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Résumé

Depuis les années 60, le développement technologique est principalement porté par la
miniaturisation des composants et suit la fameuse conjecture de Moore. En effet, la minia-
turisation apportait, au début, de nombreux avantages. Temps de commutation plus faible,
systèmes plus compacts, tension d’alimentation plus faible, et donc, transistors consommant
moins, etc. Seulement, cette approche a commencé à s’essouffler ces dernières années. En ef-
fet , les limites de la miniaturisation ont commencé à apparaitre et la puissance consommée
globale des circuits n’a cessée d’augmenter ce qui limite la réalisation des systèmes. Il devient
alors nécessaire de développer des composants basse consommation, tels que les transistors
à effet tunnel. Ces transistors ont, à ce jour, un défaut majeur qui est leurs courants à l’état
passant, bien plus faibles que les MOSFET. Ce courant dépend majoritairement de l’archi-
tecture du transistor ainsi que de la largeur de la bande interdite du matériau de l’électrode
"source".

Nous proposons dans cette thèse d’élaborer et d’étudier des nanofils et des hétérostruc-
tures à base de l’alliage germanium-étain. Le Ge1−xSnx est un alliage de la colonne IV qui
possède un gap très faible, inférieur à 0,66 eV avec la particularité de passer d’un gap indi-
rect à un gap direct à partir d’une concentration de 10% d’étain, ce qui est favorable aux
transistors à effet tunnel. Les nanofils ont été élaborés par dépôt chimique en phase vapeur
en utilisant le mécanisme vapeur-liquide-solide et des analyses physico-chimiques telles la
spectroscopie à rayon X et la spectroscopie par nano-Auger ont été mises en œuvre pour
les caractériser. Des hypothèses ont été émises afin de comprendre les mécanismes impliqués
dans la croissance de nanofils GeSn et d’en maitriser au mieux l’élaboration. Des hétéro-
structures axiales qui serviront comme matériaux de base pour la réalisation de transistors
à effet tunnel sont présentées et détaillées. De plus, nous présentons l’étude de l’interface
GeSn/diélectrique dans le but d’améliorer les performances des capacités MOS sur GeSn,
et donc d’améliorer les dispositifs nanoélectroniques. Des traitements chimiques ont été ap-
pliqués sur la surface du GeSn, et des analyses XPS et pAR-XPS ont été menées afin de
déterminer l’efficacité des traitements. Afin d’améliorer les performances des capacités MOS,
nous avons déposé un empilement formé d’une couche interfaciale suivie d’un diélectrique
à forte permittivité, tel que le HfO2, dans le but d’obtenir une densité d’états d’interface
la plus faible possible. Enfin, l’intégration et l’étude de transistors à effet tunnel à base
d’hétérostructures sont présentées. Nous présentons dans un premiers temps les étapes de
développement technologiques développées afin de réaliser les dispositifs nanoélectroniques.
Les niveaux de dopage des hétérostructures ont été évalués par le biais de mesures de résis-
tivités. Les performances des transistors à effet tunnel ont été évaluées à l’aide de mesures
électriques et ont été confrontées à l’état de l’art actuel.
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Abstract

Since the 1960’s, technological development has been mainly driven by the miniaturiza-
tion of components and follows the famous Moore’s law. Indeed, miniaturization brought
many advantages at the start. Lower switching time, more compact systems, lower supply
voltage, and therefore, transistors consuming less, etc. However, this approach has started
to falter in recent years. Indeed, the limits of miniaturization began to appear and the over-
all power consumption of the circuits began to increase which limits the realization of the
systems. It then becomes necessary to develop low-consumption components, such as tunnel
effect transistors. These transistors have, to date, a major defect which is their currents
in the on state, much weaker than the MOSFETs. This current depends mainly on the
architecture of the transistor as well as on the gap width of the source material.

In this thesis, we propose to develop and study nanowires and heterostructures based on
the germanium-tin alloy. The Ge1−xSnx is an alloy of column IV which has a very small gap,
less than 0.66 eV with the particularity of passing from an indirect gap to a direct gap from
a concentration 10% of tin, which is favorable to tunnel effect transistors. Nanowires were
developed by chemical vapor deposition using the vapor-liquid-solid mechanism and physic-
ochemical analyzes such as X-ray spectroscopy and nano-Auger spectroscopy were used to
characterize them. Hypotheses have been put forward in order to understand the mecha-
nisms involved in the growth of GeSn nanowires and to better control their development.
Axial heterostructures which will serve as basic materials for the realization of tunnel effect
transistors are presented and detailed. We then present the study of the GeSn/dielectric
interface in order to improve the performance of MOS capacities on GeSn, and therefore,
to improve nanoelectronic devices. Chemical treatments were applied to the GeSn surface,
and XPS and pAR-XPS analyzes were conducted to determine the effectiveness of the treat-
ments. In order to improve the performance of the MOS capacities, we deposited a stack
formed of an interfacial layer followed by a dielectric with high permittivity, such as HfO2,
in order to obtain a low interface trap density. Finally, the integration and study of tunnel
effect transistors based on heterostructures are presented. We first present the technological
development stages developed in order to produce nanoelectronic devices. The doping levels
of the heterostructures were evaluated by means of resistivity measurements. The perfor-
mances of tunnel effect transistors were evaluated using electrical measurements and were
compared with the current state of the art.
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Introduction

Le développement de nouvelles technologies, et plus particulièrement, de dispositifs nanoélec-
troniques basse consommation représente des enjeux écologique et économique majeurs. Essayons,
avant d’aborder plus concrètement ce travail, d’en mesurer la portée et les enjeux par le biais
d’une légère digression.

Revenons un petit siècle en arrière, lorsque le transistor n’était encore qu’une théorie. Parmi
les scientifiques qui ont travaillé pour le développement technologique, un en particulier, Alan
Turing a largement fait avancer les choses. Avec ses travaux sur l’intelligence artificielle et sur
les machines universelles de Turing, il a radicalement changé notre façon de vivre. Il construisit
pour la première fois en 1940 "The bombe", une machine universelle ayant permis de décrypter
les codes produits par Enigma. En juin 1948, le "Royal Society Computing Machine Laboratory"
de Manchester crée le tout premier ordinateur fonctionnel avec un programme intégré. À partir
de ce moment, les choses n’ont cessé d’évoluer de plus en plus rapidement. En 1965, Gordon E.
Moore, un des fondateurs d’Intel exprime la fameuse "loi de Moore". Puis, en 1971, Intel com-
mercialise son tout premier processeur "grand public", le "Intel 4004". En quelques décennies
de développement et de miniaturisation, nous sommes passés d’un monstre électromécanique de
plus de 2 tonnes aux ordinateurs de poche que nous connaissons tous. Aujourd’hui, l’électronique
est totalement indissociable de notre société et on estime, en 2020, le nombre d’objets connectés
dans le monde à près de 50 milliards. Tous ces objets nous apportent un confort de vie sans
précédent. Ils nous permettent de communiquer à plusieurs milliers de kilomètres de distance, ils
nous aident à nous repérer sur la route et permettent même parfois de sauver des vies. Pourrions-
nous alors seulement imaginer un monde sans ordinateurs, sans smartphones, sans satellites, bref,
sans électronique ? Bien sûr que non. Mais comme bien souvent, il y a un prix à payer, qui ne se
compte ici ni en euros, ni en dollars, mais en Térawatt. En effet, le nombre d’appareils nomade
ne cessant d’augmenter, la consommation énergétique leur étant liée en fait de même. D’après
l’agence internationale de l’énergie (IEA), le simple maintien de la connexion réseau des appareils
nomade aurait, à elle seule, l’équivalent de la production de près de 70 réacteurs nucléaires en
2013. D’après l’IEA, la co-intégration de composants très basse consommation avec les systèmes
actuels pourrait réduire cette consommation d’énergie de près de 65%. Le développement de tels
composants apparait alors comme une réelle nécessité si l’on souhaite maintenir le développement
technologique, véritable pilier sur lequel s’est bâtis notre société.

C’est dans ce contexte que s’inscrit ce travail de thèse et plus précisément sur l’élaboration
et l’étude des nanofils GeSn et leur utilisation pour développer des dispositifs nanoélectroniques
basse consommation. Les mécanismes de croissance seront étudiés et les nanofils GeSn ainsi
réalisés seront caractérisés. L’interface GeSn/diélectrique de grille sera étudiée afin de permettre
la réalisation de transistors performants.

Ce manuscrit sera organisé en 4 chapitres

Le premier chapitre de ce manuscrit servira d’introduction générale. Nous exposerons les li-
mites de la miniaturisation des MOSFETs et l’augmentation de la consommation énergétique
qui en découle. Nous détaillerons les différentes solutions envisagées par la communauté scienti-
fique pour répondre à ce problème, et en particulier celle que nous avons choisie de développer,
le transistor à effet tunnel (ou TFET). Nous décrirons alors son fonctionnement et montrerons
pourquoi une architecture à grille enrobante ainsi que l’utilisation d’un matériau à faible gap
pour l’électrode "source" lui sont bénéfiques. Enfin, nous finirons par présenter plus en détail
l’alliage GeSn, puis nous expliquerons en quoi ce matériau est bénéfique aux transistors à effet
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tunnel.

