AH ,

BH ) à partir de la résultante. Nous allons discuter les spectres EELS en nous appuyant sur l’extraction des 
paramètres E  et C qui en résultent. 
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Le comportement latéral des spectres a été étudié sur des couches déposées par ALD brutes et recuites, de 
10 nm et 50 nm d’épaisseur ainsi que sur une couche PVD brute et recuite de 25 nm d’épaisseur. 

La Figure IV-6 montre les spectres et les valeurs des paramètres E  et C d’une couche ALD, brute et 
recuite, de 10 nm d’épaisseur, obtenus en différentes positions latérales de l’échantillon. La valeur moyenne 
de ces paramètres mesurés sur les différentes zones et l’écart maximum exprimé en pourcent de la valeur 
moyenne sont également donnés. La Figure IV-6-a montre une dispersion latérale importante du contraste 
C sur la couche brute. Cette dispersion est caractérisée par un écart de plus de 50 % par rapport à la valeur 
moyenne. Après recuit, la Figure IV-6-b montre que la dispersion du paramètre C diminue de façon 
significative (près d’un facteur 5) et l’augmentation du paramètre E  est sensible mais faible. 

 
Zone 1 2 3 4 Moyenne Écart Zone 1 2 3 4 Moyenne Écart 𝜟𝑬 𝐕  3,90 3,67 4,00 3,71 3,82 ±4 % 𝜟𝑬 𝐕  4,13 4,58 4,22 3,98 4,23 ±7 % 

C  0,084 0,051 0,150 0,086 0,093 ±53 % 
C  0,135 0,108 0,135 0,139 0,129 ±12 % 

C * 0,084 0,051 - 0,086 0,074 ±24 % 

* Valeurs excluant les mesures sur la zone 3  
(a) (b) 

Figure IV-6 : Spectres de pertes de cœur au seuil K de l’oxygène et valeurs des paramètres E  et C de couches ALD de 
10 nm d’épaisseur obtenus sur quatre zones distribuées latéralement : (a) couche brute ; (b couche recuite sous N2. 

 

La dispersion du paramètre de contraste C avant recuit peut être liée à l’alternance de zones amorphes et 
cristallines observée sur les images MET de ce type de dépôt. Ainsi, comme les couches recuites sont 
entièrement cristallisées, après recuit, ce paramètre varie peu d’une zone à l’autre de la couche. Cela semble 
indiquer que le paramètre de contraste C est sensible aux propriétés cristallines du matériau. Le sens de cette 
sensibilité est difficile à appréhender du fait que l’augmentation de la valeur moyenne des deux paramètres 
après recuit reste de l’ordre de grandeur de la dispersion latérale. Néanmoins, en ne tenant pas compte de 
la zone 3 de la couche brute de dépôt qui pourrait correspondre à une zone riche en micro-cristallites dans 
la phase amorphe majoritaire de la couche, le paramètre de contraste C présente une augmentation 
significative de plus de 70 % après recuit. Dans ce cas, nous pourrions conclure que le paramètre de 
contraste augmente lorsque le matériau cristallise. En tout état de cause, nous constatons que les couches 
ALD de 10 nm d’épaisseur sont plus homogènes après recuit. 

La Figure IV-7 montre les spectres et les valeurs des paramètres E  et C d’une couche ALD, brute et 
recuite, de 50 nm d’épaisseur. Les variations des spectres sont peu significatives qualitativement. Les valeurs 
des paramètres le confirment par une assez faible dispersion latérale avant recuit qui est encore plus faible 
après recuit. Ces couches paraissent plus homogènes que leurs homologues de 10 nm d’épaisseur aussi bien 
avant qu’après recuit. Cela confirme les observations MET qui ont montré que ces couches ont des 
propriétés cristallines assez uniformes contrairement aux couches de 10 nm. En outre, l’effet du recuit sur 
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les valeurs moyennes des paramètres est difficile à appréhender. En effet les variations entre les couches 
brutes et recuites restent dans l’ordre de grandeur de la dispersion latérale. 

 
Zone 1 2 3 Moyenne Écart Zone 1 2 3 Moyenne Écart 𝜟𝑬 𝐕  4,25 3,89 4,15 4,10 ±4 % 𝜟𝑬 𝐕  4,15 4,17 4,08 4,13 ±1 % 

C  0,096 0,134 0,109 0,113 ±17 % C  0,125 0,124 0,124 0,124 ±4 % 

(a) (b) 
Figure IV-7 : Spectres de pertes de cœur au seuil K de l’oxygène et valeurs des paramètres E  et C de couches ALD de 
50 nm d’épaisseur obtenus sur trois zones distribuées latéralement : (a) couche brute ; (b) couche recuite. 

 

La Figure IV-8 montre les spectres et les valeurs des paramètres E  et C d’une couche PVD, brute et 
recuite, de 25 nm d’épaisseur. Comme pour les couches ALD de 50 nm d’épaisseur, les variations des 
spectres sont peu significatives qualitativement. Ainsi ces couches sont homogènes latéralement aussi bien 
avant qu’après recuit. En outre la valeur moyenne du paramètre E ne change pas après recuit. Par contre, 
l’augmentation de la valeur moyenne du paramètre de contraste C est plus importante (15 %) que la 
dispersion latérale et pourrait donc être significative. 

 
Zone 1 2 3 Moyenne Écart Zone 1 2 3 Moyenne Écart 𝜟𝑬 𝐕  4,17 4,05 4,21 4,14 ±2 % 𝜟𝑬 𝐕  4,13 4,13 4,20 4,15 ±1 % 

C  0,107 0,092 0,091 0,097 ±8 % C  0,109 0,120 0,114 0,114 ±5 % 

(a) (b) 
Figure IV-8 : Spectres de pertes de cœur au seuil K de l’oxygène et valeurs des paramètres E  et C de couches PVD de 
25 nm d’épaisseur obtenus sur trois zones distribuées latéralement : (a) couche brute ; (b) couche recuite. 

 

En résumé, l’hétérogénéité des spectres EELS du seuil K de l’oxygène est corrélée avec l’hétérogénéité 
latérale des propriétés cristallines telles qu’elles sont observées par microscopie électronique. Après recuit 
cette hétérogénéité latérale diminue quel que soit le type du dépôt. Le paramètre E ne présente pas de 
sensibilité significative au recuit sauf une légère augmentation après la cristallisation de la phase amorphe du 
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dépôt ALD de plus faible épaisseur. Le paramètre de contraste C présente une augmentation significative 
après recuit dès lors qu’une phase amorphe est présente dans la couche brute de dépôt. 

 

Le comportement en profondeur des spectres EELS est évalué sur les couches PVD de 50 nm d’épaisseur 
avant et après recuit. Les observations MEB (cf. § II.2.3.1.b) et MET (cf. § II.2.3.2.b) de ces couches ont 
montré que les couches sont cristallisées près de la surface avec de gros grains mais qu’elles sont amorphes 
près de l’interface avec le substrat de silicium avant recuit. Après recuit, des micro-cristallites apparaissent 
dans la zone initialement amorphe. L’analyse EDX de la distribution de l’oxygène dans ces couches a montré 
une hétérogénéité en profondeur qui s’accentue après recuit (cf. § II.2.3.2.b). Nous avons donc mesuré des 
spectres EELS au seuil K de l’oxygène en trois positions de chacune des couches : (i) près de la surface, (ii) 
au centre de la couche et (iii) près du substrat. Nous labellisons ces positions SF, CC et SB respectivement 
dans les figures. Rappelons que les couches déposées par PVD de 50 nm d’épaisseur présentent, après recuit, 
une délamination au niveau de l’interface entre la couche initialement amorphe et la couche initialement 
cristallisée. 

La Figure IV-9 montre l’évolution des spectres avec la profondeur. La dispersion de E est assez faible 
avant et après recuit et ce paramètre est ici aussi peu affecté par le recuit. Par contre, la dispersion du 
paramètre de contraste C augmente sensiblement après recuit. La zone proche de la surface est la moins 
affectée par le recuit avec une diminution du paramètre de contraste C de moins de 20 %. La zone du centre 
de la couche est la plus affectée par le recuit avec une augmentation de ce paramètre de près de 100 %. Cette 
forte variation peut être rapprochée de la délamination observée par microscopie électronique. La zone près 
du substrat présente une augmentation de ce paramètre de l’ordre de 50 %. Cette variation significative peut 
être rapprochée du changement de structure de la couche amorphe vers une couche cristallisée à petits grains 
(micro-cristallites). 

 
Zone SB CC SF Moyenne Écart Zone SB CC SF Moyenne Écart 𝜟𝑬 𝐕  3,95 3,91 4,06 3,97 ±2 % 𝜟𝑬 𝐕  3,99 3,86 4,09 3,98 ±3 % 

C  0,091 0,106 0,103 0,100 ±8 % C  0,150 0,207 0,087 0,148 ±40 % 

(a) (b) 
Figure IV-9 : Spectres de pertes de cœur au seuil K de l’oxygène et valeurs des paramètres E  et C de couches PVD de 
50 nm d’épaisseur obtenus sur trois zones distribuées en profondeur : (a) couche brute ; (b) couche recuite. Label des zones : 
(SB) près du substrat ; (CC) au centre de la couche ; (SF) près de la surface. 

 

Nous avons corrélé l’évolution des spectres après recuit avec une modification structurale de la couche. 
Toutefois une variation de la distribution d’oxygène induite par le recuit peut aussi être responsable de 
l’évolution des spectres. Pour tester cette hypothèse nous avons juxtaposé les valeurs des paramètres E et 
C aux profils de concentration d’oxygène obtenus par EDX. La Figure IV-10 montre que la dispersion en 
profondeur du paramètre E  augmente avec l’hétérogénéité de l’oxygène mesurée par EDX. Par contre, il 
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semble peu sensible à la cristallinité puisqu’il varie peu entre les positions près du substrat et près de la 
surface (différence de 2 % aussi bien avant qu’après recuit).  

  
Figure IV-10   Superposition des valeurs de E  (symbole ) au profil du signal EDX de l’oxygène à travers une couche 
PVD de 50 nm d’épaisseur (a) brute de dépôt et (b) recuite.  

 

La Figure IV-11 montre que la dispersion en profondeur du paramètre C augmente également avec 
l’hétérogénéité de l’oxygène mesurée par EDX. Par contre, cette fois il semble peu sensible à la qualité 
cristalline puisqu’il varie peu dans l’échantillon brut de dépôt et ceci comme le paramètre E . Notons que 
le profil à travers l’épaisseur de la couche de E est inverse de celui de C.  

 

En résumé, l’hétérogénéité des spectres EELS du seuil K de l’oxygène augmente avec l’hétérogénéité en 
profondeur de la concentration d’oxygène telle qu’elle est observée par EDX. Par contre, l’évolution des 
deux paramètres E et C ne présente pas de corrélation claire ni avec les propriétés cristallines ni avec la 
concentration en oxygène. Ceci rend difficile de discriminer les effets de qualité cristalline et les effets de 
concentration d’oxygène sur ces paramètres. 

 

L’objectif de ce paragraphe est de mettre en évidence d’éventuelles corrélations entre les paramètres E  et 
C et l’écart à la stœchiométrie mesuré par RBS/NRA et/ou la qualité cristalline évaluée par DRX. L’effet 
de l’écart à la stœchiométrie caractérisé par le ratio [O]/[Hf] obtenu par RBS/NRA est présenté dans la 
Figure IV-12. Les graphes prennent en considération les résultats obtenus sur toutes les couches quels que 
soient l’épaisseur (10 nm, 25 nm et 50 nm), la nature du dépôt (ALD et PVD) et le traitement thermique 

  
Figure IV-11  : Superposition des valeurs du paramètre de contraste C au profil du signal EDX de l’oxygène à travers 
une couche PVD de 50 nm d’épaisseur (a) brute de dépôt et (b) recuite. . 
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(recuit ou non). Les points représentent la valeur moyenne des mesures du paramètre considéré pour chaque 
type de couche et les barres, l’intervalle de dispersion des mesures autour de la valeur moyenne. La ligne 
discontinue indique la tendance éventuelle de la variation du paramètre. 

La Figure IV-12a montre que le paramètre E  varie peu avec le ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA. Ceci 
seulement si on ne prend pas en compte le dépôt ALD brut de 10 nm d’épaisseur qui est essentiellement 
amorphe. Sinon, pour ce type de dépôt, on retrouve sur ce graphe la légère augmentation de ce paramètre 
avec le recuit et la cristallisation du matériau indiquée lors de l’étude de l’évolution latérale des spectres au 
paragraphe IV.1.3.3.  

En revanche, la Figure IV-12b semble indiquer une diminution du paramètre de contraste C lorsque l’écart 
à la stœchiométrie augmente. Cette tendance exclue non seulement le dépôt ALD brut de 10 nm d’épaisseur 
mais aussi la mesure au centre du dépôt PVD recuit de 50 nm d’épaisseur qui est perturbée par la 
délamination de la couche de surface.  

 

 
 

(a) (b) 
Figure IV-12   : Paramètres (a) E et (b) C des spectres acquis au seuil K de l’oxygène des couches étudiées en fonction du 
ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA. Les symboles creux correspondent aux dépôts bruts et les symboles pleins aux 
dépôts recuits. 

 

La même procédure a été utilisée pour étudier l’influence de la cristallinité sur les paramètres E  et C. La 
qualité cristalline est caractérisée par diffraction de rayons-X sachant que la largeur à mi-hauteur (FWHM) 
des pics de diffraction est inversement proportionnelle à la taille moyenne des cristaux présents dans le 
matériau. Nous avons sélectionné un pic du diagramme de DRX bien défini et isolé, le pic (111). Comme la 
largeur à mi-hauteur diminue quand la qualité cristalline augmente, nous avons considéré sa valeur inverse 
comme caractéristique de la qualité cristalline du dépôt. Nous l’avons notée 1/FWHMRX et exprimée en 
inverse de degrés (Deg-1). L’effet de la qualité cristalline est ainsi présenté dans la Figure IV-13. Nous n’avons 
considéré que les couches de 50 nm d’épaisseur, car la DRX n’est pas représentative sur des couches plus 
fines. Les valeurs des paramètres E et C correspondant à la position de mesure au centre de la couche 
PVD recuite ne sont pas prises en compte. Les graphes de la Figure IV-13 suggèrent que les deux paramètres 

E  et C tendent à légèrement augmenter avec la qualité cristalline. 
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(a) (b) 

Figure IV-13  : Paramètres (a) E et (b) C des spectres acquis au seuil K de l’oxygène des couches étudiées en fonction de 
l’inverse de la valeur de FWHM du pic 111 de DRX. Les symboles creux correspondent aux dépôts bruts et les symboles 
pleins aux dépôts recuits. 