Le second chapitre sera dédié à la croissance et à l’étude de nanofils d’alliage Ge1−xSnx ainsi
qu’à la croissance d’hétérostructures axiales pour la réalisation de TFET. Nous commencerons
par décrire différentes méthodes de réalisation des nanofils, et plus particulièrement, celle que
nous utiliserons, la croissance par dépôt chimique en phase vapeur via le mécanisme vapeur-
liquide-solide (ou CVD-VLS). La croissance des nanofils GeSn sera étudiée en fonction de plu-
sieurs paramètres de croissance tels que la température ou la pression partielle des précurseurs
gazeux. Afin d’étudier la composition des nanofils GeSn, des analyses physico-chimiques seront
menées telles que la spectroscopie par nano-Auger et la spectroscopie de rayon X.

Le troisième chapitre sera consacré à l’étude et à l’amélioration de l’interface GeSn/diélec-
trique. En effet, la réalisation de capacités MOS sur GeSn avec une faible densité d’états d’inter-
face est cruciale pour le développement de transistors performants. Ainsi, plusieurs traitements
chimiques seront appliqués afin de déterminer leurs potentialités à passiver efficacement la surface
du GeSn et à améliorer l’interface GeSn/diélectrique. Afin d’améliorer encore les performances
des transistors, nous développerons un empilement diélectrique optimal qui permet l’utilisation
d’un oxyde à forte permittivité (ou "high-k") tout en conservant une interface de qualité.

Enfin, le quatrième chapitre sera consacré à la réalisation de transistors à effet tunnel à base
d’hétérostructures axiales développées précédemment. Dans un premier temps, les niveaux de
dopage des hétérostructures seront étudiés. Une procédure d’intégration en grille semi-enrobante
"Ω gate" sera définie puis des transistors TFET seront réalisés. Les résultats obtenus seront
confrontés à la littérature.
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Chapitre 1

Introduction

Ce premier chapitre présentera les motivations et les objectifs de ces travaux. Nous explique-
rons pourquoi le développement de dispositifs basse consommation devient un enjeu majeur de
la microélectronique. Nous présenterons le fonctionnement des MOSFETs actuellement utilisés
dans l’industrie et expliquerons pourquoi la miniaturisation amène à des soucis de consommation
énergétique.
Nous montrerons comment le développement de dispositifs basse consommation pourraient ré-
pondre à cette problématique. Nous présenterons quelques uns de ces dispositifs et, en particu-
lier, celui sur lequel se concentre cette thèse, le transistor à effet tunnel. Après avoir expliqué
son fonctionnement, nous présenterons les difficultés auquel il fait face. Les différentes solutions
pour surmonter les verrous technologiques seront présentées. Nous présenterons alors l’approche
que nous avons choisie d’adopter pour surmonter ces difficultés.
Nous finirons par présenter le matériau semiconducteur sur lequel nous avons choisi de travailler,
l’alliage germanium-étain. Nous présenterons ses caractéristiques, ainsi que ses atouts et ses
inconvénients.
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Chapitre 1 Section 1.2

1.1 Le besoin grandissant d’un transistor faible consommation.

Depuis ses débuts, le monde de l’électronique et ses applications ne cessent d’évoluer. Si les
premiers appareils étaient majoritairement fixes, ces derniers n’ont pas tardé à passer au second
plan, derrière les systèmes nomades. En effet, le nombre d’objets nomade ne cesse d’augmenter et
connaît, depuis le début des années 2000, une croissance exponentielle. On regroupe souvent tous
ces objets sous le terme IoT, ou "Internet of things". On retrouve parmi ces derniers les objets
à usage personnel, comme les téléphones portables, les casques audio, les montres connectées.
Mais l’électronique embarquée est également présente dans de nombreux domaines professionnels,
scientifiques, ou même communautaires (industrie 4.0, aéronautique, robotique, smart house,
smart city, etc.). On estime que le marché de l’IoT compte près de 50 milliards d’appareils
nomades en 2020 [1].

Figure 1.1 : Nombre d’appareils connectés dans le monde de 2012 à 2020, tiré de [1].

Ce nombre grandissant d’appareils connectés a un impact considérable sur l’environnement en
termes de consommation énergétique. En 2014, un rapport de l’agence internationale de l’énergie
annonce que le seul maintien de la connexion réseau de ces objets connectés a consommé plus
de 600 TWh en 2013 [2], ce qui correspond à la production annuelle d’environ 70 réacteurs
nucléaires. Elle estime que l’implémentation de technologies faible consommation pourrait faire
baisser cette demande énergétique de 65%. Il apparait clairement que le développement de tels
dispositifs devient un enjeu énergétique majeur. C’est dans cette optique que de nombreuses
recherches ont pour but de développer des composants basse consommation.

1.2 Le pilier de l’électronique : le MOSFET

1.2.1 L’apparition et l’évolution du MOSFET

Le tout premier transistor à effet de champs fût imaginé en 1926 par Julius Edgar Lilienfeld,
mais ce n’est que 20 ans plus tard qu’il vit le jour, en 1947, grâce aux chercheurs américains
John Bardeen, Walter Brattain et William Schokley [3] puis, de manière indépendante, grâce aux
chercheurs allemands Herbert Mataré et Heinrich Welker en 1948. À partir de cette découverte,
le transistor ne cessa de s’améliorer. En 1971, Intel commercialisa son premier circuit intégré, le
"Intel 4004", comportant 2300 transistors avec une lithographie de 10 µm .

Depuis, l’évolution des circuits intégrés a suivi la fameuse conjecture de Moore, qui stipule
que les transistors dans les circuits doubleraient en nombre et diminueraient en taille chaque 18
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Figure 1.2 : évolution du nombre de transistors dans les circuits intégrés depuis l’année 1971

mois. De nos jours, le nombre de transistors dans un processeur se compte en milliard, avec des
dimensions de grille de l’ordre de la dizaine de nanomètres. Cette augmentation de la densité de
transistors pose un souci de taille, la consommation énergétique.

Table 1.1 : Exemple de composants informatiques avec différentes caractéristiques (Mds =
milliard)

Industrie Intel AMD Nivida IBM Qualcomm
Circuit Xeon Phi AMD Epyc GV100 Volta IBM z14 Snapdragon 855+

Architecture Fin-FET Fin-FET Fin-FET Fin-FET Fin-FET
nombre de transistors 8 Mds 19,2 Mds 21,1 Mds 9,7 Mds 6,7 Mds

Nœud 14 nm 14 nm 12 nm 14 nm 7 nm
Vdd 0.7V 0.8V 0.8V 0.8V ?

1.2.2 La consommation énergétique du MOSFET

Une étude de 2011 de H.Riel [4] à mis en avant l’augmentation de la consommation énergétique
ramenée au mm2 pour chaque nœud technologique franchi.

On constate que la puissance dissipée a plus que quintuplé entre le nœud des 65nm et celui
des 16nm et croît exponentiellement. Cette intense consommation amène à un échauffement des
circuits par effet joule. Cet échauffement a pour effet de réduire leurs performances, voire à les
détruire, on parle alors de la crise énergétique de la microélectronique. Pour comprendre com-
ment réduire cette consommation, il faut prendre en compte l’expression de la puissance dissipée
dans un transistor, somme de deux composantes, la puissance dynamique et la puissance statique.

P = Pdynamique + Pstatique (1.1)

Avec :
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Figure 1.3 : Influence de la taille du transistor sur la consommation énergétique globale des
processeurs avec a) l’augmentation de la consommation énergétique des circuits intégrés en fonc-
tions du nœud technologique d’après [4] et b) le changement de la polarisation du MOSFET
lorsque l’on réduit V dd

Pdynamique = f ∗ Cox ∗ V dd2 (1.2)

Pstatique = Ioff ∗ V dd (1.3)

Avec, f la fréquence de fonctionnement, Cox la capacité de l’oxyde de grille, Vdd la tension
d’alimentation et Ioff le courant de fuite du transistor. La tension d’alimentation a constamment
été réduite afin de limiter ces deux composantes. Cependant, passé un certain seuil, si on continue
de réduire Vdd on change la polarisation du transistor, comme présenté sur la figure 1.3 b), ce
qui augmente Ioff et donc la puissance statique. On arrive alors à un équilibre entre Vdd et Ioff
et il devient impossible d’augmenter les performances sans augmenter la puissance consommée.

1.2.3 Les limites de la miniaturisation

La réduction des tailles des transistors pose de nombreux soucis physiques qui rendent le déve-
loppement par l’approche "More Moore" de plus en plus complexe et couteuse. Parmi ces limites,
il y a entre autres les effets à canaux courts, ou "short channel effect" (SCE). On considère un
canal comme court lorsque la longueur de ce dernier avoisine la somme des longueurs de charges
d’espace de la source et du drain Lc ≈WD +WS . Avec :

WD = WS =

√
2 ∗ εSi ∗Ψbi

q ∗NA
(1.4)

Avec εSi la permittivité du silicium et NA la concentration d’atomes accepteurs. Pour de
mêmes niveaux de dopages de source et drain, avec Ψbi le potentiel entre la région p et la région
n définit par :

Ψbi ≈
kT

q
ln(

NDNA

n2
i

) (1.5)

Lorsque la longueur du canal est inférieure à ces régions, des effets comme l’abaissement de
potentiel par le drain ou les interactions de surface commencent à apparaitre.
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1.2.3.1 L’abaissement de potentiel par le drain, ou DIBL pour "drain induced
Barrier lowering"

Lorsque les dimensions du canal deviennent de l’ordre des zones de charge d’espace des source
et drain, celle-ci vont provoquer un abaissement de la barrière de potentiel du canal. Un élec-
tron (pour un n-MOSFET) pourra alors franchir la barrière de potentiel par simple émission
thermoïonique.

Figure 1.4 : Schéma représentant le phénomène d’abaissement de la barrière de potentiel par le
drain

Le schéma de la figure 1.4 montre la variation de la bande de conduction lorsque l’on réduit
la longueur du canal. L’abaissement de la barrière du canal entraine alors une augmentation
du courant Ioff . Cet effet s’accentue davantage lorsque les zones de déplétions du drain et de la
source se rejoignent. La barrière de potentiel du côté de la source est alors éliminée et les porteurs
sont alors injectés dans le canal et collectés par le drain. Une manière de limiter ce phénomène
est d’augmenter le niveau de dopage du canal afin de réduire les zones de charges d’espace des
source et drain dans ce dernier. Bien que cette solution soit particulièrement efficace, elle a pour
effet d’augmenter la valeur de la pente sous le seuil, augmentant la tension Vth et donc, VDD.

1.2.3.2 La distribution de surface, ou "Surface Scattering"

Lorsque l’on réduit les dimensions des MOSFET, les source et drain se rapprochent et le champ
électrique VDS devient plus intense. Pour compenser cela et continuer à moduler les bandes
d’énergies du canal, il est nécessaire d’appliquer un champ électrique vertical plus intense, en
réduisant par exemple l’épaisseur de l’oxyde. Ce champ plus intense va d’autant plus influer
sur les porteurs qui traversent le canal. Ces derniers vont alors être attirés vers l’oxyde et vont
rebondir contre ce dernier, ce qui baisse leurs vitesses de dérive entre la source et le drain. Cela
peut donc se traduire par une baisse globale de la mobilité dans le canal, ce qui limite le courant
Ion.

1.3 L’approche "more than Moore"

Lorsque l’on parle de more than Moore, on désigne le fait d’utiliser des méthodes alternatives
à la miniaturisation pour améliorer les performances des transistors, telles que l’utilisation de
matériaux à forte mobilité, le changement d’architecture, etc.

1.3.1 Utilisation de matériaux alternatifs

Afin d’augmenter le courant Ion pour une même tension de grille, une solution consiste à rem-
placer le silicium par d’autres matériaux à plus forte mobilité. Parmi ces matériaux on trouve le
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germanium, le SiGe, le GeSn, des matériaux 2D comme le graphène ainsi que bon nombre d’al-
liages III-V comme l’InAs, le GaSb, etc. Le tableau ci-dessous donne quelques ordres de grandeur
des mobilités théoriques de ces matériaux. Par exemple, le germanium a des mobilités d’électrons
et de trous 3 et 4 fois plus importantes que le silicium, respectivement.

Table 1.2 : Quelques exemples de matériaux avec leurs propriétés électroniques (DLC = Dia-
mond Like Carbon).

DLC Si Ge GeSn (8% ) InAs GaSb
Groupe IV IV IV IV III-V III-V
Gap (eV) 5,5 1,12 0,66 0,55 0,35 0,72

Nature du gap Indirect Indirect Indirect Direct Direct Direct
Mobilité des électrons ( cm

2

V.s ) ≤ 2200 ≤ 1400 ≤ 3800 ≤ 3800 ≤ 40000 ≤ 3000

Mobilité des trous ( cm
2

V.s ) ≤ 1800 ≤ 450 ≤ 1900 ≤ 4500 ≤ 500 ≤ 1000

À ce titre nous pourrions nous demander pourquoi les matériaux avec les mobilités les plus
importantes ne sont pas utilisés par défaut. Il y a trois raisons majeures à cette question. Pre-
mièrement, le coût de revient d’un wafer de silicium est beaucoup moins important. En effet
le silicium se trouve à l’état brut dans la nature et est très facile à extraire, contrairement aux
autres matériaux. Ajoutons à cela sa facilité (et donc son faible coût) de croissance par le procédé
Czochralski et le silicium devient le matériau adapté à la microélectronique le plus rentable de
tous. Deuxièmement, rappelons que les valeurs montrées dans le tableau 1.2 sont théoriques.
Leurs difficultés d’épitaxie sur silicium (majoritairement dû à une importante différence de pa-
ramètre de maille) induisent des défauts (dislocations, paroi d’antiphase etc.) qui réduisent très
fortement leurs mobilités. À titre de comparaison, la plus haute mobilité d’électrons obtenue
pour une couche d’InAs est de 27800cm2/V s sur substrat de silicium [5]. Enfin, le silicium s’est
imposé en tant que semi-conducteur de base grâce à son oxyde extrêmement simple à croître et
d’excellente qualité. En effet les oxydes d’autres matériaux (comme l’oxyde de germanium) sont
en général de mauvaise qualité. L’oxyde de grille étant crucial pour avoir d’un bon contrôle des
transistors, tous les matériaux autres que le silicium demandent beaucoup de développement des
techniques de dépôt de diélectriques. C’est majoritairement pour ces trois raisons que le silicium
s’est imposé dans le monde de la microélectronique. Cependant, d’importants progrès en termes
d’épitaxie et de dépôt de high-k ont permis le développement de dispositifs performants à base
de ces matériaux, notamment le SiGe, déjà adopté par l’industrie.

1.3.2 Les dispositifs à faible inverse de pente sous le seuil

Nous l’avons vu plus haut, réduire la tension d’alimentation semble être l’approche la plus opti-
male pour réduire la puissance dissipée globale d’un transistor. Cependant, cette approche induit
une augmentation du courant de fuite, Ioff , qui augmente la puissance statique dissipée. Cela
est directement lié à l’inverse de la pente sous le seuil (noté SS pour subthreshold swing), c’est
à dire, la tension nécessaire à appliquer sur la grille pour gagner une décade de courant. Dans
les MOSFET la limite basse de cette pente est de 60 mV/dec et provient de la limite de trans-
port des porteurs dans le canal pour former la couche d’inversion. En revanche, si l’on change le
mécanisme de transition d’état du transistor, il est possible de s’affranchir de cette limite. Ainsi,
de nouveaux types de dispositifs, tels que les transistors à effet tunnel, ont été imaginés pour
passer sous la barre des 60 mV/dec. Nous allons en présenter quelques-uns avec leurs avantages
et inconvénients, puis nous présenterons le transistor tunnel plus en détail.

1.3.2.1 Le transistor à ionisation par impact (IFET)

Le transistor à ionisation par impact, ou IMOS, utilise l’effet avalanche pour générer une grande
densité de courant très rapidement. Le dispositif est composé d’une diode p-i-n polarisée en

Page 8



Section 1.3 Chapitre 1

inverse à la limite de la tension de claquage. La partie intrinsèque n’est que partiellement recou-
verte d’une grille du côté du drain. Lorsque la grille est polarisée, la courbure de bande du canal
proche de la source est assez importante pour mener à une ionisation par impact et ainsi générer
une paire électron-trou. L’électron ainsi généré va également pouvoir générer une autre paire par
le même mécanisme et ainsi de suite. Cela mène à une réaction en chaine qui augmente expo-
nentiellement le nombre de porteurs et donc fournit un fort courant dès la première ionisation.
Cela permet de réaliser des transistors avec des pentes sous le seuil extrêmement faibles, comme
présenté en figure 1.5, ou une équipe a obtenu une pente sous le seuil de 0,25 mV/dec.

Figure 1.5 : Exemple de caractéristiques obtenues sur un transistor à ionisation, tiré de [6]

La contrepartie majeure de ce dispositif réside dans la tension importante à appliquer sur la
jonction pour amener la diode à la limite du claquage. En effet, sur l’exemple présenté, l’effet
avalanche commence à se produire à partir de -4V et fournit beaucoup de courant à partir de
-6V. On se trouve donc bien au-delà des spécifications de la microélectronique. Ces dispositifs
restent néanmoins très utilisés pour réaliser des détecteurs.

1.3.2.2 Les transistors à capacités négatives (NC-FET)

Un transistor à capacité négative marche exactement de la même manière qu’un transistor FET.
La différence majeure provient du fait qu’une couche d’un matériau ferro électrique (par exemple
du HZO, pour (Hf0,5Zr0,5)O2) est insérée dans l’oxyde de grille. Ce dernier va se comporter
comme une capacité négative. Cela aura pour conséquence d’augmenter le potentiel de surface au-
delà de la tension de grille. Ce phénomène permet des polarisations très efficaces des transistors
et permet de passer sous la barre des 60 mV/dec. Des transistors NCFET avec des pentes
sous le seuil sous 60mV/dec ont déjà été démontrés expérimentalement [7, 8]. Cependant le
développement technologique est complexe et il reste beaucoup de recherche à fournir si l’on
souhaite un jour adapter cette technologie à la production industrielle.