 

En résumé, le paramètre de contraste C se confirme comme le plus sensible des deux paramètres des spectres 
EELS du seuil K de l’oxygène dans le HfO2. Nous pouvons retenir que ce paramètre augmente lorsque les 
propriétés du matériau s’améliorent. Néanmoins, il est assez difficile de discriminer l’effet de la qualité 
cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie à partir des analyses réalisées sur les échantillons de cette 
étude.  

 

Les mesures de spectroscopie de perte d’énergie des électrons en MET des couches de HfO2 de cette étude 
nous ont amenés à mettre en œuvre une technique d’acquisition permettant d’améliorer le rapport signal à 
bruit. L’amélioration obtenue est incontournable pour une analyse robuste de la structure fine du seuil K de 
l’oxygène surtout s’il s’agit de rechercher des signatures de défauts ponctuels tels que les lacunes d’oxygène. 

Nous avons également montré que la préparation FIB des échantillons n’altérait pas les spectres mesurés 
sur les couches de HfO2. Ce résultat démontre que les études par EELS réalisées à l’échelle du dispositif et 
ne pouvant utiliser que ce type de préparation d’échantillon peuvent permettre une analyse fiable de la 
structure fine des spectres. 

L’observation du comportement des spectres au seuil K de l’oxygène obtenus sur une grande diversité de 
dépôts nous a permis de proposer une méthode robuste de représentation des spectres par la somme de 
deux bi-gaussiennes permettant de paramétrer la structure fine des spectres à l’aide de deux grandeurs E  
et C reliés respectivement à l’écart entre les deux centres et au rapport des hauteurs des deux gaussiennes. 

Nous avons ainsi pu montrer que la dispersion de ces paramètres caractéristiques des spectres EELS est liée 
à l’hétérogénéité latérale et à l’hétérogénéité en profondeur des propriétés des dépôts analysés. Il ressort en 
particulier de notre étude que le paramètre C est le plus sensible à la qualité des couches. Ainsi le contraste 
entre les deux pics principaux de la structure fine du seuil K de l’oxygène semble augmenter avec la qualité 
des couches.  

Cependant, la qualité limitée des dépôts, du fait même de cette hétérogénéité des propriétés à l’échelle locale, 
ne permet pas d’établir de relation directe entre les propriétés des couches et les paramètres E  et C des 
spectres. En effet, la résolution spatiale en RBS/NRA et en DRX ne permet qu’une mesure moyenne de 
l’écart à la stœchiométrie et de la qualité cristalline, respectivement. Ainsi les hétérogénéités latérales et celles 
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en profondeur observées en microscopie électronique et en EELS sont effacées. De ce fait, nous ne pouvons 
discriminer l’effet de la qualité cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie sur les spectres EELS de nos 
échantillons.  

 

Selon notre étude bibliographique, l’utilisation de la cathodoluminescence pour l’étude des matériaux à 
grand gap tels que le HfO2 est encore assez confidentielle. Les dépôts de 50 nm d’épaisseur ont été 
caractérisés par cathodoluminescence de façon à évaluer l’intérêt de cette technique pour la caractérisation 
des défauts de stœchiométrie. Nous présentons tout d’abord les spectres mesurés pour en faire une analyse 
qualitative. Puis nous décrivons la méthodologie adoptée pour leur décomposition en composantes 
gaussiennes tel que cela est proposé dans la littérature. Les résultats de cette décomposition sont étudiés en 
fonction des propriétés des dépôts de HfO2. Enfin une analyse critique de cette étude par 
cathodoluminescence est proposée. 

 

Les spectres de cathodoluminescence sont acquis à basse température (10 K) avec le dispositif décrit au 
chapitre II (§ II.1.3). Le temps d’acquisition est de 30 secondes sous faisceau d’électrons accélérés à 5 keV. 
Les échantillons examinés correspondent à la série des dépôts de 50 nm d’épaisseur, élaborés par ALD et 
PVD, bruts ou recuits. La Figure IV-14 présente les spectres caractéristiques des quatre types d’échantillon 
après correction de la ligne de base. 

 

En première analyse, la luminescence des dépôts ALD est plus forte que celle des dépôts PVD et elle 
augmente dans les deux cas après recuit. Dans la Figure IV-15, nous avons représenté ces spectres par paires 
pour une comparaison plus aisée. Les graphes (a) et (b) de la Figure IV-15 montrent que la luminescence 
des dépôts ALD est effectivement plus intense (d’environ un facteur 5) que celle des dépôts PVD aussi bien 
avant qu’après recuit. Néanmoins, l’allure des spectres acquis avant recuit est assez similaire pour les deux 
types de dépôt. Il en est de même pour les spectres obtenus après recuit.  Nous pouvons distinguer trois 
domaines d’émission : à basse énergie, en dessous de 2,1 eV ; à moyenne énergie, entre 2,1 et 3,5 eV ; à 
haute énergie, au-dessus de 3,5 eV. 

À basse énergie, un pic assez bien défini autour de 1,3 eV est présent dans tous les spectres avec une intensité 
qui augmente du dépôt PVD au dépôt ALD aussi bien avant (Figure IV-15 -a) qu’après recuit (Figure 

 
Figure IV-14 : Spectres expérimentaux de cathodoluminescence corrigés de la ligne de base obtenus à 10 K sur les dépôts 
de HfO2 de 50 nm d’épaisseur.  
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IV-15 -b). Avant recuit, à moyenne et haute énergie, les spectres présentent une structure large résultant de 
plusieurs contributions comme le soulignent des maximas locaux et des épaulements indiqués par des flèches 
sur le graphe (a) de la Figure IV-15. 

Sous l’effet du recuit certaines de ces contributions sont mieux définies. Elles sont également indiquées par 
des flèches sur le graphe (b) de la Figure IV-15. En particulier, une composante autour de 4 eV dans la partie 
haute énergie du spectre est exaltée (facteur 10) pour les deux types de dépôt. Les graphes (c) et (d) de la 
même figure mettent directement en évidence cet effet du recuit pour chacun des deux types de dépôt. 

  
a b 

  
c d 

Figure IV-15 : Comparaison par paires des spectres de la Figure IV-14 : (a) ALD et PVD brut (les flèches soulignent 
des maxima locaux et des épaulements) ; (b) ALD et PVD recuit (les flèches indiquent les deux pics émergeant après 
recuit) ; (c) ALD brut et recuit ; (d) PVD brut et recuit. 

 

Ces spectres expérimentaux sont assez similaires à ceux de la littérature. Ainsi selon Kaichev et al. [Kaichev 
2013], les spectres des dépôts bruts, notamment celui de la couche ALD (Figure IV-15.a), sont typiques du 
HfO2 monoclinique. Les spectres des dépôts PVD et ALD recuits (Figure IV-15.b) sont comparables au 
spectre présenté par Ivanova et al. [Ivanova 2015] après traitement thermique (Figure IV-16). Néanmoins, 
dans les travaux de cette publication les spectres ont été acquis à température ambiante et non à basse 
température. Notons que, dans cette publication, la gamme d’énergie des spectres, plus étroite, ne permet 
pas de mettre en évidence le pic à basse énergie que nous observons sur nos échantillons. 
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Figure IV-16 : Spectres de cathodoluminescence mesurés à 
300 K sur des couches de HfO2 déposées par PVD (1) 
avant et (2) après recuit, d’après [Ivanova 2015]. 

 

Dans les travaux cités ci-dessus, une analyse détaillée des composantes spectrales des spectres de 
cathodoluminescence est proposée. En particulier, cette analyse est utilisée pour étudier l’impact de 
traitements visant à modifier la teneur en oxygène sur les différentes composantes même si la mesure 
effective de cette teneur n’est pas rapportée. L’importance de la qualité cristalline y est également relevée.  

Pour ce qui concerne les échantillons de notre étude, d’une part, la caractérisation par DRX (Chapitre II, 
II.2.3.1.a) montre que : 

- outre leur structure en « double couche », les dépôts PVD présentent une proportion de phase 
amorphe significative contrairement aux dépôts ALD ; 

- le recuit induit une amélioration des propriétés cristallines pour les deux types de dépôts. 

D’autre part, d’après l’analyse RBS/NRA (§ II.2.3.3), les dépôts caractérisés par cathodoluminescence 
présentent tous un excès d’oxygène important et le ratio [O]/[Hf] varie de façon assez limitée après recuit. 
Donc, en première analyse, les spectres de luminescence que nous avons obtenus pourraient essentiellement 
être liés à la qualité cristalline des dépôts même si un rôle effectif de l’excès d’oxygène et d’autres défauts 
dans la composition de ces spectres ne peut être exclu.  

En s’inspirant de la méthodologie proposée dans la littérature citée ci-dessus, nous avons effectué une 
décomposition des spectres de cathodoluminescence obtenus sur les échantillons de notre étude. Les 
résultats de ce traitement sont présentés dans la section suivante 

 

Rares sont les publications présentant des protocoles d’exploitation de données en luminescence pour le 
HfO2. L’exploitation la plus complète repose sur la décomposition des spectres en contributions gaussiennes 
et a été proposée pour le cas de couches de HfO2 déposées par PVD et traitées thermiquement [Ivanova 
2015] La Figure IV-17 montre un exemple de décomposition de spectre issue de ces travaux. 
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Figure IV-17 : Décomposition en cinq gaussiennes du 
spectre de cathodoluminescence à 300 K d’une couche de 
HfO2 déposée par PVD après recuit à l’air ambiant, 
d’après [Ivanova 2015]. 

 

Le Tableau IV-2 donne la position en énergie et la largeur à mi-hauteur (FWHM) des composantes 
principales de la Figure IV-17. Dans cette même étude, une seule composante suffit pour exploiter le spectre 
de l’échantillon non recuit. Cette composante numérotée n°3’ et centrée sur 2,7 eV correspondrait à la 
composante n°3 du dépôt recuit, centrée sur 2,82 eV. 

Lorsque la gamme spectrale de mesure est étendue vers les hautes énergies, des composantes à plus haute 
énergie ont été proposées dans la littérature. Pour Strzhemechny et al. elles sont centrées sur 4,2 eV et 5,1 eV 
[Strzhemechny 2008]. Cependant ces composantes supplémentaires ne permettent pas de reproduire 
entièrement les spectres expérimentaux. La présence d’un pic au-delà de 4 eV a également été rapportée 
dans les études de Rossi et al. [Rossi 2013] et de Rastorguev et al. [Rastorguev 2007]. Les positions proposées 
sont situées à de plus hautes énergies, proches de 4,5 eV. Cette contribution est supposée être liée à des 
recombinaisons intrinsèques du HfO2, correspondant à des excitons (quasi-particules formées par des paires 
électrons-trous) piégés [Rossi 2013]. 

Tableau IV-2 : Caractéristiques des cinq composantes de la décomposition du spectre de la Figure IV-17, d’après [Ivanova 
2015]. 

Traitement Domaine d’énergie Composante (n°) Position (eV) FWHM (eV) 
Brut Moyenne 3’ 2,7 0,92 

Recuit 

Basse 1 1,95 0,30 

Moyenne 
2 2,16 0,29 
3 2,82 0,80 

Haute 
4 3,42 0,47 
5 3,74 0,57 

 

La méthodologie d’exploitation des spectres que nous avons appliquée s’est essentiellement inspirée de celle 
proposée par Ivanova et al. Nous avons tenu compte des cinq contributions et nous avons ajouté une 
composante vers 1,3 eV, numérotée n°0, présente dans nos spectres mais qui n’est pas référencée dans la 
littérature. Toutes les contributions sont représentées par des fonctions gaussiennes. Le traitement est 
effectué sous le logiciel Origin [Origin] sur les spectres corrigés de la ligne de base. Les étapes sont les 
suivantes : (i) un premier ajustement est réalisé en imposant les valeurs de la littérature pour la position en 
énergie et la largeur à mi-hauteur pour les cinq composantes ; (ii) puis, les deux contraintes sont libérées 
pour améliorer l’ajustement ; (iii) enfin, le résultat de l’ajustement est retenu si les valeurs de FWHM ne 
dépassent pas quelques eV et si les positions ne changent pas l’ordre des composantes. La Figure IV-18 
présente le résultat des décompositions des spectres correspondant aux échantillons de la série de 50 nm 
d’épaisseur. Pour chacun de ces spectres, les six gaussiennes ont été nécessaires. Les potentielles 
contributions à plus haute énergie n’ont rien apporté au traitement des spectres. 
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a b 

c d 
Figure IV-18 : Décomposition des spectres de cathodoluminescence des dépôts de 50 nm d’épaisseur : (a) PVD brut ; (b) 
PVD recuit ; (c) ALD brut ; (d) ALD recuit. 

 

Le Tableau IV-3 donne les paramètres des gaussiennes obtenus par l’ajustement des spectres expérimentaux 
pour les six composantes. La contribution de chaque composante au spectre global de luminescence est 
évaluée par le rapport de l’aire de la gaussienne correspondante à l’aire totale du spectre. L’aire totale du 
spectre est calculée à partir de la somme des aires de toutes les composantes. Dans la suite de ce document, 
cette contribution sera appelée « Contribution » et sera exprimée en pourcent.  

De plus, pour comparer les différents dépôts en termes de niveau de la luminescence globale et de niveau 
de chacune des composantes du spectre, nous les avons normalisées par la valeur la plus grande. D’une part, 
l’aire globale du spectre de chacun des dépôts est rapportée à celle du spectre du dépôt ALD recuit qui 
présente la luminescence globale la plus forte. D’autre part, l’aire de chacune des composantes est rapportée 
à l’aire de la composante correspondante la plus intense dans les spectres des différents types d’échantillons. 
Ainsi, le niveau du dépôt ALD recuit prédomine pour toutes les composantes, sauf dans le cas de la 
composante n°2 où le niveau du dépôt ALD brut est le plus élevé. Ces valeurs sont indiquées dans la partie 
intitulée « Aire normalisée » du Tableau IV-3. 

Tableau IV-3 : Position en énergie, valeur de la largeur à mi-hauteur, contribution au spectre et aire normalisée  des six 
composantes issues de la décomposition des spectres de cathodoluminescence pour chaque échantillon et comparaison avec les 
valeurs de la littérature [Ivanova 2015]. 

 Composante (n°) Littérature PVD brut PVD recuit ALD brut ALD recuit 
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V
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0 _ 1,30 1,33 1,33 1,35 
1 1,95 1,87 2,03 2,06 2,06 
2 2,16 2,24 2,37 2,53 2,29 

3 2,82 3,02 3,02 3,20 2,93 
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4 3,42 3,71 3,58 3,68 3,70 

5 3,74 3,98 3,94 3,95 4,00 

F
W

H
M

 (e
V

) 
0 _ 0,18 0,17 0,15 0,16 

1 0,3 0,22 0,39 0,44 0,30 
2 0,29 0,65 0,58 0,74 0,59 
3 0,8 1,28 0,90 1,05 0,91 
4 0,47 0,18 0,72 0,15 0,86 

5 0,57 0,46 0,53 0,52 0,50 

C
on

tr
ib

ut
io

n 
(%

) 0 _ 2 1 ~0 1 

1 _ 1 6 6 4 
2 _ 12 13 29 3 
3 _ 78 28 51 15 
4 _ 1 29 ~0 55 

5 _ 7 23 13 22 

A
ir

e 
no

rm
al

is
ée

 

Résultante _ 0,04 0,27 0,38 1 

0 _ 0,01 0,39 0,16 1 
1 _ 0,00 0,20 0,00 1 
2 _ 0,19 0,70 0,90 1 
3 _ 0,06 0,62 1 0,36 

4 _ 0,01 0,64 0,46 1 
5 _ 0,06 0,29 0,12 1 

 

Dans le paragraphe qui suit, nous allons examiner la possibilité de faire émerger un éventuel impact des 
propriétés des dépôts déduites des différentes caractérisations qui ont été réalisées sur ces échantillons avec 
l’évolution de ces différents paramètres du spectre de cathodoluminescence. 

 

Les propriétés des dépôts que nous avons considérées sont d’une part la qualité cristalline et d’autre part 
l’écart à la stœchiométrie. Comme pour l’étude par spectroscopie de perte d’énergie des électrons (§ IV.1.3.5) 
nous avons utilisé l’inverse de la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic (111) du diagramme de DRX pour 
qualifier la qualité cristalline. Tenant compte de l’excès d’oxygène observé sur les dépôts que nous avons 
étudiés, nous caractérisons l’écart à la stœchiométrie par le ratio [Hf]/[O] obtenu par RBS/NRA (noté 
[Hf]/[O]RBS/NRA). Ce rapport tend vers 0,5 en augmentant lorsque la composition s’approche de la 
stœchiométrie. Ainsi les deux grandeurs choisies varient dans le même sens lorsque la qualité du matériau 
s’améliore. 

Pour une analyse plus aisée de la décomposition des spectres de cathodoluminescence, nous avons proposé 
des représentations graphiques des valeurs des différents paramètres caractérisant les six composantes du 
spectre. Les valeurs disponibles issues des travaux d’Ivanova et al. [Ivanova 2015] sont également reportées 
dans ces représentations. Néanmoins, il convient de rappeler que dans ces travaux, les mesures sont réalisées 
à température ambiante et que les conditions de recuit (sous air) sont assez différentes de celles de nos 
propres travaux (atmosphère contrôlée). Des graphes complémentaires sont donnés en Annexe IV. 

 

La Figure IV-19 présente graphiquement les positions en énergie pour chacune des composantes en 
fonction de l’échantillon. La dynamique en énergie des graphes est fixée à 0,5 eV pour toutes les 
composantes. Cela permet de comparer graphiquement les décalages observés. Un décalage vers les hautes 
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énergies, de 0,1 à 0,3 eV par rapport aux valeurs proposées par Ivanova et al. [Ivanova 2015], est observé pour 
tous les échantillons et pour toutes les composantes communes sauf pour la composante n°1 de l’échantillon 
PVD non recuit. Le spectre de cet échantillon est très bruité et la contribution de cette composante au 
spectre est très limitée (1%) comparé aux autres échantillons. La détermination de sa position est donc peu 
fiable. 

Les positions varient assez peu d’un échantillon à l’autre (variation de 0,1 à 0,15 eV) excepté pour 
l’échantillon ALD brut. En effet, sur cet échantillon, nous observons une position à nettement plus haute 
énergie (~+0,2 eV) pour les composantes à moyenne énergie (n°2 et n°3) par rapport aux autres 
échantillons. Même si la forme peu structurée des spectres des échantillons bruts rend délicate la 
décomposition, ce décalage en énergie est incontournable lors de l’ajustement. Or pour cet échantillon seule 
la cristallinité a changé lors du recuit (cf chapitre II, § II.2.3) et le rapport [O]/[HF] mesuré par RBS/NRA 
est resté stable (~2,3). 

L’évolution de la position en énergie des différentes composantes du spectre de cathodoluminescence en 
fonction de la qualité cristalline et de l’écart à la stoechiométrie est représentée graphiquement en Annexe 
IV. Les composantes montrent une évolution similaire par domaine d’énergie en fonction de la cristallinité. 
L’évolution en fonction de l’écart à la stœchiométrie est plus dispersée. En tout état de cause, cette évolution 
n’est pas monotone avec ces propriétés des dépôts. Il en découle que nous ne pouvons pas établir de relation 
simple entre la position en énergie des composantes du spectre de cathodoluminescence et les propriétés 
des dépôts. 

Basse énergie Moyenne énergie Haute énergie 

   

   
Figure IV-19 : Position en énergie des composantes n°0 à 5 issues de la décomposition des spectres de cathodoluminescence 
pour chaque échantillon représentée sur la même dynamique de 0,5 eV.  

 

La Figure IV-20 présente graphiquement les valeurs de largeur à mi-hauteur des composantes des spectres 
de cathodoluminescence. Certaines composantes sont significativement plus larges (>1 eV) que celles 
proposées dans la littérature (<0,8 eV) alors que dans notre cas les mesures sont effectuées à basse 
température. En effet, nous pourrions nous attendre à des composantes de largeurs plus faibles si 
l’élargissement à température ambiante était dû à une contribution des phonons du matériau. 
L’élargissement observé à basse température est plus vraisemblablement lié à la qualité limitée des dépôts 
que nous avons étudiés.  
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Ceci dit, des caractéristiques communes sont identifiées, avec notamment une largeur plus élevée pour la 
composante n°3 par rapport aux autres composantes. La contribution n°4 du domaine de haute énergie 
s’élargit de façon importante (facteur 6) après recuit alors que sa contribution au spectre devient 
prépondérante comme nous le soulignerons ci-après. De ce fait, cette contribution semble assez sensible au 
traitement thermique du HfO2 quel que soit le type de dépôt. 

  

 

   
Figure IV-20 : Largeur à mi-hauteur (FWHM) des six composantes issues de la décomposition des spectres de 
cathodoluminescence pour chaque échantillon. 

 

L’évolution de la largeur à mi-hauteur de l’ensemble des composantes en fonction de la qualité cristalline et 
de l’écart à la stœchiométrie est donnée en Annexe IV. Le comportement qui serait attendu est une 
diminution de cette largeur avec l’augmentation de la qualité cristalline. Sur les dépôts étudiés, nous avons 
observé des valeurs assez dispersées et des évolutions peu significatives sauf pour la composante n°3 qui 
s’affine assez nettement quand le pic de DRX s’affine aussi (Figure IV-21a).  

Cette composante du domaine de moyenne énergie pourrait correspondre à celle rapportée entre 2,6 et 3 eV 
dans plusieurs travaux de la littérature (voir état de l’art dans le chapitre I, § I.3.5.4). D’après ces travaux, 
elle serait liée au comportement de l’oxygène dans la maille du HfO2. Nous avons donc également évalué 
l’évolution de la largeur à mi-hauteur des composantes en fonction de l’écart à la stœchiométrie. La Figure 
IV-21b montre la tendance de la composante n°3 à s’affiner également lorsque la composition approche la 
stœchiométrie si on ne tient pas compte du dépôt ALD brut. 
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a b 

Figure IV-21 : Largeur à mi-hauteur de la composante n°3 du spectre de cathodoluminescence en fonction (a) de l’inverse 
de la valeur de FWHM du pic (111) de DRX et (b) du ratio [Hf]/[O] mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () 
brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits intérompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas 
compte du dépôt ALD brut pour le graphe (b).  

 

Nous ne pouvons donc pas discriminer l’effet de la qualité cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie 
sur la largeur à mi-hauteur des composantes. 

 

La Figure IV-22 présente les valeurs de la contribution à la luminescence globale des composantes obtenues 
par ajustement des spectres expérimentaux. Avant recuit, nous constatons la prédominance de la 
composante n°3 et la quasi-absence de contribution de la composante n°4. La prédominance de la 
composante n°3 est particulièrement marquée pour le dépôt PVD. Après recuit, la contribution de cette 
composante décroit de façon significative et celle de la composante n°4 devient prépondérante pour les 
deux types de dépôt. Cette évolution traduit que la partie haute énergie des spectres est exacerbée après 
recuit comme nous l’avions constaté dans l’analyse qualitative du paragraphe précédent (§ IV.2.1). 

    
Figure IV-22 : Contribution des six composantes issues de la décomposition des spectres de cathodoluminescence pour chaque 
échantillon. 

 

Nous avons décliné l’analyse en fonction de la qualité cristalline et de l’écart à la stœchiométrie sur chaque 
composante des spectres de luminescence. L’évolution des contributions respectives des différentes 
composantes est présentée en Annexe IV. En général, ici aussi, les valeurs sont assez dispersées et les 
tendances sont peu fiables comme cela est discuté dans l’annexe. Néanmoins nous pouvons noter que les 
composantes n°3 et n°4 ont un comportement différent en fonction de la qualité du matériau (Figure IV-23).  
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a b 

Figure IV-23 : Contribution des composantes n°3 et 4 du spectre de cathodoluminescence en fonction (a) de l’inverse de la 
valeur de FWHM du pic 111 de DRX et (b) du ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () brut 
et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits intérompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte 
du dépôt ALD brut pour les graphe en (b).  

 

Comme nous l’avons vu précédemment (IV.2.3.2) la composante n°4 a une contribution quasi inexistante 
avant recuit et devient prépondérante après recuit. Sa contribution a tendance à augmenter avec 
l’amélioration de la qualité du matériau lorsque celle de la composante n°3 a tendance à diminuer. Il convient 
de noter que dans le cas de l’écart à la stœchiométrie (Figure IV-23 b), les tendances ne tiennent pas compte 
de l’échantillon ALD brut. 

En complément, nous avons analysé le comportement des contributions en les intégrant par domaine 
d’énergie. La Figure IV-24 présente la somme des contributions au spectre de luminescence par domaine 
d’énergie en fonction de la qualité cristalline et de l’écart à la stœchiométrie. Dans le domaine des basses 
énergies, la contribution reste assez faible et aucune tendance globale n’est observée. La contribution des 
moyennes énergies diminue lorsque la qualité des dépôts augmente alors que la contribution des hautes 
énergies augmente. Sans surprise, la contribution dans ces deux domaines d’énergie reproduit le 
comportement des contributions des composantes n°3 et 4 qui y sont prédominantes. 
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Basse énergie Moyenne énergie Haute énergie 

a b c 
Figure IV-24 : Contribution des composantes du spectre de cathodoluminescence par domaine d’énergie en fonction de 
l’inverse de la valeur de FWHM du pic 111 de DRX et du ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA : (a) basse énergie ; 
(b) moyenne énergie, (c) haute énergie. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits 
intérompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (a) et (b) en 
fonction du ratio [O]/[Hf].  

 

Comme nous l’avons rappelé dans le paragraphe précédent, d’après la littérature, les contributions à haute 
énergie seraient associées à la présence d’excitons piégés dans la maille cristalline. La présence d’excitons est 
favorisée par une meilleure qualité cristalline et pourrait ainsi expliquer l’augmentation d’intensité des 
contributions n°4 et 5 [Rossi 2013]. Cependant les évolutions observées ne permettent pas de mettre en 
évidence un effet spécifique soit de la qualité cristalline soit de l’écart à la stœchiométrie sur la contribution 
des composantes au spectre de luminescence. 

 

Si l’on considère l’aire normalisée des composantes n°3 et 4, l’évolution présentée sur la Figure IV-25 pour 
ces deux composantes montre un comportement quasi équivalent en fonction de la qualité des couches. 
Sachant que les aires sont établies en unités arbitraires, cette comparaison reste qualitative. Néanmoins les 
échantillons ayant des épaisseurs voisines et sachant qu’ils sont analysés dans les mêmes conditions 
d’acquisition, les tendances de variation pourraient être considérées comme significatives. 

Ainsi, contrairement à leur contribution au spectre, l’aire normalisée augmente quand la qualité des couches 
s’améliore pour les deux composantes. Cela montre que ces composantes ont tendance à s’amplifier lorsque 
la qualité des dépôts s’améliore. Là encore les évolutions observées ne permettent pas de discriminer l’effet 
de la qualité cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie.  
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a b 

Figure IV-25 : Aire normalisée des composantes n°3 et 4 du spectre de cathodoluminescence en fonction (a) de l’inverse de 
la valeur de FWHM du pic 111 de DRX et (b) du ratio [O]/[Hf] mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () 
brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits intérompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas 
compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b).  

 

Au paragraphe IV.2.1, l’analyse qualitative des spectres a mis en avant que le niveau de la luminescence 
semblait dépendre de la cristallinité des couches : meilleure est la cristallinité, plus intense sera la 
luminescence. La Figure IV-26 présente l’évolution de l’aire totale du spectre de luminescence normalisée 
par l’aire totale du spectre de l’échantillon ALD recuit en fonction de la qualité cristalline et de l’écart à la 
stœchiométrie. Comme nous l’avons dit dans le paragraphe précédent (IV.2.3.4), cette comparaison reste 
qualitative. Néanmoins les échantillons ont des épaisseurs voisines et sont analysés dans les mêmes 
conditions d’acquisition donc les tendances de variation pourraient être significatives. 