1.3.2.3 La combinaison du TFET et du NC-FET, le NC-TFET

La pente sous le seuil est définie comme étant la dérivée du courant par rapport à la tension de
grille tel que :

SS =
∂ log10Ids
∂ Vg

(1.6)

Cependant, dans le cadre d’un transistor à capacité négative, le potentiel de surface Φs

n’évolue pas linéairement avec Vg, il faut donc décomposer cette expression en deux termes :

SS =

(
∂ log10(Ids)

∂ Φs

) (
∂ Φs

∂ Vg

)
(1.7)
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Ici, le premier terme est un terme de transport qui représente la quantité de courant pouvant
être injecté en fonction du potentiel de surface du canal. Le second terme représente l’efficacité
qu’a la tension Vg à moduler le potentiel de surface. Dans un MOSFET classique, le premier terme
est limité par la conduction des porteurs dans le canal et le second terme est limité par la chute
de tension dans les différentes capacités présentes. Pour surpasser cette limite, les transistors
tunnel améliorent le premier terme en utilisant le mécanisme d’injection par effet tunnel, tandis
que les transistors à capacité négative améliorent le second terme en amplifiant le potentiel de
surface à l’aide de matériaux ferro électriques. Ainsi, il est tout à fait possible de combiner ces
deux principes pour améliorer davantage les performances des transistors. C’est sur ce principe
que certaines équipes [9, 10, 11] ont pu atteindre de bonnes performances de transistors tunnel.
Cependant, le développement technologique des tunnels FET et des NC-FET est extrêmement
complexe et combiner les deux technologies revient à s’exposer aux difficultés de réalisation de
chacune de ces approches.

1.4 Le tunnel FET

Cette partie est dédiée au transistor à effet tunnel. Ici nous décrirons son fonctionnement, la
problématique à laquelle il fait face et les différentes options pour y répondre.

1.4.1 Structure et principe de fonctionnement

L’effet tunnel a été observé expérimentalement et décrit pour la première fois par Leo Esaki en
1958 lors de sa thèse dans des jonctions p-n fortement dopées en germanium. Ce dernier observait
un courant direct anormalement élevé sous la tension de seuil. En s’approchant de la tension de
seuil, le courant diminuait, puis ré augmentait avec le courant de diffusion. La plage où le courant
diminue avec une tension qui augmente correspond alors à une résistance dynamique négative
(la dérivée dI/dV apparait négative sur une certaine plage de Vd). Il expliqua ce phénomène
par la génération de paires électrons-trous par effet tunnel à travers la bande interdite du semi-
conducteur, ce qui augmentait le niveau de courant pour de faibles valeurs de Vd. En augmentant
Vd, les bandes de conduction et de valence ne se chevauchaient plus et le courant chutait, puis ré
augmentait à l’aide du courant de diffusion (fonctionnement classique d’une diode). Ce dernier
et L.L Chang [12] ont ensuite adapté ce phénomène en ajoutant une partie intrinsèque entre la
jonction p-n pour former un transistor. Les parties p et n correspondent alors aux drain et source
et la partie intrinsèque fait office de canal. Le canal est, comme pour un MOSFET, recouvert
d’un diélectrique et d’un métal pour former une grille et ainsi moduler les bandes d’énergie du
canal (voir schéma 1.6, exemple d’un p-TFET). Le transistor tunnel est donc une diode p-i-n
que l’on polarisera en inverse, et dont le courant Id sera modulé par la tension de grille Vg.
Lorsque la grille n’est pas polarisée, la bande de valence du canal et la bande de conduction ne
se chevauchent pas et l’effet tunnel est impossible (en supposant qu’il n’y ait pas de niveaux
profonds dans le semi-conducteur). En polarisant la grille (négativement dans ce cas), ces bandes
se chevauchent et l’effet tunnel bande à bande (noté BTBT pour "band to band tunneling")
devient possible et le transistor est considéré passant.
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Figure 1.6 : Représentation schématique d’un transistor tunnel non polarisé et polarisé.

Grâce à ce mode d’injection des porteurs, les transistors à effet tunnel ne sont pas limités par le
mécanisme de transport des porteurs dans le canal et ces dispositifs peuvent atteindre des valeurs
de pentes sous le seuil inférieures à 60mV/dec. Ce phénomène a été démontré expérimentalement
pour la première fois par J. Appenzeller et al. [13] en 2004, où ils ont atteint une pente sous le
seuil de 40 mV/dec. En 2011, A.M Ionescu et H. Riel [14] ont démontré que la co-intégration
de TFET avec la technologie CMOS pourrait réduire de manière significative la consommation
énergétique des circuits basse consommation. C’est à ce titre que le rapport de l’IRDS de 2018
a défini le transistor tunnel comme l’un des candidats émergeant le plus prometteur pour de
futures applications logiques.

Figure 1.7 : Exemple de caractéristiques Id-Vg de différents transistors, tiré de [14] et b) Esti-
mation des meilleurs candidats pour de futures applications logiques basse consommation d’après
l’IRDS 2018.

En somme, le transistor à effet tunnel à l’air tout désigné pour remplacer le MOSFET. Si
ce n’est pas déjà le cas, c’est parce qu’il souffre d’un très faible courant passant, Ion, comparé à
ce dernier. Le tableau 1.3 regroupe les caractéristiques nécessaires aux futurs dispositifs pour de
futures applications CMOS.

D’après le rapport de l’IRDS 2018, un minimum de 1 à 10 µA/µm est requis pour des
applications basses consommations. Le meilleur résultat à ce jour est proposé par E.Memisevic
[15] avec un courant de 67 nA/µm avec une pente sous le seuil de 48 mV/dec dans un nanofil
hétérostructuré InAs/GaAsSb/GaSb à grille enrobant. Ils ont également obtenu un dispositif
présentant un courant de 10 µA/µm, mais avec une pente sous le seuil dégradée.
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Table 1.3 : Tableau regroupant les majeures caractéristiques attendues pour les futurs dispositifs
CMOS d’après l’IRDS 2018 "More Moore".

Vdd (V) SS (mV/dec) Ion (µA/µm) Ion(µA/µm)
(Ioff = 10 nA/µm) (Ioff = 100 pA/µm)

2020 0,7 78 853 483
2022 0,7 82 911 495
2025 0,65 80 820 390

La difficulté majeure à surmonter pour rendre le transistor tunnel viable est donc l’association
d’un fort courant Ion et d’une faible pente sous le seuil (idéalement sous les 60 mV/dec).

1.4.2 Influence du matériau sur l’effet tunnel

L’expression du courant dans un transistor à effet tunnel peut être approximée à la probabilité
d’un effet tunnel bande à bande et est défini par l’expression, définie d’après le modèle de Hurkx
et Klaassen [16] :

Ion ' exp

[
− 4λ

√
2m∗.E

3/2
g

3qh(∆Φ + Eg)

]
(1.8)

Avec λ qui correspond à la longueur d’écrantage (nous la décrirons plus en détail en partie
1.4.3), m∗ la masse effective des porteurs, Eg le gap du matériau, q la charge élémentaire et h
la constante de Planck. On remarque que le gap du matériau joue un rôle important sur l’effet
tunnel. En effet plus ce dernier est petit, plus la probabilité d’un effet tunnel sera importante.
Ce phénomène a largement été démontré [17, 18, 19]. C’est majoritairement pour cette raison
que les meilleurs résultats pour des dispositifs TFET sont obtenus avec des matériaux à faible
gap comme les alliages III-V. C’est également pour cette raison que nous avons choisi d’étudier
l’alliage germanium-étain. En effet, comme précisé dans le tableau 1.2, il possède un très faible
gap (entre 0,66 eV et 0,35 eV en fonction du pourcentage d’étain).

1.4.2.1 L’utilisation d’hétérostructures pour l’optimisation du TFET

Il serait donc préférable d’utiliser un matériau à faible gap pour augmenter le courant des tran-
sistors à effet tunnel. Cependant, l’intérêt majeur de ces dispositifs réside dans leur potentielle
utilisation pour des systèmes basse consommation. Or, nous avons vu que la consommation
dépend à la fois de la tension d’alimentation, Vdd, et du courant de fuite, Ioff . L’utilisation
de GeSn pour toute la structure reviendrait effectivement à augmenter Ion, mais augmente-
rait également les courants de fuite. En effet, les courants de fuite sont dus au mécanisme de
génération-recombinaison SRH, lui-même dépendant des porteurs intrinsèques, ni définis par la
relation :

ni =
√
Nc.Nv.exp

[
−Eg

2kT

]
(1.9)

Avec Nc et Nv les concentrations d’états dans les bandes de conduction et de valence, respec-
tivement. On remarque que plus le gap est faible, plus la concentration de porteurs intrinsèque
est élevée, et donc, que les courants de fuites sont plus importants. En plus de cela, le TFET
est par nature ambipolaire, contrairement au MOSFET. En effet, l’effet tunnel peut tout à fait
se produire entre le canal et le drain lors d’une polarisation inverse sur la grille (voir figure 1.6).
Une solution pour réduire ces phénomènes au maximum est d’utiliser des matériaux de gap dif-
férents. Un matériau de faible gap pour la source, afin d’augmenter la probabilité d’effet tunnel
à la jonction source/canal et un avec un gap plus élevé pour le canal et le drain pour limiter

Page 12



Section 1.4 Chapitre 1

les courants de fuite et l’effet ambipolaire. C’est d’ailleurs le genre de structure utilisée par de
nombreuses équipes qui tentent d’atteindre de bonnes performances. Ainsi, la structure idéale
pour un TFET de type p dans notre cas serait une hétérostructure p − Si/Si/n − GeSn pour
les drain/canal/source, respectivement.