Le graphe (a) de la Figure IV-26montre que la luminescence est une fonction croissante de la qualité 
cristalline. Si nous faisions abstraction de l’échantillon correspondant au dépôt ALD brut, la tendance est 
également à l’augmentation avec le rapport [Hf]/[O] (Figure IV-26b). Cela confirme le rôle important de la 
qualité des dépôts sur l’intensité de luminescence du HfO2 quel que soit le type de dépôt et ceci clairement 
pour ce qui concerne la qualité cristalline.  

  
a b 

Figure IV-26 : Aire totale des spectres de cathodoluminescence en fonction (a) de l’inverse de la valeur de FWHM du pic 
111 de DRX et (b) du ratio [Hf]/[O] mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () 
brut et () recuit. En traits intérompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour le 
graphe (b).  
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Nous résumons ici l’essentiel des relations que nous avons pu observer entre les caractéristiques du spectre 
de cathodoluminescence et les propriétés des dépôts. D’abord, aucune relation simple entre la position en 
énergie des composantes du spectre et les propriétés des dépôts n’a pu être établie. Néanmoins, nous avons 
remarqué que les composantes à moyenne énergie du dépôt ALD brut sont décalées vers les hautes énergies 
ce que nous pourrions associer à son caractère amorphe assez prononcé. Le comportement de ce dépôt se 
révèle particulier systématiquement lors de l’analyse en fonction de l’écart à la stœchiométrie comme si son 
caractère amorphe le singularisait. 

Les largeurs à mi-hauteur observées à basse température sont plus grandes que celles de la littérature qui 
correspondent à des mesures à température ambiante. Elles sont donc plus vraisemblablement liées à la 
qualité limitée des dépôts que nous avons étudiés. Néanmoins, la composante n°3 à moyenne énergie s’affine 
quand les propriétés du dépôt s’améliorent.  

Les contributions à haute énergie augmentent lorsque la qualité des dépôts s’améliore. La présence 
d’excitons est favorisée par une meilleure qualité cristalline et pourrait expliquer l’augmentation des 
contributions à haute énergie. En parallèle, les contributions à moyenne énergie diminuent. Par contre, les  
aires normalisées augmentent systématiquement lorsque la qualité des dépôts s’améliore pour les deux 
domaines d’énergie. Nous en déduisons que la luminescence augmente globalement avec la qualité cristalline 
mais que la contribution à haute énergie devient prépondérante. Ceci confirme les observations faites lors 
de l’analyse qualitative des spectres (§ IV.2.1). 

Néanmoins aucune évolution examinée dans cette analyse des résultats ne permet de discriminer l’effet de 
la qualité cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie. Ainsi, nos résultats ne peuvent corroborer 
l’hypothèse faite dans la littérature que la composante n°3 à moyenne énergie pourrait être liée au 
comportement de l’oxygène dans les dépôts de HfO2. 

 

Dans le cadre de cette étude, les mesures de cathodoluminescence ont été réalisées sur un instrument 
prototype de la société Attolight. La détermination des caractéristiques précises de l’équipement fait l’objet 
d’une étude spécifique extérieure à notre travail. Néanmoins nous avons identifié des caractéristiques 
intrinsèques de l’instrumentation qui pourraient affecter le caractère significatif de nos mesures pour la 
présente étude. Ces caractéristiques sont les suivantes :  

- La gamme d’analyse du détecteur qui conditionne la gamme spectrale des spectres que nous 
pouvons obtenir ; 

- La fonction de transfert du détecteur qui conditionne la forme du spectre ; 
- Les caractéristiques du spectromètre qui conditionnent la résolution spectrale mais aussi la forme 

du spectre par sa propre fonction de transfert. 

La gamme spectrale couverte par le détecteur est évaluée à partir de l’efficacité quantique du détecteur. La 
courbe de réponse du détecteur, présentée en Figure IV-27,  est obtenue par digitalisation de celle disponible 
sur le site du constructeur Andor. En ce qui concerne le spectromètre, aucune information n’est à ce jour 
disponible sur sa fonction de transfert.  
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Figure IV-27 : Courbe de réponse du détecteur BEX2-DD de la gamme Newton G920 tracée d’après la digitalisation de 
celle du site du constructeur [Andor 2017]. 

 

La courbe de l’efficacité quantique permet d’obtenir les informations suivantes : 

- La gamme d’énergie de performance maximale du détecteur se situe approximativement entre 1,3 
et 3,2 eV ; 

- Une baisse abrupte de la sensibilité du détecteur du côté des basses énergies, où l’efficacité chute 
de 90% à près de 0% entre 1,3 et 1,1 eV ;  

- Une décroissance progressive de l’efficacité vers les hautes énergies, au-delà de 3,2 eV, pour 
atteindre 50% à 3,54 eV, 20% à 4,2 eV puis moins de 10% à partir de 4,5 eV. 

Nous avons évalué l’impact de cette variation de l’efficacité quantique du détecteur en corrigeant les spectres 
avec cette courbe. La correction consiste à diviser point par point les spectres mesurés par la courbe 
d’efficacité du détecteur. Cela se traduit par une amplification des zones du spectre correspondant aux zones 
de faible efficacité quantique du détecteur. 

La Figure IV-28 présente les résultats de cette correction sur deux spectres acquis sur le dépôt PVD brut et 
sur le dépôt ALD recuit. Les zones grisées correspondent aux domaines d’énergie où l’efficacité quantique 
du détecteur est inférieure à 20 %. Elles se trouvent aux extrémités du domaine spectral analysé. Le domaine 
à haute énergie des spectres est le plus affecté par l’efficacité du détecteur. Lorsque le signal est faible comme 
dans le cas du dépôt PVD brut (Figure IV-28 a), le bruit est fortement amplifié par la correction et le spectre 
est inexploitable au-delà de 4,2 eV. Dans le cas du dépôt ALD recuit, le signal plus intense est peu entaché 
de bruit et la correction amplifie fortement la partie haute énergie du spectre entre 3 et 4 eV. Par contre, la 
décroissance rapide observée au-delà de 4 eV est liée à la réponse du détecteur et le spectre effectif est 
probablement très déformé voire tronqué au-delà de 4,2 eV par l’instrument. 
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Figure IV-28 : Spectres de cathodoluminescence avant (ligne continue) et après (points) correction de l’efficacité quantique 
du détecteur : dépôts de 50 nm d’épaisseur (a) PVD brut et (b) ALD recuit. Les zones grisées correspondent aux zones 
où l’efficacité quantique du détecteur est inférieure à 20 %. 

 

Cette analyse montre que la gamme spectrale couverte par l’équipement utilisé ne couvre que partiellement 
le spectre effectif de luminescence des couches étudiées. Notons que les spectres rapportés dans la littérature 
sont obtenus sur des gammes spectrales également limitées. Ainsi, dans les travaux d’Ivanova et al. [Ivanova 
2015]les spectres sont coupés à partir de 3,9 eV (cf. Figure IV-17). Dans les travaux de Strhemechny et al. 
[Strzhemechny 2008], la gamme d’acquisition semble être étendue jusqu’à 6 eV vers les hautes énergies. 
Cependant, si l’on tient compte de la représentation logarithmique de l’intensité, le spectre est probablement 
peu significatif au-delà de 4,5 eV. D’ailleurs les composantes ajoutées en haute énergie (5,5 eV) ne 
permettent pas de rendre compte de l’allure du spectre. 

 

 
Figure IV-29 : Spectres de cathodoluminescence de HfO2 acquis sur une gamme étendue à haute énergie, d’après 
[Strzhemechny 2008]. 

 

La Figure IV-30 montre le résultat de la décomposition du spectre du dépôt ALD recuit de 50 nm 
d’épaisseur corrigé de la courbe d’efficacité quantique du détecteur. La dyssimétrie du spectre dans le 
domaine des hautes énergies est difficilement rendue même en ajoutant une composante centrée à 4,2 eV.  

 
Figure IV-30 : Décomposition du spectre de cathodoluminescence du dépôt ALD recuit de 50 nm d’épaisseur corrigé de la 
courbe d’efficacité quantique du détecteur. Symboles : (points) courbe expérimentale ; (ligne continue) courbe résultante et 
(lignes interrompues) gaussiennes de la décomposition après ajustement de leurs paramètres pour approcher la courbe 
expérimentale. 
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Une autre possibilité serait d’ajuster les paramètres des composantes en approchant les spectres non corrigés 
par une somme de gaussiennes pondérée par la courbe d’efficacité quantique du détecteur. L’avantage d’une 
telle démarche permettrait d’éviter l’amplification du bruit de mesure présent dans les spectres 
expérimentaux. Les positions en énergie des composantes et leur contribution au spectre seraient ainsi 
corrigées de l’effet de la réponse du détecteur. Néanmoins la partie haute énergie qui apparait très sensible 
aux propriétés du matériau n’est que partiellement couverte par les mesures. 

Cette analyse de l’impact de la réponse du détecteur montre que les spectres que nous avons obtenus ne 
peuvent être uniquement associés aux propriétés des dépôts étudiés. De ce fait, l’évolution des 
caractéristiques des composantes que nous avons observées en fonction de la qualité cristalline et de l’écart 
à la stœchiométrie sont à considérer avec précaution en particulier pour les composantes du domaine des 
hautes énergies. Notons que les études du HfO2 par cathodoluminescence rapportées à ce jour dans la 
littérature sont également à prendre avec précaution. 

L’utilisation de la cathodoluminescence pour les matériaux à très grand gap tels que le HfO2 est 
potentiellement très intéressante mais elle est encore jeune. L’optimisation de l’instrumentation à de tels 
matériaux devrait faire l’objet d’une étude spécifique hors du cadre du présent travail.  

 

Dans ce chapitre nous avons rapporté les résultats des caractérisations par deux techniques susceptibles 
d’apporter des informations à l’échelle locale sur la présence de défauts ponctuels dans les couches de HfO2 : 
la cathodoluminescence et la spectroscopie de pertes d’énergie des électrons (EELS) en MET. D’une part, 
les défauts ponctuels peuvent induire des niveaux dans le gap qui donneraient lieu à des recombinaisons 
radiatives de porteurs de charges observables par cathodoluminescence. D’autre part, les défauts liés à 
l’oxygène pourraient modifier la structure fine du seuil K de l’oxygène du spectre EELS. 

Les spectres de cathodoluminescence mesurés sur les dépôts de la présente étude montrent que la 
luminescence augmente globalement avec la qualité des dépôts. En s’inspirant de la méthodologie proposée 
dans la littérature, nous avons effectué une décomposition des spectres de cathodoluminescence obtenus. 
Nous avons examiné la possibilité de faire émerger un éventuel impact des propriétés des dépôts avec 
l’évolution de différents paramètres des composantes des spectres mesurés. Néanmoins aucune évolution 
examinée dans cette analyse des résultats ne permet de discriminer l’effet de la qualité cristalline de celui de 
l’écart à la stœchiométrie. Ainsi, nos résultats ne peuvent corroborer l’hypothèse faite dans la littérature que 
la composante à moyenne énergie (au voisinage de 3 eV) pourrait être liée au comportement de l’oxygène 
dans les dépôts de HfO2. De plus nous avons mis en évidence les limites apportées à cette analyse par 
l’instrumentation utilisée. Ces limites sont les mêmes que celles des mesures rapportées dans la littérature.  

L’amélioration du rapport signal sur bruit des spectres EELS mesurés nous a permis de proposer une analyse 
paramétrique de la structure fine des spectres au seuil K de l’oxygène pour la recherche de signatures des 
défauts ponctuels éventuellement présents. Nous avons ainsi pu montrer que la dispersion des paramètres 
caractéristiques de la structure fine est liée à l’hétérogénéité latérale et à l’hétérogénéité en profondeur des 
propriétés des dépôts analysés. Le contraste entre les deux pics principaux de la structure fine du seuil K de 
l’oxygène semble augmenter avec la qualité des couches. Cependant, la qualité limitée des dépôts, ne permet 
pas d’établir de relation directe entre les propriétés des couches et les paramètres cette structure fine.  

Rappelons que les échelles d’observation des techniques utilisées sont très différentes. Les analyses par DRX 
et RBS/NRA ne sont pas résolues latéralement et ne donnent qu’une information intégrée sur toute la 
profondeur des couches que nous avons étudiées. Les spectres de cathodoluminescence sont obtenus avec 
une résolution latérale liée à l’interaction d’un faisceau électronique de faible taille avec le matériau. Par 
contre, la configuration utilisée ne permet pas une résolution en profondeur qui permettrait d’étudier l’effet 
des hétérogénéités observées par l’analyse MET en fonction de la position en profondeur des couches.  
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Or les propriétés des dépôts prises en compte sont la qualité cristalline déduite des diagrammes de DRX et 
l’écart à la stœchiométrie obtenu par RBS/NRA. Ainsi les variations des caractéristiques des spectres de 
cathodoluminescence et des spectres EELS peuvent difficilement être mises en relation avec les propriétés 
ainsi moyennées des dépôts. De ce fait, il n’est pas surprenant que nous ne puissions pas discriminer l’effet 
de la qualité cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie des résultats obtenus sur les échantillons de cette 
étude.  

Rappelons que pour pouvoir effectuer les analyses PAS-DBS et MET-EELS sur les mêmes échantillons 
nous avons été amenés à utiliser des épaisseurs de couches hors du standard des procédés de dépôts de la 
microélectronique. Cela explique très probablement la qualité médiocre des dépôts obtenus aussi bien en 
termes de morphologie, de qualité cristalline que d’écart à la stœchiométrie. 