1.4.3 Influence de l’architecture sur le fonctionnement des TFET

Nous avons vu dans la partie précédente pourquoi l’utilisation d’un matériau à faible gap est
bénéfique pour les TFET. Maintenant, si on regarde l’expression régissant le courant d’un tran-
sistor tunnel (cf équation 1.8), on remarque que ce dernier dépend également d’un terme λ qui
correspond à la longueur de Debye, également nommé la longueur d’écrantage. Ce terme définit
l’efficacité de la polarisation du dispositif. Plus ce terme est petit, plus la polarisation sera ef-
ficace et plus le courant Ion sera élevé. La polarisation en elle-même dépend de la permittivité
du semi-conducteur (εsc), de l’oxyde (εox), de l’épaisseur du semi-conducteur (tsc) et de celle de
l’oxyde (tox). Cependant l’expression de λ change en fonction de l’architecture du dispositif et
est décrite par J.P Colinge [20].

Table 1.4 : Expressions de lambda en fonction de l’architecture du transistor.

Architecture Expression de lambda

Grille simple λ =

√
εsc
εox

tsc.tox

Double grille λ =

√
εsc

2.εox
tsc.tox

Quadruple grille λ =

√
εsc

4.εox
tsc.tox

Grille enrobante λ =

√√√√√2.εsct
2
ox . ln

(
1 +

2.tox
tsc

)
+ εox.t

2
sc

16.εox

On remarque que ce facteur diminue entre un dispositif à grille simple et un dispositif à deux
ou quatre grilles. De la même manière, λ est d’autant plus réduit si l’on utilise un dispositif à
grille enrobante (noté GAA pour "gate all around"). C’est principalement pour cette raison que
nous avons choisi d’utiliser des dispositifs à base de nanofils.

Figure 1.8 : Schéma représentant un transistor à effet tunnel avec les différents paramètres qui
influent sur le courant à l’état passant.

La figure 1.8 présente le schéma d’un transistor à effet tunnel avec les différents paramètres qui
influent sur le courant des transistors. L’architecture à grille enrobante améliore la polarisation
du dispositif par rapport à une architecture planaire. Le faible gap de la source augmente la
probabilité d’effet tunnel et donc le courant ION et le large gap du drain réduit le courant tunnel
du coté drain en cas de polarisation inverse. Enfin, la faible densité d’états d’interface permet une
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meilleure modulation des bandes d’énergie du canal, et donc, améliore le contrôle électrostatique
du dispositif, mais également de limiter la génération de paire électron-trou assistée par les pièges
(dite TAT pour "Trap assisted tunneling").
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1.5 L’alliage semi-conducteur GeSn

1.5.1 Introduction et propriétés électroniques du GeSn

Le GeSn est un alliage semi-conducteur de la même colonne que le silicium. G.He et H.Atwater
[21] furent les premiers à estimer ses propriétés électroniques et prédirent une diminution du gap
avec l’introduction de l’étain ainsi qu’une transition d’un gap indirect à un gap direct pour une
composition entre 11% et 15% d’étain.

Figure 1.9 : Niveaux d’énergies des vallées Γ et L prédisant une transition d’un gap indirect à
un gap direct, tiré de [22, 23]

En 2007, P.Moontragoon estima la transition indirect-direct pour une composition d’étain
d’environ 15% [22]. Puis en 2012 K. Lu Low prédit un passage pour un taux d’étain aux alentours
de 11% [23]. Enfin, en 2014 A. Attiaoui prédit cette transition aux alentours de 8% d’étain en
prenant en compte la contrainte induite sur l’alliage par l’ajout de l’étain [24]. Ce changement
de nature du gap rendit l’alliage très intéressant pour des applications opto-électroniques et de
nombreuses recherches furent alors menées.
En plus de cette transition indirect-direct, le GeSn possède une mobilité des porteurs très élevée
(cf tableau 1.2). En effet, J. Sau et M. Cohen [25] ont calculé la mobilité théorique des trous
et des électrons dans un alliage contenant 8% d’étain. Ils ont trouvé une mobilité des trous de
4500 cm2/V.s, ce qui en fait, théoriquement, le matériau possédant la plus haute mobilité pour
les trous. Toutes ces caractéristiques rendent cet alliage très intéressant pour des applications
électroniques et opto-électroniques. De ce fait, de nombreuses équipes ont étudié sa synthèse.

1.5.2 Épitaxie et stabilité du GeSn

Si le GeSn présente de nombreux avantages pour les futures applications, c’est un réel challenge
de le synthétiser et de l’utiliser. En effet, l’étain est un métal post-transition qui possède deux
arrangements atomiques en fonction de la température. En dessous de 13° C il adopte une struc-
ture diamant, comme le silicium et le germanium, et se comporte comme un semi-conducteur. On
l’appelle alors étain α, ou encore étain gris. Au-delà de 13°C, il prend un arrangement tétragonal
et on le nomme étain β, ou étain blanc. Ce comportement pose de nombreux soucis lorsque l’on
souhaite former et utiliser du GeSn.
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Premièrement, l’étain à une très faible solubilité dans le germanium à haute température
comme le montre le diagramme de phase en figure 1.10. En effet, au-delà du point de fusion de
l’étain, environ 231°C, ce dernier devient instable au-delà de 1,5% d’étain. On a à ce moment
deux phases, le germanium solide et l’étain liquide, qui auront tendance à se séparer.

Figure 1.10 : Diagramme de phase du système germanium-étain d’après [26]

Cela signifie que si l’on souhaite former du GeSn, il sera très difficile de le faire avec une tech-
nique d’épitaxie qui requiert des températures élevées. Cette faible solubilité amène également de
nombreux soucis lors de l’utilisation de couches GeSn. En effet, cette instabilité impose un cer-
tain budget thermique lorsque l’on souhaite réaliser des dispositifs (lors des recuits d’activation
par exemple). C’est notamment ce phénomène qui limite fortement la réalisation de transistors
à base de GeSn avec un fort pourcentage d’étain. En effet, la réalisation d’un transistor (de
manière classique) requiert un recuit d’activation des dopants. Cette température de recuit est
généralement bien au-delà du budget thermique imposé par l’alliage et donc, détruit ce dernier.
Deuxièmement, l’étain et le germanium ont une grande différence de paramètre de maille, de près
de 15%, avec un paramètre de maille de 5,65 Å pour le germanium et 6,49 Å pour l’étain. Cela a
deux conséquences majeures. Ça rend, encore une fois, l’alliage plus instable et donc compliqué à
réaliser. Puis, le paramètre de maille de l’alliage augmente avec l’augmentation du taux d’étain
dans ce dernier. Cela signifie que plus il y a d’étain dans les couches, plus il y aura de dislocations
lors d’une épitaxie directement réalisée sur silicium.

Pour plus de clarté, nous allons lister les avantages et inconvénients dans le tableau ci-dessous

Table 1.5 : Avantages et inconvénients du GeSn.

Avantages Inconvénients
-Mobilité électronique très élevée -Difficulté d’épitaxie

-Gap direct -Impose un budget thermique
-Faible gap (≤ 0, 66eV ) empêchant les recuits d’activation
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1.6 Conclusion du chapitre d’introduction : Objectifs et
organisation de cette thèse

Cette thèse aura pour objectif de réaliser des transistors à effet tunnel à base de nanofils GeSn
pour de futures applications basse consommation. La thèse sera composée de trois parties dis-
tinctes qui formeront les trois prochains chapitres.

Le premier chapitre sera consacré à la croissance et à l’étude des nanofils GeSn homostructu-
rés ainsi qu’à la réalisation d’hétérostructures qui serviront à la réalisation des transistors. Dans
ce chapitre nous commencerons par présenter la méthode de croissance que nous avons choisie, la
croissance de nanofils par le mécanisme vapeur-liquide-solide lors d’un dépôt chimique en phase
vapeur (noté "CVD-VLS" pour chemical vapor deposition vapor-liquid-solid). Nous présenterons
les avantages et inconvénients de cette méthode de croissance comparée aux autres méthodes
de réalisation des nanofils. Nous présenterons ensuite la croissance des nanofils GeSn puis leurs
caractérisations physico-chimiques. Nous tenterons d’expliquer les phénomènes mis en œuvre lors
de la croissance afin d’améliorer la qualité des nanofils. Nous finirons ce chapitre en réalisant et
caractérisant des hétérostructures p−Ge/GeSn/n−GeSn et p− Si/Si/n−Ge.

Le deuxième chapitre sera, quant à lui, consacré à l’étude de l’interface métal-oxyde- semi-
conducteur (MOS) sur GeSn. En effet, pour obtenir de bonnes performances lorsque l’on réalise
un transistor à effet de champ, il faut que l’interface oxyde-semiconducteur soit de bonne qualité.
Afin de contrôler la qualité des structures MOS, nous réaliserons des mesures C-V que nous éva-
luerons à l’aide d’un modèle. Nous présenterons donc ce modèle et pourquoi nous avons adopté
cette approche de caractérisation. Afin d’améliorer les capacités MOS sur GeSn, nous commen-
cerons par étudier l’effet de différents traitements chimiques dans le but de passiver la surface
du GeSn. Nous verrons pourquoi l’utilisation de tels traitements est bénéfique à la réalisation de
ces structures et nous définirons une procédure de passivation optimale. Après avoir choisi un
traitement chimique adapté, nous étudierons l’impact qu’a le diélectrique que l’on dépose sur nos
couches GeSn. En effet, pour former la grille il est courant, dans l’industrie, d’utiliser un empile-
ment de diélectriques plutôt qu’une seule couche. Nous étudierons donc comment se comporte le
GeSn lorsque l’on dépose du HfO2 et nous tenterons d’identifier le meilleur empilement possible.
Enfin, nous finirons par observer l’effet qu’à la variation du taux d’étain dans les couches sur les
performances des capacités MOS.

Le troisième chapitre sera, quant à lui, dédié à la fabrication et à la caractérisation de disposi-
tifs TFET. Pour cela nous utiliserons les hétérostructures développées dans la première partie de
cette thèse. Dans un premier temps, afin de s’assurer que les nanofils développés sont bien aptes
à servir de base pour des TFET, les niveaux de dopages de chaque partie seront étudiés. Pour
cela des mesures 4 pointes seront effectuées sur ces derniers afin de mesurer leurs résistances et
donc d’en déduire leurs dopages. Nous présenterons ensuite la méthode d’intégration des nanofils
et des problèmes qui sont survenus. Les structures seront ensuite caractérisées et comparées à la
littérature.

Enfin, nous clôturerons cette thèse par un chapitre de conclusion et de perspectives. Il aura
pour but de présenter les principaux résultats obtenus, tous chapitres confondus, puis d’offrir des
perspectives quand à la suite de cette thèse.

Page 17





Chapitre 2

Élaboration et caractérisation de
nanofils Ge1−xSnx

Nous présenterons, dans ce deuxième chapitre, les méthodes de réalisation des nanofils, et tout
particulièrement, la croissance dite "bottom-up" par le mécanisme vapeur-liquide-solide lors d’un
dépôt chimique en phase vapeur (CVD) qui a été utilisé durant cette thèse. Nous présenterons la
croissance et l’analyse physico-chimique des nanofils d’alliage Ge1−xSnx. Les nanofils sont crus
avec des précurseurs compatibles avec l’industrie de la micro électronique tels que le germane
(GeH4) et le tétrachlorure d’étain (SnCl4) au vu de leurs faibles coûts comparés à d’autres
précurseurs métallo-organiques. Pour cela, un bulleur contenant le (SnCl4) a spécifiquement
été installé sur la machine de croissance CVD. Des hypothèses concernant les mécanismes de
croissance des nanofils Ge1−xSnx et notamment de l’incorporation de l’étain dans les nanofils
seront proposées et vérifiées par des expériences complémentaires. Enfin, nous présenterons la
croissance d’hétérostructures p− Si/Si/n−Ge et p−Ge/GeSn/n−GeSn qui serviront par la
suite à la réalisation des transistors à effet tunnel.
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2.1 Méthodes de fabrication des nanofils

On distingue, en matière de fabrication de nanofils, deux approches majeures. Il y a l’approche
dite "top-down" qui consiste à graver un substrat couplé à des étapes de photolithographie pour
former des nanofils. Il est alors possible de réaliser deux types de structure, les nanofils verticaux
et les nanofils suspendus. La seconde méthode, dite "bottom-up" consiste à utiliser divers mé-
canismes de croissance permettant d’épitaxier directement des nanofils sur un substrat. Parmi
ceux-ci nous utiliserons le mécanisme vapeur-liquide-solide (VLS) pour fabriquer nos nanofils,
mais il en existe d’autres comme le mécanisme vapeur-solide-solide (VSS), etc. Nous présenterons
principalement les méthodes "bottom-up" et tout particulièrement celle que nous avons utilisée,
la croissance CVD-VLS.

2.1.1 Les méthodes d’épitaxie

Avant de présenter les différentes techniques pour créer des nanofils, il semble important de
présenter les principales méthodes d’épitaxie. En effet, l’approche bottom-up se base majoritai-
rement sur la différence de cristallisation de la matière de manière localisée. Ainsi, un même
mécanisme de croissance, par exemple la VLS, donnera des résultats totalement différents en
utilisant une méthode de croissance CVD ou une méthode d’épitaxie par jets moléculaires.

La croissance par jets moléculaires : Dite "MBE" pour "Molecular Beam Epitaxy", consiste
à évaporer, le plus souvent par effet joule, des sources solides de matériaux ultras purs de ma-
nière séparées. Ces matériaux évaporés vont alors cristalliser sur le substrat et former l’alliage
souhaité. Cette approche permet des épitaxies à de très basses températures comparées aux
autres méthodes de croissance (environ 150°C pour le GeSn contre 300°C minimum par CVD).
La méthode présente de nombreux avantages, notamment la faible température de croissance.

La croissance par CVD : pour "Chemical Vapor Deposition" avec quelques déclinaisons
telles APCVD, LPCVD ou UHVCVD pour "atmospheric pressure" CVD, "Low pressure" CVD
et "UltraHigh Vacuum" CVD. La croissance par CVD comporte beaucoup de variantes dont
la MOCVD que nous évoquerons plus bas. C’est cette méthode que nous utiliserons dans cette
thèse pour la croissance des nanofils, nous allons donc la décrire plus en détail. La technique
consiste à introduire dans une chambre de croissance des précurseurs chimiques inorganiques
qui se décomposeront sur les surfaces. Dans notre cas, ces précurseurs sont le silane (SiH4), le
germane (GeH4) et le tétrachlorure d’étain (SnCl4) qui apportent le silicium, le germanium et
l’étain. Nous utilisons également de la phosphine (PH3) et du diborane (B2H6) qui permettent
de doper les matériaux durant la croissance. Enfin, nous utilisons de l’acide chlorhydrique (HCl)
pour réduire la croissance 2D et favoriser la formation de nanofils, puis du diazote comme gaz
porteur. La plupart des précurseurs ont une enthalpie libre de formation positive, signifiant qu’ils
sont préférentiellement instables. Prenons le cas du germane, son énergie de Gibbs de formation
est de 113.4 kJ.mol−1 à température et pression ambiantes et il se décompose selon la relation :

GeH4 → Ge+ 2H2 (2.1)

Le dihydrogène et le germanium gazeux ont une énergie de Gibbs de 0 et 335.9 kJ.mol−1,
la décomposition spontanée dans le vide est donc fortement défavorisée d’un point de vue éner-
gétique. Cependant, le germanium cristallin ayant une énergie de Gibbs de formation nulle, la
réaction est alors favorable à la formation de cristaux. Ce processus est similaire pour la plupart
des précurseurs et permet la croissance de couches minces homogènes ou d’alliages.

La croissance par organométallique CVD, ou MOCVD : Ici, le principe est le même
que pour la croissance CVD, la différence réside dans les précurseurs utilisés. Dénommés orga-
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nométalliques, ils sont généralement composés d’un ou plusieurs atomes de la couche à épitaxier
liés à des chaines organiques carbonées.

Formule structurelle du germane GeH4 Formule structurelle du TMGe Ge(CH3)4.

Figure 2.1 : Différence entre une molécule inorganique et organique.

La croissance d’un matériau s’effectue à l’aide de deux précurseurs de nature différente, à
savoir un organique et un inorganique. Partons d’un substrat totalement hydrogéné. Lorsque l’on
introduit du TMGa, deux des composés méthylés (CH3) vont se lier à un atome d’hydrogène
pour former du méthane (CH4) et ainsi libérer des liaisons vacantes sur la surface. L’atome
de gallium pourra alors se lier au substrat. Une molécule inorganique (par exemple du PH3

si l’on souhaite former du GaP) pourra céder un de ces atomes d’hydrogène pour libérer la
liaison occupée par le dernier composé éthyle et ainsi former la couche mince. Étant donné
que les composés inorganiques peuvent réagir entre eux, ces derniers sont généralement en sous-
régime par rapport aux composants organiques afin d’éviter la formation d’amas et conserver une
stœchiométrie constante. L’avantage majeur de cette technique de croissance est qu’elle permet
d’atteindre d’excellentes rugosités de surface au vu de la méthode de croissance. Cependant elle
requiert deux composés différents, ce qui explique qu’elle est quasi exclusivement employée pour
la croissance de composés III-V. Il est cependant possible de faire croître des couches comportant
un seul élément [27], au prix d’une vitesse de croissance réduite.
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2.1.2 Les mécanismes de croissance "bottom-up"

2.1.2.1 La croissance sans catalyseur

La croissance de nanofils sans catalyseur est possible grâce aux précurseurs métallo-organiques.
La méthode consiste à déterminer une direction cristallographique préférentielle à la décompo-
sition des précurseurs et à se placer aux conditions limites de croissance. Ces conditions (tem-
pérature, pression, flux de précurseurs ..) ne sont pas uniques et dépendent très fortement des
matériaux que l’on souhaite faire croître ainsi que de leurs précurseurs [28].