Suite à l’analyse critique de nos résultats de caractérisation, les améliorations qui pourraient être apportées à 
la démarche adoptée sont les suivantes : 

- Restreindre l’étude par cathodoluminescence et spectroscopie de pertes d’énergie des électrons en 
MET à des dépôts d’épaisseur inférieure à 10 nm pour s’assurer de l’homogénéité de la qualité 
cristalline et de la composition ; 

- Faire varier la teneur en oxygène des dépôts par différentes voies (dépôts de TiN sur le HfO2, 
recuits sous atmosphère anoxique, variation du flux du précurseur oxydant lors du procédé de 
déposition…) ; 

- Envisager l’utilisation de la sonde atomique tomographique pour établir l’écart à la stœchiométrie ; 
- Établir le lien avec l’analyse PAS-DBS en effectuant des mesures sur des échantillons MET extraits 

de céramiques massives caractérisés par annihilation de positons. 
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Composant de base d’une puce électronique, le transistor de type MOS (empilement Métal /Oxyde /Semi-
conducteur) a vu sa taille diminuer permettant d’accroitre leur puissance de calcul. Toutefois, cette 
miniaturisation requiert une diminution de l’épaisseur de l’oxyde de grille dans l’empilement engendrant 
l’apparition de courants de fuites et la perte de la maitrise des propriétés électroniques du composant. Pour 
faire face à ces problèmes, de nouveaux matériaux sont utilisés à partir du nœud technologique 32 nm. 
L’oxyde de grille est aujourd’hui constitué de dioxyde de hafnium, HfO2, à la place de SiO2 et pour l’électrode 
de grille le nitrure de titane est préféré au classique poly-Siet permettant de maitriser les courants de fuite. 
Toutefois, avec les modes d’élaborations actuels, la couche de HfO2 déposée dans ces empilements MOS 
présente certains défauts ponctuels dans sa structure. Ces défauts, ayant la capacité de piéger des charges 
électriques au sein de la couche d’oxyde entrainent des les difficultés de contrôle des propriétés électriques 
des transistors. De nombreuses études incriminent les lacunes d’oxygène, comme responsables de ce 
piégeage. Cependant, les preuves apportées sont essentiellement théoriques ou résultent de mesures 
électriques, mais aucune observation directe de ces lacunes d’oxygène n’a pu être effectuée dans la couche 
de HfO2 au sein d’un empilement MOS. En effet, si des techniques de caractérisations dédiées à l’étude de 
la défectivité ponctuelle au sein de couches minces se développent, l’application de celles-ci sur le HfO2 est 
marginale. 

L’objectif de ce travail de thèse était d’évaluer la capacité de plusieurs techniques de caractérisations de 
défauts ponctuels pour la détection de lacunes d’oxygène dans le HfO2. Cette étude a consisté en la 
caractérisation de couches de HfO2 en utilisant 3 techniques :  la spectroscopie d’annihilation de positons, 
la spectroscopie des pertes d’énergie des électrons et la cathodoluminescence. Les dépôts de HfO2 ont été 
réalisés avec deux types de procédé, par ALD et PVD sur des substrats de silicium, sur plusieurs épaisseurs 
comprises entre 10, 25, 50 et 100 nm. Un traitement thermique, à 900°C a été effectué de façon à obtenir 
pour chaque film, une version recuite plus proche de l’état final du HfO2 dans les transistors. En plus de 
ces échantillons, une pastille de céramique de HfO2 a été utilisée comme référence. 

Afin de connaitre les caractéristiques des dépôts fabriqués dans le cadre de cette étude, ceux-ci ont été 
caractérisés de manière préliminaire en DRX, en microscopie électronique pour déterminer les propriétés 
structurelles ; en RBS/NRA, XPS, EDX, MIR/ATR et en sonde atomique pour établir les propriétés 
chimiques. Les analyses structurales révèlent des échantillons complexes et d’importantes différences selon 
l’épaisseur, le mode de dépôt utilisé ou selon l’absence ou la présence d’un recuit. Ainsi, dans les dépôts 
ALD de 10 nm  non recuits, des zones amorphes alternent avec des zones cristallines. Après recuit les 
couches deviennent entièrement polycristallines. Les films ALD de 50 nm sont polycristallins avec une 
fraction de phase amorphe, qui disparait avec le recuit. Les films PVD de 50 nm présentent une structure 
en « double couche », polycristalline en surface, amorphe ou composée de petites cristallites vers l’interface. 
Ces deux sous-couches sont séparées par une interface, source de délamination après recuit. La composition 
chimique des dépôts varie d’un film à l’autre. Les films de 10 nm présentent un ratio [O]/[Hf] proche des 
valeurs stœchiométriques, alors que la majeure partie des dépôts sont sur-stœchiométriques en oxygène. Les 
couches PVD se distinguent des films ALD pour leur enrichissement en oxygène avec des ratios mesurés 
par RBS/NRA compris entre 2,5 et 3 contre 2,3 pour les dépôts ALD. Plusieurs hypothèses sur la 
manifestation de ce surplus d’oxygène ont été émises : présence de radicaux OH, d’agglomérats d’oxygène, 
contribution de la silice d’interface sous-estimée, oxygène en position interstitielle dans la maille cristalline 
du HfO2, surestimation des mesures RBS/NRA... Des analyses complémentaires ont été menées en 
spectroscopie infrarouge, EDX et sonde atomique (du moins pour les dépôts ALD). Ces caractérisations 
ont permis de révéler une interface HfO2/Si très riche en oxygène par rapport au reste de l’empilement sur 
la majeure partie des échantillons. La sonde atomique a également montré que les mesures RBS/NRA 
surévaluent la concentration d’oxygène dans le HfO2 qui semble réparti de façon homogène dans la pointe 
du film ALD analysée. Néanmoins, malgré la surestimation de la quantité, la majeure partie des dépôts 
semblent sur-stœchiométrique en oxygène, ce qui laisse supposer l’existence d’une forte concentration 
d’atomes d’oxygène en interstitiel dans ces dépôts. La sur-stœchiométrie est particulièrement marquée pour 
les dépôts PVD. De plus des impuretés sont aussi détectées dans les films de HfO2 quelle que soit la 
technique de déposition utilisée. Il s’agit de chlore et de radicaux OH dans les couches ALD, de zirconium 
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et d’argon dans les films PVD. Il faut noter que la présence de petits agglomérats sur-concentrés en oxygène 
ne peut pas être écartée dans le cas des dépôts PVD. 

Résultats obtenus : 

Ces échantillons ont été étudiés par le biais de la Spectroscopie d’annihilation de positons ou plus 
précisément par spectroscopie d’élargissement Doppler (PAS-DBS) avec un accélérateur de positons lents. 
Ainsi les fractions d’annihilation de faible et fort moment respectivement S et W ont été mesurées en 
fonction de l’énergie incidente des positons E : S(E) et W(E). Les mesures PAS-DBS effectuées sur la 
céramique de HfO2 ont permis d’extraire les caractéristiques d’annihilation S et W du HfO2. La longueur de 
diffusion effective du positon mesurée dans la céramique est courte suggérant la présence de pièges de type 
interstitiel comme cela a été observé dans un autre oxyde UO2. Dans les films minces, les caractéristiques 
d’annihilation dépendent de l’épaisseur, du procédé de dépôt et du traitement thermique. Les caractéristiques 
d’annihilation du film PVD de 100nm sont proches de celles observées dans la céramique. Lorsque 
l’épaisseur du film est réduite, la détection des caractéristiques de la couche de HfO2 devient plus difficile et 
est fortement perturbée par la présence de champs électriques qui perturbent le parcours des positons. 

Les caractéristiques d’annihilation dépendent également de la technique de dépôt. Les valeurs de S et de W 
correspondant au maximum d’annihilation des positons dans la couche HfO2 semblent montrer une 
concentration de défauts de vides plus élevées sur les dépôts ALD par rapport aux dépôts PVD. Ce résultat 
surprend du fait de la qualité structurale et chimique qui est meilleure pour les films élaborés par ALD que 
ceux réalisés par PVD. Outre l’existence de champs électriques, la surconcentration en oxygène dans les 
dépôts PVD pourrait expliquer ce phénomène. Les états de Rydberg générés autour des interstitiels 
d’oxygènes chargés négativement peuvent jouer le rôle de pièges à positons et empêcher la détection de 
volumes libres.  Le recuit, quant à lui, provoque une modification des profils S(E) et W(E) en particulier de 
la largeur du domaine en énergie dans lequel les positons pourraient s’annihiler dans la couche HfO2. Celui-
ci s’élargit dans le cas d’un dépôt ALD, et se contracte dans le cas d’une couche PVD, alors que les 
caractérisations par microscopie électronique ne montrent pas de variation d’épaisseur des couches après 
recuit. Il est probable que l’origine du phénomène réside dans la création de charges durant le recuit. Ces 
charges s’organisent de façon à créer un champ électrique, influençant le parcours des positons. Les charges 
créées dans le dépôt ALD pourraient être de charge contraire à celle créées dans le dépôt PVD. Les analyses 
à partir des données PAS-DBS acquises sur les dépôts de 50 nm suggèrent que les champs électriques 
seraient situés à l’interface et/ou dans la couche de HfO2. Cependant la complexité des dépôts de fortes 
épaisseurs empêche une investigation plus approfondie.  

Sur les dépôts ALD de 10 nm, un phénomène similaire à celui observé sur les échantillons de 50 nm a été 
mis en évidence. L’impact concerne davantage la région de transition entre les caractéristiques d’annihilation 
dans le HfO2 et celles du substrat. Plus homogènes, ces dépôts de 10 nm ont été soumis à des 
caractérisations électriques de type COCOS qui ont révélé la présence de charges négatives avant recuit et 
positives après recuit. Des simulations de distribution de champs électriques ont été réalisées à l’aide du 
programme UTOX. Les simulations montrent que le champ électrique existe de la surface au substrat et 
même dans le substrat où une zone de déplétion apparait près de l’interface. L’orientation et l’intensité du 
champ dépendent du signe et de la concentration de charges dans la structure. Les champs extraits des 
simulations sont suffisamment intenses pour influencer le parcours du positon. Ainsi, dans le cas de charges 
positives, les positons de faibles énergies s’annihilent préférentiellement dans les zones surfaciques, et les 
particules de plus fortes énergies transitent plus rapidement vers le substrat. Dans le cas de charges négatives, 
les positons sont davantage piégés dans le dépôt de HfO2 et à l’interface.  

Un ajustement des mesures acquises sur le dépôt ALD de 10 nm non recuit, réalisé avec le programme 
VEPFIT, suggère l’existence d’un profil de champs similaire à ceux simulés avec UTOX, avec des intensités 
moindres. Cependant, ce résultat et l’échec de tout ajustement sur les dépôts de 10 nm recuit, indiquent que 
les modèles de profils de champs utilisés dans le programme VEPFIT, sont certainement trop simplistes 
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puisqu’ils ne prennent en compte que des champs électriques en une dimension, et à valeur constante dans 
les différentes couches de la structure.  

La présence de champs électriques et de charges dans le HfO2 implique la présence de pièges. Ces pièges 
semblent être associés à une défectivité du diélectrique de sources diverses. Les dépôts d’épaisseurs 
supérieures à 10 nm ne semblent pas présenter, d’après les propriétés chimiques et structurales, de défauts 
lacunaires associés à l’oxygène. L’écart de stœchiométrie en faveur de l’oxygène suggère plutôt l’existence 
d’interstitiels d’oxygène voire de molécules de O2 et de lacunes métalliques. Les impuretés (Chlore, 
hydroxydes dans les dépôts ALD, zirconium, argon dans les dépôts PVD) pourraient jouer également le 
rôle de pièges extrinsèques dans le HfO2. Seuls les dépôts ALD de 10 nm semblent chimiquement, avec des 
ratios proches des valeurs stœchiométriques, compatibles avec l’existence de lacunes d’oxygène.  

Afin d’apporter davantage d’informations à l’échelle locale sur la présence de défauts ponctuels dans le 
HfO2, des mesures de cathodoluminescence (CL) et de spectroscopie de perte d’énergie des électrons 
(EELS) ont été mises en œuvre sur nos échantillons.  

Concernant la CL, il a été montré que l’intensité de la luminescence augmentait avec la qualité cristalline des 
dépôts. Une décomposition des spectres a été proposée à partir de la méthodologie reportée dans la 
littérature. Les composantes déduites sont assez proches de celles extraites par les études antérieures. 
L’impact des propriétés structurales et chimiques des dépôts ont été examinées pour chaque composante. 
Toutefois l’analyse des résultats montre que l’effet de la qualité cristalline reste prédominant, et il n’a pas été 
possible de mettre clairement en évidence une incidence de l’écart à la stœchiométrie sur les composantes. 
Les résultats obtenus en CL ne permettent pas de confirmer l’hypothèse faite dans la littérature que la 
composante à moyenne énergie (au voisinage de 3 eV) soit liée à des défauts sur le sous réseau d’oxygène 
dans le HfO2. D’abord les conditions de mesure doivent être optimisées : une attention particulière doit être 
portée à la largeur du domaine de longueur d’onde détectable qui doit s’étendre vers les hautes énergies. 
Une analyse critique de la littérature montre que les attributions des signaux observées sont encore 
questionnables étant données les conditions de mesure et les hypothèses de stœchiométrie non vérifiées.  

Les caractérisations réalisées par EELS ont permis d’établir des protocoles expérimentaux : ainsi elles ont 
montré que la qualité des lames minces préparées par FIB est tout à fait acceptable. Un protocole 
d’acquisition a été mis au point permettant l’amélioration du rapport signal surbruit des spectres au seuil K 
de l’oxygène. Ce gain de qualité des spectres facilite l’analyse paramétrique de la structure fine pour la 
recherche de signatures des défauts ponctuels éventuellement présents. Ainsi, il a été établi que la dispersion 
des paramètres caractéristiques de la structure fine est liée à l’hétérogénéité latérale et à l’hétérogénéité en 
profondeur des propriétés des dépôts analysés. Les spectres sont essentiellement affectés par la structure du 
HfO2, avec notamment le contraste entre les deux pics principaux de la structure fine du seuil K de l’oxygène 
qui semble augmenter avec la qualité des couches. Cependant, comme dans le cas des analyses réalisées par 
CL, il n’a pas été possible de discriminer clairement l’effet de la cristallinité de celui de l’écart de 
stœchiométrie en oxygène. 

Limites rencontrées : 

Les études menées sur ces dépôts de HfO2 afin d’en caractériser les défauts ponctuels du type lacunes 
d’oxygène ont dû faire face à de nombreuses difficultés et limites d’origine instrumentale ou relatives aux 
échantillons. Il faut noter que l’objectif fixé lors de cette thèse est un développement majeur pour la 
caractérisation des couches minces pour les applications électroniques. De plus l’adaptation des techniques 
de caractérisation PAS et EELS à l’analyse du HfO2 en 3 ans est en elle-même un défi étant donné le peu 
de littérature sur le sujet et le nombre de questions à résoudre.   

Une des premières étapes clés de ce travail était la détermination des caractéristiques d’annihilation des 
lacunes d’oxygène dans le HfO2. Cela nécessitait la disponibilité d’échantillons d’épaisseur adaptée à la 
technique PAS-DBS (supérieure à quelques dizaines de nm) de qualité suffisante (homogène, de 
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stœchiométrie maitrisée…) pour mettre en évidence le piégeage des positons dans ces défauts. Un des 
premiers challenges était donc de fabriquer des couches minces de HfO2 épaisses de qualité suffisante. Les 
méthodes développées aujourd’hui sont plus adaptées à l’élaboration de couches très minces (quelques nm) 
pour la réalisation de composants électroniques. Malgré l’utilisation de différents procédés (ALD, PVD) la 
qualité des couches minces élaborées s’est révélée insuffisante aussi bien en termes de morphologie, de 
qualité cristalline que d’écart à la stœchiométrie pour approfondir les interprétations des mesures PAS-DBS 
et déterminer les caractéristiques d’annihilation des lacunes d’oxygène. Une autre étape clé de la 
méthodologie envisagée reposait sur la comparaison des résultats obtenus par les différentes techniques 
pour mettre en évidence les signatures spécifiques dans les spectres EELS et CL. Nous avons donc choisi 
d’axer notre étude autour de l’analyse des films de 50 nm qui se sont révélés de qualité insuffisante pour cet 
objectif. Ce constat fait, des expériences supplémentaires ont été mises en œuvre pour approfondir les 
observations obtenues sur ces échantillons soit en utilisant d’autres techniques complémentaires soit en 
caractérisant les films plus minces. 

Les mesures PAS-DBS ont mis en évidence l’apparition de champs électriques dans les empilements 
oxyde/Si dont l’effet est très sensible à la nature des procédés de dépôt ou au traitement thermique des 
films. Même si des mesures de propriétés électriques réalisées sur les couches minces ont pu aider à 
l’interprétation des données PAS-DBS, le programme VEPFIT d’ajustement de ces données s’est révélé 
insuffisant pour décrire la complexité de la distribution des champs électriques de la structure. Des tentatives 
de mesures de champs électriques par holographie « in-line » ou « of axis », en microscopie électronique en 
transmission ont montré que la structure des films de 50 nm est trop hétérogène.  

 

Il a été établi, au cours de l’analyse EELS ou de CL que le principal effet observable sur les spectres est celui 
de la qualité cristalline des dépôts et qu’il n’est, à ce jour, pas possible de conclure sur l’existence d’un impact 
de l’écart de stœchiométrie en oxygène. Concernant cet écart de stœchiométrie, il est nécessaire de prendre 
en compte la différence d’échelle d’observation des techniques utilisées. En effet, les analyses par DRX et 
RBS/NRA sont réalisées par le biais d’une sonde de taille macroscopique et l’information obtenue est 
intégrée sur toute la profondeur des dépôts étudiés, sans résolution latérale possible. A contrario, la faible 
taille du faisceau électronique employé en CL et en EELS autorise l’acquisition de spectres à une échelle très 
locale (respectivement micrométrique et nanométrique), avec une résolution latérale en CL, latérale et en 
profondeur en EELS. Or les caractéristiques chimiques et structurales de dépôts ont été déduites des 
diagrammes de DRX et des analyses RBS/NRA, et donc moyennées sur de larges portions des échantillons. 
Ainsi les mesures très locales de CL et de EELS peuvent difficilement être mises en relation avec les 
propriétés déduites d’analyses macroscopiques. Cette différence d’échelle entre les diverses méthodes 
d’analyse peut expliquer les difficultés rencontrées lors des tentatives de discriminer l’effet de la qualité 
cristalline de celui de l’écart à la stœchiométrie des résultats obtenus sur les échantillons de cette étude. 
Ajoutons également que les ratios [O]/[Hf] proposés par les mesures RBS/NRA semblent être surestimés.  

Les analyses menées en CL ont été fortement affectées par l’instrumentation, avec notamment une gamme 
d’énergie spectrale trop restreinte, ne permettant pas de couvrir l’ensemble de la bande interdite du HfO2. 

Perspectives : 

Les perspectives suite aux résultats obtenus au cours de ce travail de thèse dépendent de la technique de 
caractérisation et sont nombreuses. 

Afin d’approfondir l’étude en PAS-DBS sur le HfO2, et mieux connaitre les caractéristiques d’annihilation 
dans ce matériau, plusieurs solutions sont envisageables. Il est possible de poursuivre l’étude par le biais de 
la simulation, afin d’établir les caractéristiques d’annihilation, dans un HfO2 monoclinique parfait, puis avec 
introduction de défauts, en utilisant des outils comme la DFT. Expérimentalement, deux possibilités sont à 
explorer : 
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- La première consiste à élaborer et à travailler sur du HfO2 massif, le plus pur, et le moins défectueux 
possible. La première étape de ce travail est de mener une étude pour densifier des céramiques 
frittées par traitement thermique à haute température avec de longues durées sans polluer le 
matériau ou nuire à sa stœchiométrie. La deuxième étape consiste à irradier par particules alpha, par 
exemple, ces céramiques, afin d’introduire artificiellement des défauts lacunaires dans la céramique. 
Ces études de défauts induits par irradiation pourront être réalisés en parallèle avec des 
caractérisations sur des céramiques traitées thermiquement pour modifier le ratio [O]/[Hf]. Il serait 
très intéressant de compléter les analyses PAS-DBS avec la mesure du temps de vie des positons, 
caractéristique qui peut être calculée plus facilement que les distributions des moments de paires 
annihilées dont on extrait les fractions S et W. 

- La présence de champ électrique interne dans les dépôts de HfO2 complique le traitement de 
données et l’interprétation des mesures PAS-DBS. Des mesures sous polarisation des empilements 
pourraient permettre de modifier les fractions d’annihilation dans chaque couche et aider à mieux 
mettre en évidence les caractéristiques d’annihilation de la couche de HfO2.  

 

Parmi les rares techniques capables de caractériser les champs électriques dans de telles structures, 
l’holographie « in-line » ou « of-axis » présentent un grand intérêt mais nécessite de travailler sur des couches 
monocristallines ou à gros grains (occupant toute l’épaisseur). 

Les travaux consacrés à la CL et à l’EELS sur les dépôts de HfO2 n’ont pas été suffisants pour établir un 
effet de l’écart de la stœchiométrie en oxygène sur les spectres. Les conclusions déduites des résultats 
obtenus ont amené à proposer les améliorations suivantes : 

- Restreindre l’étude en CL et EELS à des dépôts d’épaisseur inférieure à 10 nm pour s’assurer de 
l’homogénéité de la qualité cristalline et de la composition ; 

- Elaborer des échantillons de stœchiométrie en oxygène variable. Cette dernière serait modifiée par 
différentes voies (dépôts de TiN sur le HfO2, recuits sous atmosphère anoxique, variation du flux 
du précurseur oxydant lors du procédé de déposition…) ; 

- Envisager l’utilisation de la sonde atomique tomographique pour établir l’écart à la stœchiométrie ; 
- Établir le lien avec l’analyse PAS-DBS en effectuant sur des lames minces extraites de céramiques 

massives caractérisés par annihilation de positons. 
 

Pour conclure ce travail de thèse, les analyses menées en EELS et CL ont principalement été affectées par 
les effets de la cristallinité, et le PAS-DBS n’a pas permis l’étude avec précision de dépôts caractéristiques 
de la microélectronique, ni de démontrer l’existence de lacunes d’oxygène dans le HfO2. Toutefois, la 
présence de charges suggérée par les études de la littérature a été confirmée. La connaissance de l’existence 
de ces charges est importante pour l’industrie de la microélectronique pour comprendre le comportement 
électrique des transistors MOS. Les perspectives ouvertes au cours de ce travail de thèse sont nombreuses 
et pourront aider, elles aussi, à approfondir la compréhension des phénomènes se déroulant au sein des 
nano-dispositifs. 
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Cette annexe a pour but de présenter les caractérisations menées sur les dépôts 25 et 100 nm. Comme 
précisé dans le chapitre II, les dépôts 100 nm ont été déposés par PVD et ceux de 25 nm, à la fois en PVD 
et ALD. Chaque échantillon existe en une version brute et une version traitée thermiquement. 

Tableau A.I. 1 : Récapitulatif des échantillons élaborés de cette annexe. 
Épaisseur 

(nm) 
Technique Équipement Recuit Équipement recuit 

25 PVD Clusterline® 200 non  

25 PVD Clusterline® 200 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
Amat Centura® 

25 ALD ASM Polygon® non JetFirst® 

25 ALD ASM Polygon® 
1 min 600°C + 10 s 900°C 

atmosphère N2 
Amat Centura® 

100 PVD Clusterline® 200 non JetFirst® 
 

Des mesures de XRR ont été pratiquées sur les dépôts de 100 nm. Les épaisseurs et densités extraites sont 
exposés dans le tableau ci-dessous. L’épaisseur est sensiblement inférieure à celle attendue, avec près de 
85 nm au lieu de 100. La densité est similaire à ce qui a été vu sur les autres dépôts PVD de 50 nm présentées 
dans le chapitre II (II.2.3). Une petite baisse de cette dernière a lieu durant le traitement thermique. 

 

Les épaisseurs sur couches de 25 nm ont été mesurés par ellipsométrie. Les dimensions mesurées, environ 
24 nm pour les films ALD, restent fidèles aux caractéristiques demandées.  

La Figure A.I. 1 présente les diffractogrammes obtenus sur les dépôt PVD de 100 nm, vierge (tracé vert) et 
recuit (tracé rouge). Dans ce diagramme, le pic -111, confondu avec un pic 111 du Si, est prédominant. 
Comme pour les dépôts de 50 nm, les pics apparaissant (pic 001, 011, 110, 111, 200, 020, 002, etc.) 
permettent d’identifier une structure monoclinique. Avant recuit, les pics sont peu intenses et très larges, 
indiquant la présence de grains de petite taille et d’une proportion de phases amorphes. Ceux-ci s’affinent 
et gagnent en intensité après traitement thermique, impliquant une augmentation de la taille de grain et 
certainement la disparition de la phase amorphe. 

 

Tableau A.I. 2 : Épaisseurs et densités des échantillons mesurés par XRR. 
 PVD 100 nm brut PVD 100 nm recuit 
 Densité Ep. (nm) Densité Ep. (nm) 

Si (substrat) 2,5 - 2,3 - 
SiO2 (C.I) 1,99 2,8 2,3 3 

HfO2 9,77 86,8 9,68 82 
Rugosité 

surface (nm) 
1,8 1,7 
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Dans la Figure A.I. 1 Sont montrés les diffractogrammes sur dépôts de 25 nm. En Figure A.I. 1(a) : sont 
comparés les films ALD de 25 nm, et en … (b) les couches PVD de même épaisseur avant et après 
traitement thermique. Que le dépôt soit élaboré par ALD ou par PVD, les diffractogrammes pris sur 
échantillons vierges montrent que les échantillions ne sont que très peu cristallisés, avec uniquement la 
contribution -111 visible. Les dépôts semblent majoritairement amorphes, avec la présence de grains isolés. 
Le recuit a pour effet d’enclencher la cristallisation des couches, avec l’apparition de nouveaux pics (001, 
110, 011, 111, 200, 002, etc.) notamment sur le film ALD. Le faible nombre de pic sur dépôt PVD indique 
que celui-ci est constitué de petites cristallites et que la proportion d’amorphe n’est probablement pas 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 
Figure A.I. 1 : Diffractogrammes (a) de couches de HfO2 de 100 nm d’épaisseur déposée par PVD, brute en vert, recuite 
en rouge ; (b) de films de 25 nm d’épaisseur, déposés par ALD, recuit et non recuit ; (c) : de dépôts de 25 nm d’épaisseur 
recuites et non recuites, mais déposées cette fois-ci par PVD. 
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entièrement éliminée. Il est également possible que le dépôt soit texturé selon des orientations préférentielles 
(-111, 200, 002 notamment). La finesse des pics sur dépôts ALD recuit indique que le dépôt est composé 
de grains bien définis et de taille supérieure à ceux présent dans le film PVD. La plus grande diversité de 
pics sur dépôt ALD indique l’existence d’une grande disparité dans l’orientation de grains cristallins. 

PVD 100 nm brut PVD 100 nm recuit 

  

  

 
  

Figure A.I. 2 : Images MEB de films de HfO2 de 100 nm 

déposés par PVD. (a) : vue en plongée, (b) et (c) vue en en 

coupe à différentes échelles du dépôt non recuit montrant 

la structure en « double couche ». (d) Vue en plongée, (e), 

(f), (g), vue en coupe du film PVD 100 nm recuit. Une 

cloque de délamination est visible en (f) en coupe avec le 

vide bien apparent. Une autre cloque est visible en arrière-

plan en (g). 
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Les observations au MEB (Figure A.I. 2) des dépôts PVD de 100 nm révèlent, comme pour les films PVD 
d’épaisseur de 50 nm, l’existence d’une double structure. La surface se caractérise par la présence de cristaux 
colonnaires épais d’environ 70 nm (Figure A.I. 2 – b). Les zones proches du substrat, épaisses d’environs 
25 à 30 nm, paraissent plutôt amorphes ou constituées de petites cristallites. Une interface marquée sépare 
les deux régions du dépôt. Cette double structure ne disparait pas après traitement thermique. Les zones à 
proximité de l’interface paraissent cependant plus cristallines (Figure A.I. 2 – g). L’interface entre les deux 
régions est particulièrement marquée avec présence de vide. De nombreuses cloques de délamination sont 
présentes, et se caractérisent par la formation de cavités au niveau de l’interface de la double structure. 