L’image ci-contre montre un exemple de
croissance par SA-MOCVD (Selective Area
MOCVD) d’un nanofil InP. Le substrat,

initialement recouvert de SiO2 est
sélectivement gravé à certains endroits pour
retirer l’oxyde et faire apparaitre le substrat
cristallin. La croissance par MOCVD est
alors amorcée et n’est effective que sur le
substrat cristallin. Si les conditions sont

optimisées, la croissance se fera
majoritairement selon l’axe préférentiel à la

nucléation, souvent l’axe 〈111〉.

Figure 2.2 : Exemple de croissance sans catalyseur tiré de [29]

.

C’est une approche peu répandue comparée à la croissance catalysée car elle est difficile à
mettre en œuvre. Elle présente néanmoins quelques avantages non négligeables. En effet l’absence
de catalyseur métallique (souvent en or) la rend plus attractive pour une application industrielle.

2.1.2.2 La croissance catalysée

La méthode la plus largement répandue pour la croissance de nanofils se fait par le mécanisme
VLS, pour "Vapeur Liquide Solide". Mis en évidence par Wagner et Ellis [30], le principe est
d’utiliser un catalyseur qui favorisera la décomposition des précurseurs. Le catalyseur, dans la
majorité des cas de l’or, est généralement déposé soit sous forme colloïdale sur un substrat, soit
évaporé en fine couche puis démouillé juste avant la croissance.

La croissance de nanofils : Prenons l’exemple de nanofils de germanium que nous souhaitons
faire croître sur un substrat de germanium dans un réacteur CVD. Nous l’avons vu plus haut,
les précurseurs peuvent se décomposer plus ou moins aisément en fonction de l’enthalpie libre
de réaction, notée ∆rG (aussi appelé énergie de Gibbs de réaction). L’enthalpie libre de réaction
correspond à la somme des enthalpies libres de formation des produits d’une réaction, à laquelle
nous soustrayons la somme des enthalpies libres de formation des réactants :

∆rG =
∑

∆fGproduits −
∑

∆fGreactants (2.2)

Si ∆rG est négatif, cela signifie que l’énergie globale des réactants est plus élevée que l’énergie
des produits et donc que la réaction se fera bien dans ce sens. L’énergie de Gibbs de formation
se calcule à partir de l’enthalpie, de l’entropie des composés et de la température du système :

∆fG = ∆fH − T ∗∆fS (2.3)
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Ces valeurs sont généralement fournies à une température et une pression données, par
exemple 25°C, 1 ATM pour [31]. Il est cependant possible d’adapter ces valeurs à notre sys-
tème selon la formule :

∆fG(T, P ) = ∆fH +
(
CP ∗ 10−3 ∗ (T − T1)

)
−
(
T ∗

(
S + CP ∗ 10−3 ∗ ln(

T

T1
)

))
+

(
n ∗R ∗ T ∗ ln(

P

P1
)

)
(2.4)

Avec ∆fH l’enthalpie, CP la capacité calorifique, S l’entropie, T la température (en Kelvin),
T1 la température de référence, P la pression, P1 la pression de référence, n le nombre de moles
dans notre système et R la constante des gaz parfaits. Par exemple, la réaction GeH4 → Ge+2H2

passe de −116.38kJ.mole−1 à −181.53kJ.mole−1 lorsque la température passe de 25°C à 600°C,
à 18 Torr. Augmenter la température favorise donc la réaction. Mais les réactions ne dépendent
pas uniquement des énergies globales de début et de fin d’un système.

En effet, la transition d’un état à un autre
demande une énergie d’activation, le plus
souvent décrit par l’équation d’Arrhenius :

k = A ∗ e−
Ea
R∗T

Ou A est une constante et Ea représente
l’énergie d’activation.

Figure 2.3 : Schéma représentatif de l’énergie d’activation nécessaire à une réaction chimique
avec catalyseur (en rouge) et sans catalyseur (en noir).

On notera une équation analogue décrie par Henry Eyring faisant intervenir l’énergie de
Gibbs. [32]

k =
κ ∗ kB ∗ T

h
∗ e−

∆fG

R∗T (2.5)

Où k représente le coefficient de vitesse, κ le coefficient de transmission, kB la constante de
Boltzmann et h la constante de Planck. La vitesse de décomposition étant favorisée avec la pré-
sence d’un catalyseur, une quantité de matière plus importante sera absorbée par ce dernier que
par le substrat. Le catalyseur (souvent de l’or déposé par évaporation ou sous forme colloïdale)
va alors se "remplir" de germanium. Nous obtenons alors un liquide formé de deux éléments qui
peut être décrit par un diagramme de phase (montré sur la figure 2.4).

Comme nous l’avons évoqué plus haut, pour que l’effet catalyseur ait lieu, l’or doit être
liquide, ce qui n’est pas le cas à 363°C. Cependant, lorsque l’on chauffe un substrat de germanium
recouvert de colloïdes d’or, ceux-ci vont subtiliser du germanium au substrat pour atteindre un
point d’équilibre aux alentours de Au0.72Ge0.28. La nature du substrat et du catalyseur est donc
primordiale pour la croissance VLS. À ce moment, si l’on introduit du germane dans la chambre
de croissance, le catalyseur va sursaturer en germanium et ce dernier va cristalliser à l’interface
liquide-solide. La figure 2.5 nous montre les différentes étapes de la croissance.
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On remarque sur cette figure 4 zones
bien distinctes. Sous la barre

horizontale des 363°C, l’alliage est
solide, dans la zone (1) c’est un

mélange liquide or-germanium avec
des nucleïs de germanium solide, dans
la zone (2) c’est un mélange liquide
or-germanium avec des nucleïs d’or
solide, et dans la zone (3) c’est un

mélange entièrement liquide.

Figure 2.4 : Diagramme binaire du système or-germanium tiré de [33].

Figure 2.5 : Schéma représentatif de la croissance de nanofils de germanium par CVD-VLS.

Il est généralement admis que la vitesse de croissance dépend des trois phénomènes marqués
sur le schéma, à savoir (1) l’incorporation des précurseurs (2) la diffusion à travers le catalyseur
et (3) la nucléation à l’interface, avec en plus, le taux d’acheminement des précurseurs. Ces trois
phénomènes dépendent de la différence de potentiel chimique, qui est l’énergie libre de Gibbs
molaire partiel entre chaque phase [34] :

µ =

(
∂G

∂n

)
T,P

(2.6)

Où G représente l’énergie libre de Gibbs et n le nombre de mol. Plus cette différence d’énergie
entre les différentes phases est importante, plus la croissance sera rapide.

Le cas du GeSn : La croissance d’un alliage germanium-étain est particulière pour la simple
raison que l’étain ne fait pas partie de la même famille que le germanium. En effet, le germanium
et le silicium sont des métalloïdes, ce qui rend la croissance CVD-VLS de l’alliage SiGe "aisé",
tant leurs diagrammes de phase avec l’or sont très similaires. Cependant, l’étain fait partie de la
famille des métaux post-transition, et a un diagramme de phase avec l’or très différent de celui
du germanium (cf figure 2.6).

Là ou le germanium et le silicium partagent un eutectique avec l’or aux alentours de 360°C,
l’étain à un eutectique à 217°C pour une composition de Au0.06Sn0.94 et un à 278°C pour une
composition de Au0.7Sn0.3. Trois concentrations d’étain permettent un passage du solidus à
360°C, à 26%, 40% et 60% d’étain (en pourcentage atomique), dont seule la valeur à 40% tend
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Figure 2.6 : Diagramme de phase binaire entre l’or et l’étain. Les flèches rouges indiquent les
points de passage du liquidus à une température de 360°C.

vers une solidification de l’étain. En plus d’une concentration d’équilibre de l’étain plus haute,
le gradient du solidus est beaucoup moins important dans le cas de l’étain que dans le cas du
germanium. Cela signifie que la cristallisation de l’étain sera beaucoup plus lente que celle du
germanium, et donc, que son incorporation sera peu favorisée comparée à celle du germanium.

2.1.3 Conclusion sur les méthodes de croissance

Toutes ces méthodes de réalisation des nanofils présentent chacune des avantages et des inconvé-
nients. Il est difficile de les comparer, car elles sont toutes très différentes en termes de tempéra-
ture, cinétique de croissance, etc. Certaines de ces méthodes, comme la croissance sans catalyseur
par SA-MOCVD, n’ont pas encore été explorées pour la réalisation de nanofils GeSn. D’autres,
au contraire, présentent déjà des résultats intéressants en termes de taux d’étain incorporé [35].