Les images MET (Figure A.I. 3 ci-dessous) sont également révélatrices de cette double structure. Pour le 
dépôt brut, les diagrammes de diffractions déduites des transformés de Fourier rapide (Figure A.I. 3 a.ii et 
a.iii) confirment les différences structurales entre chaque partie de la double structure, avec une zone à 
proximité du substrat essentiellement amorphe, et une zone surfacique représentant les 2/3 de la couche 
polycristalline. La structure en double couche est toujours visible sur le dépôt recuit, mais la phase 
polycristalline est dominante que ce soit pour la région surfacique ou la région proche du substrat, comme 
le révèle l’image b.ii. Notons toutefois que la taille des cristallites semble bien plus petite pour ce zone proche 
du substrat. 

  

  

 
 

Figure A.I. 3 :: Observations MET de films de HfO2 de 100 nm déposés par PVD : (a.i) images en haute résolution du 

dépôt non recuit ; (a.ii) et (a.iii) diagrammes de diffraction correspondants mettant en évidence la nature cristalline et 

amorphe des zones sondées ; (b.i) et (b.ii) image en haute résolution du dépôt recuit. Zoom dans les régions proches de 

l’interface en (b.ii) mettant en évidence la nature cristalline de cette partie du dépôt. 
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Les images MEB acquis sur dépôt ALD de 25 nm (Figure A.I. 4 ci dessous) montrent un fort impact du 
traitement thermique au niveau de la qualité cristalline. Avant recuit, le film ALD semble surtout constitué 
d’une phase amorphe, avec, la présence de gros grains cristallins d’environ 20 nm de diamètre isolés. Après 
recuit, le dépôt est totalement cristallisé. Les grains occupent toute l’épaisseur du dépôt, et s’étalent en 
surface parfois sur près d’une centaine de nanomètre comme le montre la vue du dessus.  

ALD 25 nm brut ALD 25 nm recuit 

 
Figure A.I. 4 : Images MEB de films de HfO2 de 25 nm déposés par ALD. (a) : vue en plongée, (b) et vue en coupe (b) du 

dépôt non recuit montrant la dominance de phase amorphe et de la présence locale de gros grains. Vue en plongée (c) et 

du dessus (d) du film ALD 25 nm recuit, mettant en évidence un dépôt polycristallin.  

 

Les images MEB réalisées sur dépôt PVD de 25 nm, présentées en page suivante (Figure A.I. 5), ne sont 
pas d’une qualité extraordinaire en raison d’un fort effet de charge, faisant apparaitre une sorte de « brume ». 
Toutefois, nous pouvons deviner, dans le cas du dépôt brut, une structure relativement similaire à la couche 
ALD 25 nm brut : la structure semble dominée par une phase amorphe, avec, au milieu, l’existence de gros 
grains isolés ( - c).  Après traitement thermique, comme pour le dépôt ALD de 25 nm, nous assistons à une 
cristallisation du dépôt. La couche semble majoritairement polycristalline avec des grains qui occupent toute 
l’épaisseur du dépôt et s’étalent en surface sur plusieurs dizaines de nanomètres. Contrairement à ses 
homologues de 50 et 100 nm, le dépôt PVD de 25 nm ne présente pas de structure en double couche et la 
délamination est absente après recuit. 
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PVD 25 nm brut PVD 25 nm recuit 

  

  

 
  

Figure A.I. 5 : Images MEB de films de HfO2 de 25 nm déposés par PVD. (a) et b() vue en plongée, à de différente échelle, 

(c) vue en coupe du film brut, montrant une structure plutôt similaire au dépôt ALD brut. Vue en plongé (d), (f) et en coupe 

(e) du dépôt recuit, montrant une structure plutôt polycristalline. 

 

La RBS et la NRA a été utilisée pour déterminer la composition chimique des dépôts de 100 et de 25 nm. 
Comme pour les films de 50 nm, les analyses indiquent l’existence d’un excès d’oxygène dans chaque dépôt, 
excès peu impacté par le traitement thermique avec des ratios [O]/[Hf] compris entre 2,4 et 2,5 pour les 
couches de 100 nm, compris entre 2,3 et 2,6 pour les couches ALD 25 nm. L’écart de stœchiométrie est 
particulièrement important pour les dépôts de 25 nm PVD avec un ratio [O]/[Hf] compris entre 2,9 et 3. 
L’influence du recuit est quasi-négligeable pour la plupart des dépôts, excepté pour le film ALD de 25 nm 
où le ratio [O]/[Hf] grimpe de 2,3 à 2,6 après traitement thermique. A ce jour, il est très difficile d’expliquer 
cette augmentation de la concentration d’oxygène dans cet échantillon. En effet, la cause peut avoir pour 
origine une multitude de facteurs (mauvaise purge de la chambre de recuit, physisorption d’eau…).  

De manière générale, l’origine de l’excès d’oxygène est discutée dans le chapitre II et dans le chapitre III. 
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Tableau A.I. 3 : concentration en % at. des élements chimiques détectés dans les couches de 100 nm et 50 nm. 

(% at) 
PVD 

100 nm 
brut 

PVD 
100 nm 
recuit 

PVD 
25 nm 
brut 

PVD 
25 nm 
recuit 

ALD 
25 nm 
brut 

ALD 
25 nm 
recuit 

Hf (±1,5) 28 29 24,1 25 30,6 27,8 
O (±2,5) 70 69,1 73,2 72,8 69,4 72,2 

Zr (±0,05) 0,8 0,9 0,9 0,9 – – 
Ar (±0,05) 1 1 1,8 1,3 – – 

Ratio O/Hf 
(±0,15) 

2,5 2,4 3 2,9 2,3 2,6 
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Figure A.II. 1 : Profils ToFSims sur dépôts ALD de 10 nm brut et recuit.  
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Les détecteurs utilisés en microscopie électronique ne mesurent qu’un flux d’électrons. Or, le déphasage 
subi par les électrons est sensible à des caractéristiques importantes du matériau telles que son potentiel 
interne et son champ magnétique local, son état de contrainte…  Plus précisément, en l’absence de champ 
magnétique, l’onde associée à un électron d’énergie E ,  subit, après que celui-ci ait traversé une lame à face 
parallèle d’épaisseur t , un déphasage  

0

00

2
( ) :

2

t

E E

E Ee
C V z dz C

E E E


  

   

 

(A.1) 

Avec : 
 : la charge d’un électron ; 
 : longueur d’onde des électrons du faisceau ; 

0E  : l’énergie au repos de l’électron. 

 

Le potentiel ( )V z  est la somme du potentiel interne 0V  et du potentiel biV  dû à la réorganisation des 

charges mobiles pour égaliser le potentiel chimique dans le matériau. Le potentiel interne, exprimé en Volts, 
a pour expression :  

2

0 (0)
2

el
i i

i

h
V n f

em


    (A.2) 

Avec : ℎ : la constante de Planck ; 
 : la masse d’un électron ; 𝛺 : le volume unitaire d’une maille élémentaire ; 𝑙 : facteur de diffusion atomique de l’atome d’espèce i (possède la dimension d’une longueur) ;  
 : nombre d’atome d’espèces chimiques i dans la maille. 

En MET, deux techniques permettent de remonter à la phase : l’holographie électronique et la méthode des 
séries focales (in line holography). La première est basée sur l’acquisition d’un hologramme nécessitant 
l’utilisation d’un biprisme, tandis que la seconde peut être mise en œuvre dans un MEB conventionnel. La 
méthode des séries focales consiste à acquérir des images en mode TEM avec plusieurs défocalisations 
imposées par la lentille « objectif ». Dans notre cas, cette défocalisation prend trois valeurs : z , 0, z . 
La transformée de Fourier de l’intensité de l’image acquise en fonction de la défocalisation est égale à [Reimer 
2008] :  

𝐼 , ∆𝑧 =  𝐼 ( − Ф̂ sin 𝛥𝑧 + ) (A.3) 𝐼 , ∆𝑧  : Transformée de Fourier de l’intensité de l’image ; 𝐼  : intensité de l’image pour une défocalisation nulle ; Ф̂  : Transformée de Fourier de la phase ; 
 : module vecteur d’onde des électrons dans le réseau réciproque ; 𝛥𝑧 : valeur de la défocalisation ; 
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 : coefficient d’aberration de sphéricité de la lentille « objectif ».  

Pour un microscope équipé d’un correcteur de lentille « objectif », le coefficient d’aberration de sphéricité 

est de l’ordre de quelques micromètres et le terme associé à sC   de l’équation ((A.3)peut être considéré 

comme nul. Pour de faibles valeurs de q on obtient l’expression suivante de la phase [Donnadieu 2011; 
Donnadieu 2009] : 

2
0

ˆ ˆ1 ( , ) ( , )ˆ ( )
4

I q z I q z
q

zI q

  
 


.  (A.4) 

La phase ( )r  s’obtient par une transformation de Fourier inverse de la relation(A.4). Afin d’éviter la 

divergence de cette relation pour 0q   une régularisation de Tikhonov peuvent être utilisés [Mitome 2010].  

Pour une énergie du faisceau incident égal à E , le potentiel interne est égal à :  

0EC V t   (A.5) 

La présence de charges au sein de la matière doit induire des variations du potentiel interne obtenu par la 
méthode des séries focales.  Ainsi, des images en série focales ont été réalisés sur le MET FEI Tecnaï G2, 
avec : z  -50 nm, 0 nm, 50 nm. La tension d’accélération est de 200 kV. Ce microscope n’étant pas équipé 
d’un correcteur d’aberration de sphéricité son coefficient sC  et le coefficient d’aberration de sphéricité est 
égal à 1,2 mm. Bien que ce coefficient soit important, les approximations faites pour déduire la relation (A.4) 
restent justifiés pour les valeurs de q utilisées. 

Les mesures d’annihilation de positons ont mis en évidence la probable existence de champs électriques 
dans les films de HfO2 ou à leur interface avec le substrat qui ont été confirmés par la présence de charges 
par mesures COCOS (chapitre III, section III.3.2). Cependant cette mise en évidence provient d’une 
détection indirecte et approximative par une technique qui est à la base pas développée pour la mesure de 
champs électrique, mais pour l’analyse de défauts cristallins. Si à l’échelle macroscopique, il suffit d’un 
capteur adapté pour la détection d’un champ électrique, à l’échelle du nanomètre, les techniques à mettre en 
œuvre sont hautement plus complexes. La spectroscopie photoélectronique X (XPS) est un outil de 
caractérisation pouvant mettre en évidence à l’échelle microscopique (chapitre I, § I.3.5.1), mais celle-ci est 
inefficace sur des couches d’une épaisseur de 10, 25 et 50 nm. En microscopie électronique à transmission, 
l’holographie est capable de mesurer un potentiel dans le volume d’un échantillon. L’holographie dite off-
axis a fait ses preuves pour la détection de potentiel, mais celle-ci nécessite un matériel spécifique peu 
rependu, un MET équipé d’un biprisme. L’Alternative est d’utiliser l’holographie dite « on-line » telle que 
décrite précédemment s’appuyant sur des images prises en série focale. 
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(a) (b) (c) 
Figure A.III. 1 : Série focale sur couches de 25 m de HfO2 déposées par ALD recuite, obtenues pour différentes 
défocalisations. (a) : Δ = -19 nm, (b) : Δ = +31 nm, (c) : Δ = +81 nm 

 

Nous avons tenté de mesurer ces champs électriques sur deux couches HfO2 déposés chacune par ALD et 
recuites, d’épaisseur de 25 nm pour l’une, et de 50 nm pour l’autre. Ces deux échantillons ont été choisis en 
raison des mesures DBS-PAS qui indiquent la possible existence d’un champ électrique interne. Pour tenter 
cette mesure, le point de départ est une série de trois images en série focale, comme présentée dans la Figure 
A.III. 1, sur un dépôt ALD de 25 nm recuit, où une défocalisation de 50 nm est ajoutée entre chaque image. 
L’image (b) constitue l’image de référence. La lame est déplacée respectivement de -50, et +50 nm par 
rapport à la profondeur de champ pour les images (a) et (c).  La phase est extraite, et une cartographie de 
phase est obtenue, présentée dans la Figure A.III. 2 (a) : la phase est déduite de la différence de la 
transformée de Fourier des intensités des images prises à -50 et +50 nm, à laquelle est appliquée une 
régularisation de Tikhonov (voir précédent paragraphe). Dans la Figure A.III. 2 (a), le paramètre de 
Tihkonov utilisé est a = 0,06 nm-1. Les Figure A.III. 2(c) et (d) présentent des cartographies de de phase, 
extraite, avec un paramètre de Tihkonov respectivement de 0,06 nm-1 et de 0,2 nm-1. Pour l’image (d), le 
paramètre de régularisation a été choisi afin que le potentiel dans la zone de vide de l’image soit égale à 0.  

Les cartographies (c) et (d) montrent que les fluctuations de phase semblent associées aux variations de la 
microstructure. En effet, dans l’image MET de haute résolution (b), un référencement des grains visibles a 
été tenté. Les transformées rapides de Fourier locales permettent de remonter aux spots de diffraction du 
réseau réciproque, et de mettre en évidence l’existence de grains d’orientation différente. L’image de haute 
résolution permet également de constater la probable superposition de grains au sein de la lame, apparaissant 
sous forme zone plus sombre.  Il est très difficile de mettre en évidence une augmentation du déphasage en 
allant vers l’interface. Sur la cartographie de la phase extraite pour la couche ALD de 50 nm recuite, 
présentée dans la Figure A.III. 2(f), les fluctuations de phases semblent principalement dues à la présence 
de grains superposés dans la lame. De plus une soudaine variation marquée apparait en surface de 
l’échantillon et dans la petite couche d’interface. Cette brusque fluctuation trouve probablement son origine 
dans un défaut de planéité de la lame : la surface du dépôt ainsi que celle du silicium ne serait pas 
parfaitement parallèle à l’axe optique. 
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(f) 

Figure A.III. 2 : (a) : Image de phase obtenue par série focale avec un paramètre de Tikhonov  a = 0,06 nm-1. (b) : Grains 
présents dans la couche de HfO2, avec FFT locales mettant en évidence diverses orientations. (c) : Cartographie de la phase 
obtenue en utilisant un paramètre de Tikhonov a = 0,06 nm-1. (d) : Cartographie de la phase obtenue en utilisant un 
paramètre de Tikhonov a = 0,2 nm-1. (e) : Image HRTEM d’une couche de HfO2 déposée par ALD et recuite. (f) : 
Cartographie de potentiel élaborée en utilisant un paramètre de Tikhonov a = 0,2 nm-1. 

 

Dans la Figure A.III. 3, sont présentées des simulations de champs électriques, similaires à celles présentées 
dans le chapitre II, partie III.3.3.1, mais sur une couche de 50 nm, en supposant que les charges fixes sont 
concentrées dans les régions proches de l’interface. Le tracé du profil du potentiel induit au sein de la couche 
a été ajouté. Les charges ont été concentrées dans une couche de 4 nm contre l’interface. Une concentration 
de 5.1017 cm-3 a été utilisée dans les 2 premiers nm contre l’interface, celle-ci passe à 2,5.1017 cm-3 dans les 
2 nm les plus éloignées de l’interface, ainsi que dans la silice d’interface. Comme précédemment dans les 
dépôts de 10 nm, l’orientation du champ s’inverse dans la zone d’interface. Concernant le potentiel, celui-ci 
ne change pas de signe entre le diélectrique et le substrat, celui-ci est positif en présence de charges fixes de 
même signe dans le HfO2. Le potentiel devient négatif quand les charges sont négatives dans le diélectrique. 
En valeur absolue, le potentiel est croissant dans le HfO2, et décroit dans le substrat. Pour cette 
concentration de charge, le potentiel ne varie que de quelques dizaines de millivolts.  
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(a) (b) 
Figure A.III. 3 : Simulation UTOX de champs électriques et de potentiels dans une couche de HfO2 de 50 nm d’épaisseur 
déposée sur un substrat de Si. Dans cette simulation, les charges fixes sont agglomérées à l’interface. (a) les charges fixes 
dans le diélectrique sont positives, (b) elles sont négatives. Le profil du champ électrique est tracé en bleu, celui du potentiel, 
en rouge. 

 

La fluctuation de phase peut avoir plusieurs origines :  
- Les variations d’épaisseur de la lame, 
- Des changements locaux de la composition chimique, 
- Défauts de structure provoquant des contraintes mécaniques, 
- Orientation, taille et superposition de grains dans un matériau polycristallin 
- Champs électriques créés par des charges fixes. 

 
La contribution due à la variation d’épaisseur est très probablement négligeable. En effet, il s’agit de lames 
préparées par FIB, et observées en MET haute résolution. Les éventuelles variations d’épaisseurs sont donc 
très vraisemblablement limitées, inférieures à 5-10 nm.  

Pour ce qui est des variations chimiques locales, les mesures de sonde atomiques effectuées sur ces couches 
n’ont pas révélé de changement de stœchiométrie, le ratio O/Hf reste constant dans toute la couche avec 
une valeur de 2,06 (chapitre II, II.2.3.3.b). La pointe utilisée en sonde atomique ne représente en surface 
que moins d’un centième de µm² de la surface de l’échantillon et n’exclue pas des changements chimiques 
sur de larges étendues de plusieurs micromètres à plusieurs centimètres. Cependant, cette information 
apportée par la sonde atomique rend improbable que des variations chimiques locales puissent exister sur 
des surfaces de 20 à 50 nm, et donc élimine l’hypothèque des contributions d’origine chimique dans ces 
cartographies de phase.  

Concernant la contribution d’origine mécanique, les images n’ont pas la résolution adéquate pour révéler la 
présence de défauts pouvant induire des contraintes mécaniques de type dislocation. Il ne peut être écarté 
le fait que celles-ci puissent être présentes. De plus, dans un matériau polycristallin comme ces dépôts de 
HfO2, il peut exister des contraintes au sein d’un grain générées par la pression exercée par les grains 
environnants. Il est donc difficile d’écarter la composante provenant des contraintes mécaniques dans le 
déphasage cartographié dans les couches de HfO2. Cependant, on peut supposer que les déphasages induits 
par ce type de stress mécanique soient très locaux (≈ 5-20 nm), comme déjà observé dans le silicium après 
dépôts de plots de Ge [Donnadieu 2011]. L’existence de contraintes telles que décrites dans ce paragraphe 
pourrait donc contribuer aux forts déphasages, encerclés dans les images (c) et (d) de la Figure A.III. 2. Ces 
importantes fluctuations de phases cerclées dans les cartographies (c) et (d) pourraient également provenir 
de la superposition de plusieurs grains dans la lame. 

Concernant la contribution associée à la présence de charges et de champs électriques, il est très difficile de 
conclure. Certes, les fluctuations de phases dues aux variations d’épaisseur et de composition chimique 
paraissent négligeables, et les contributions dues aux contraintes mécaniques semblent être très localisés. 
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Cependant, il n’est pas certain que la phase enregistrée dans ces cartographies puisse refléter le champ 
électrique interne des dépôts de HfO2. En effet, pour des concentrations de charges fixes à l’interface de 
l’ordre de 5.1017 cm-3, les simulations font état d’un potentiel de 0,05 V seulement.  Il faut monter à des 
concentrations de l’ordre de 2.1018 cm-3 pour atteindre un potentiel de 0,25 V, et de 1019 cm-3 pour 
s’approcher des 1 V. Il est possible que le déphasage provoqué par ces potentiels ne soit insuffisant pour 
être mesuré. De plus, les profils simulés dans la Figure A.III. 3 montrent un potentiel non constant, 
augmentant en valeur absolue vers l’interface, avant de décroitre dans le substrat, or aucun gradient de phase 
n’est observé près de l’interface sur les cartographies. Enfin, celles-ci ne sont pas assez étendues dans le Si, 
pour y mettre en évidence une hypothétique diminution du potentiel, et donc du déphasage.  

Finalement, ces fluctuations de phases observées sur ces cartographies ne révèlent rien de concluant sur 
d’éventuels champs électriques au sein de ces dépôts ALD de HfO2. Si dans ces mesures, une contribution 
des déphasages associés à des charges et à des champs électriques existe, il est nécessaire d’investiguer 
davantage dans la simulation, en élaborant des modèles de répartition de charges fixes plus complexe.  Enfin, 
il est fort probable que la source des déphasages cartographiés sur ces échantillons soit essentiellement liée 
à la microstructure, et à ses hétérogénéités. 
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Représentation graphique de l’évolution des valeurs des différents paramètres caractérisant les six 
composantes de la décomposition des spectres de catodoluminescence en fonction des propriétés des 
dépôts. Les propriétés considérées sont d’une part la cristallinité et d’autre part la teneur en oxygène. La 
qualité cristalline du dépôt est caractérisée par l’inverse de la largeur à mi-hauteur (1/FWHM en deg-1) du 
pic 111 du diagramme de DRX. La teneur en oxygène est caractérisée par le ratio [O]/[Hf] obtenu par RBS.  

La Figure A.IV. 1 concerne la position en énergie des différentes composantes du spectre de 
cathodoluminescence. Le comportement particulier des composantes à moyenne énergie de l’échantillon 
ALD brut est confirmé. 
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Figure A.IV. 1 : Position en énergie des six composantes issues de la décomposition des spectres de cathodoluminescence en 
fonction de l’inverse de la largeur à mi-hauteur du pic 111 en DRX et du ratio [O]/[Hf] de RBS. Symboles : (vides), 
brut ; (pleins) recuit). Les numéros indiqués correspondent aux numéros des composantes du spectre de cathodoluminescence. 
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La FWHM de chaque composante en fonction de la qualité cristalline et de la quantité d’oxygène est 
représenté dans la Figure A.IV. 2 et Figure A.IV. 3. Les composantes n°3 et n°4 ont un comportement 
inverse en fonction de la qualité cristalline en termes de largeur à mi-hauteur mais avec une dynamique assez 
différente. Notons que les valeurs très faibles de FWHM avant recuit de la composante n°4 sont peu fiables 
en raison de sa faible contribution aux spectres de luminescence. 
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Figure A.IV. 2 : FWHM de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction de l’inverse de la valeur 
de FWHM du pic 111 de DRX. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits 
interrompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b).  

 

Les composantes n°3 et n°4 ont également un comportement inverse en fonction de l’écart de 
stœchiométrie (Figure A.IV. 3). 
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Figure A.IV. 3 : FWHM de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction du ratio [O]/[Hf] 
mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits interrompus, 
une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b).  

 

La Figure A.IV. 4 et la Figure A.IV. 5 présentent chaque composante déclinée en fonction de la qualité 
cristalline et du ratio [Hf]/[O] mesuré par RBS et NRA. Concernant l’effet de la qualité cristalline, les 
composantes 0, 1,2, les valeurs sont assez dispersées et il est difficile d’y discerner des tendances fiables. 
Toutefois nous pouvons noter que les composantes n°3 et n°4 et n°5 semblent varier de façon monotone 
en fonction de la qualité cristalline. Les composantes n°4 et n°5 ont un comportement différent de la 
composante n°3. 
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Figure A.IV. 4 : contribution de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction de l’inverse de la valeur 
de FWHM du pic 111 de DRX. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits 
interrompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b).  

 

En ce qui concerne l’effet de l’écart de stœchiométrie en oxygène, les valeurs sont une nouvelle fois très 
dispersées et il n’est pas possible d’établir une tendance sur la majeure partie des composantes. Seule les 
composantes n°3 et n°4 semblent avoir un comportement contraire (Figure A.IV. 5). 
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Figure A.IV. 5 : contribution de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction du ratio [O]/[Hf] 
mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits interrompus, 
une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b). 

 

Les graphes de la Figure A.IV. 6 et la Figure A.IV. 7 Montrent l’évolution de l’aire normalisée en fonction 
respectivement de la qualité cristalline et de l’écart de stœchiométrie. Ainsi, l’aire normalisée sembler 
augmenter quand la qualité des couches s’améliore pour les deux composantes pour la majeure partie des 
spectres. Seule la composante n°3 montre une tendance inverse. Toutefois, cette variation des aires 
normalisées ne reflète pas forcément la contribution au spectre de la composante concernée. En effet, les 
aires des contributions n°0, n°1 et n°2 sont croissantes alors que leurs contributions associées sont 
constantes ou décroissantes. 
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Figure A.IV. 6 : Aire normalisée de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction de l’inverse de la 
valeur de FWHM du pic 111 de DRX. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En 
traits interrompus, une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b).  

 

Il est une nouvelle fois difficile d’attribuer des tendances en fonction du ratio [Hf]/[O] en raison de 
l’importante dispersion. Seule la composante n°3 présente une monotonie pour tous les points (Figure A.IV. 
7). 
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Figure A.IV. 7 : Aire normalisée de chaque composante des spectres de cathodoluminescence en fonction du ratio [O]/[Hf] 
mesuré par RBS/NRA. Symboles : PVD () brut et () recuit ; ALD () brut et () recuit. En traits interrompus, 
une courbe de tendance linéaire ne tenant pas compte du dépôt ALD brut pour les graphes en (b). 
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Caractérisation de lacunes d’oxygène dans les diélectriques 

à haute permittivité à destination des transistors « High-k 
Metal Gate ». 

 

La présence de lacunes d’oxygène dans les diélectriques est supposée dégrader les propriétés 
électriques des transistors « high-k metal gate ». Nous avons donc étudié les possibilités d’une nouvelle 
méthodologie pour analyser ces défauts dans des couches minces de HfO2. Il s’agit d’utiliser des 
techniques optimisées pour la caractérisation de nano-dispositifs i.e. la spectroscopie de perte d'énergie 
des électrons (EELS) en microscopie électronique en transmission et la cathodoluminescence (CL) 
calibrées par la spectroscopie d’annihilation de positons (PAS). Des films de HfO2 ont été déposés par 
ALD et PVD sur des substrats de silicium. Pour les besoins du PAS, des couches d’épaisseur (10 à 100 
nm) supérieure au standard de la nanoélectronique ont été élaborées. D’après leurs analyses par DRX, 
RBS/NRA, MEB, TEM. Ces couches présentent majoritairement une structure complexe et un excès 
d’oxygène important. Les résultats PAS dépendent de la technique de dépôt et du traitement thermique. 
Leur comparaison avec des caractérisations électriques sur les couches les plus minces indique la 
génération de champs électriques dans la couche, à l’interface avec le substrat et dans le substrat. Ces 
observations confirment la présence de charges évoquée dans la littérature. Ces études ont permis de 
mettre au point la méthodologie et les conditions d’acquisition et d’analyse des spectres EELS et CL. 
Ceux-ci dépendent de la technique de dépôt et du traitement thermique. Cependant la qualité des 
couches n’a pas permis d’isoler les effets de la stœchiométrie. Ce travail ouvre de nombreuses 
perspectives pour approfondir la compréhension des phénomènes se déroulant au sein des nano-
dispositifs. 
 
Mots clés : diélectrique, défauts ponctuels, spectroscopie d’annihilation de positons, EELS, 
cathodoluminescence 

Characterization of oxygen vacancies in high-k dielectrics used in 
HKMG stacks. 

 

The presence of oxygen vacancies in high-k oxides is foreseen to have detrimental effects in high-k 
metal gate MOS transistors. To validate this hypothesis, we investigate the possibility of using electron 
energy loss spectroscopy in an electron transmission microscope (EELS) and the cathodoluminescence 
(CL) calibrated by the positron annihilation spectroscopy (PAS) to analyze these defects in thin HfO2 
layers.  
To develop this methodology, HfO2 films have been deposited both by ALD and PVD on silicon 
substrates. To make the samples adapted to the PAS depth resolution, the layers thicknesses (10 to 
100 nm) are higher than those used in microelectronics. According to XRD, RBS/NRA, MEB, TEM 
results, these layers present a complex structure and a large excess of oxygen.  
PAS results depend both on the deposition technique and on the heat treatment. They evidence the 
presence of electric fields in the oxide layer or at the interface with the substrate. Electrical 
measurements in the thinnest layers, confirm the presence of charges in the oxide layer as already 
mentioned in the literature. The sign of these charges changes with heat treatment and is in agreement 
with the PAS results. 
EELS improved data acquisition has been developed. The EELS and CL spectra have been analyzed 
using a systematic methodology allowing to extracting characteristic parameters. They depend on the 
deposition technique and the heat treatment. However, due to the poor quality of the layers, it has not 
been possible to isolate the effects of the stoichiometry. This work opens many perspectives to improve 
knowledge on phenomena occurring in devices. 
 
Keywords : dielectrics, punctual defects, positron annihilation spectroscopy, EELS, 
cathodoluminescence 
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