2.2 Croissance de nanofils Ge1−xSnx

2.2.1 État de l’art

2.2.1.1 La croissance en une phase

À ce jour, l’alliage GeSn est un matériau émergeant qui a pris énormément d’ampleur dans la
dernière décennie. La base bibliographique concernant la croissance de ce matériau reste mince
comparée aux alliages III-V, et tout particulièrement lorsque l’on réduit le champ de recherche à
la croissance CVD-VLS. Il n’y a, à ce jour, que deux publications faisant état d’une croissance de
nanofils GeSn directe avec un fort taux d’étain [35, 36]. S.Biswas présente des nanofils crus par le
mécanisme superliquide-liquide-solide (SLS), contenant près de 10% d’étain. Les précurseurs uti-
lisés sont du Diphénilgermane (C12H12Ge) et de l’allyltributylstannane (C15H32Sn). Les auteurs
affirment que l’incorporation de l’étain sera favorisée pour de très fortes vitesses de croissance des
nanofils. Ainsi ils ont utilisé des catalyseurs d’or et d’alliage or-argent. Comme expliqué dans une
de leurs précédentes publications [37], cet alliage permettrait de réduire la concentration d’équi-
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libre des composés à croître dans le catalyseur et ainsi d’augmenter la différence de potentiel
chimique entre le catalyseur et le cristal selon la formule :

∆µ = kbT ∗ ln
(
C

Ce

)
(2.7)

Où C est la concentration des différents composés dans le catalyseur et Ce leurs concentra-
tions d’équilibre. D’après eux, introduire de l’argent dans le catalyseur permet de réduire cette
concentration d’équilibre, augmentant de fait la vitesse de croissance et favorisant l’incorpora-
tion de l’étain. Cependant, comme montrée dans la figure 2.7, la concentration d’équilibre du
germanium ne change que très peu avec un alliage Au-Ag, et ce, peu importe la composition, de
ce dernier.

Figure 2.7 : a)Analyses STEM et STEM-EDX d’un nanofil GeSn obtenus par S. Biswas et al.
[35] et b) Diagramme ternaire Or-Argent-Germanium, tiré de [38].

Le diagramme ternaire or-argent-germanium est bien plus complexe que celui de la figure
2.4, il présente cependant plusieurs eutectiques en fonction des compositions, tous très proches
des 80-90% d’étain. À priori, la concentration d’équilibre ne devrait pas radicalement influencer
la vitesse de croissance dans le cadre de nanofils germanium et même ralentir l’incorporation de
l’étain pour des nanofils GeSn. Nous reviendrons plus en détail à cette discussion après avoir
présenté nos résultats.

Plus récemment, M.S Seifner et al. [36] présentent une croissance CVD-VLS. De l’étain est
dans un premier temps déposé par CVD avec un précurseur Sn(N(CH3)2)2 sur un substrat de
germanium (111) à 548-573 °K (≈ 275−300C). Cet étain servira par la suite à la fois de catalyseur
et de source d’étain pour l’alliage. Le précurseur de germanium utilisé est du tert-butylgermane
(GeC4H12).

Les nanofils ainsi créés contiennent un taux d’étain d’environ 15-20 %. ils présentent cepen-
dant une forme conique, due à la dissolution de l’étain dans le nanofil, réduisant la taille de ce
dernier progressivement. De plus, ils présentent une variation de leurs tailles, provenant de la
différence de taille du catalyseur avant la croissance. Pour finir, il semble que les nanofils de trop
grand diamètre ne forment pas des nanofils verticaux, mais des structures attachées au substrat
comme montré sur la figure 2.8. L’approche reste cependant intéressante et à approfondir. En
effet, avec un apport d’étain durant la croissance pour stabiliser le diamètre des nanofils et des
catalyseurs de taille constante, il serait possible de réaliser des nanofils GeSn droits avec un taux
d’étain aux alentours de 10%.
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Figure 2.8 : Croissance de nanofils GeSn par CVD-VLS, tiré de [36]. Les images MEB présentent
des nanofils de diamètre non uniforme ainsi que certains nanofils crûs sur le plan du substrat. Les
analyses STEM-EDX révèlent la présence d’étain dans les nanofils qui augmente graduellement
selon l’axe <111> (sens de la croissance).

2.2.1.2 Structures cœur-coquille

Une structure cœur-coquille consiste comme son nom l’indique à faire croître un nanofil d’un
matériau (du germanium dans ce cas) et d’épitaxier le matériau souhaité autour de ce dernier.
Quelques équipes ont déjà réalisé de telles structures [39, 40] par CVD-VLS pour le cœur puis par
CVD pour la coquille. Meng et al. sont les premiers à avoir réalisé des structures coeur-coquille
avec environ 4% d’étain cristallin dans la coquille plus quelques nucleis d’étain sur les parois des
nanofils. Assali et al. [40] ont réalisé le même genre de structures avec un gradient d’étain allant
de 8 à 13% d’étain depuis l’intérieur de la coquille jusqu’à la surface. Grâce à cette approche, il
est possible de s’affranchir des effets limitant du catalyseur qui entrave l’incorporation de l’étain.
Cependant, il n’est pas possible de réaliser des jonctions axiales, mais uniquement radiales. Cela
n’empêche pas la fabrication de transistors, mais les étapes technologiques sont beaucoup plus
complexes que pour des nanofils à jonctions axiales.

2.2.2 Résultats expérimentaux

2.2.2.1 Le réacteur CVD

La machine utilisée pour la croissance des nanofils est une CVD faible pression de la firme
FirstNano®de la marque EasyTube™3000. Le chauffage du substrat se fait par les parois du
tube de croissance et est contrôlé par trois thermocouples au centre et à chaque extrémité du
porte-substrat. Cette méthode de chauffage est simple à mettre en œuvre, mais présente quelques
inconvénients comparées aux machines de croissance à parois froides. En effet, lors d’une crois-
sance, les matériaux épitaxiés peuvent se déposer sur les parois, affectant alors la pression partielle
des précurseurs et "contaminant" le tube pour les prochaines croissances. Ainsi, avant de lancer
une croissance de nanofils, il faut s’assurer que le tube n’est pas contaminé. Le cas échéant, il
faudrait en toute rigueur conditionner le tube pour notre croissance. Des colloïdes d’or de dia-
mètre 20, 50 et 100 nm ont été utilisés comme catalyseurs. L’avantage des colloïdes par rapport
à une couche d’or déposée par évaporation réside dans le diamètre calibré et constant de ces
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derniers, offrant une meilleure répétabilité de nos procédés de croissance. La plupart des précur-
seurs pour les croissances (SiH4, GeH4, B2H6, PH3 et HCl) sont contenus sous forme gazeuse
dans des bouteilles et sont directement acheminés par des lignes de gaz. La machine bénéficie
également de deux gaz porteurs, du dihydrogène contenu dans une bouteille et du diazote. Le
précurseur de l’étain, le tétrachlorure d’étain, est contenu sous forme liquide dans un bulleur
ajouté spécifiquement pour la croissance de nanofils GeSn. Le bulleur possède un système de
contrôle de température et de pression permettant de choisir ces derniers sur une large plage, en
fonction de la quantité de SnCl4 que nous souhaitons injecter durant la croissance. En plus de
cela, un manomètre permet de contrôler le flux d’azote passant à travers le bulleur, ce qui ajoute
une possibilité de plus pour faire varier le flux molaire de SnCl4. Par la suite, nous utiliserons
le terme "ratio" pour désigner le ratio des flux de SnCl4 et de GeH4 définit par :

R =
FSnCl4

FGeH4

(2.8)

Pour varier le ratio nous avons fixé la pression à 500 torr et nous avons fait varier la tempé-
rature du bulleur entre -20°C et 20°C et le flux d’azote entre 0 et 64 sccm.

2.2.2.2 Étude préliminaire à la thèse et choix de la pression

Avant cette thèse, un stage de fin d’études a été réalisé par Mohammed Zeghouane sur la crois-
sance de nanofils GeSn pour déterminer les conditions de croissance optimales. Il a notamment
étudié l’influence de la pression sur la cinétique de croissance des nanofils et sur l’incorporation
de l’étain. La température a été fixée à 320°C et le ratio à 0,1% (avec un flux de germane de
100 sccm). Trois croissances ont été effectuées à 4,5 Torr, 9,6 Torr et 18 Torr avec ces conditions
dont les vitesses de croissances sont 40, 70 et 125 nm/min, respectivement. L’augmentation de
la vitesse de croissance avec la pression n’est pas étonnante. En effet, l’augmentation de la pres-
sion globale a pour effet d’augmenter également les pressions partielles des précurseurs, et donc,
d’augmenter la probabilité de décomposition des précurseurs au contact du catalyseur et donc la
quantité d’atomes incorporés dans ce dernier en un temps donné. Une incorporation plus rapide
des atomes dans le catalyseur signifie une super-saturation plus rapide, et donc une vitesse de
croissance plus rapide. Des analyses dispersives en énergie des rayons X lors d’une observation
au microscope électronique à balayage (MEB-EDX) ne révèlent pas la présence d’étain dans les
nanofils. Cependant, nous observons que la quantité d’étain présente dans le catalyseur augmente
avec la pression, ce qui confirme que les précurseurs se décomposent mieux à plus haute pression.
Des analyses nano-Auger ont été réalisées sur ces nanofils pour tenter de déceler plus finement
des traces d’étain à la surface des nanofils.

4,5 Torr 9,6 Torr 18 Torr
% Sn V (nm/min) % Sn/Ge V (nm/min) % Sn/Ge V (nm/min)

Catalyseur 5,8 40 22 70 14,7 125Nanofils 0,6 0,6 1,9

D’après [35], l’incorporation de l’étain dans les nanofils GeSn est favorisée par une vitesse
de croissance plus élevée, ce qui semble cohérent avec les résultats obtenus ici. Pour la suite des
travaux, nous avons donc fixé la pression à 18 Torr.

2.2.2.3 Étude de l’influence de la température

Nous avons ensuite fait varier la température de 260°C à 440°C. Notons que 10 sccm d’HCl sont
introduits dans la chambre pour éviter le dépôt 2D à trop haute température. Nous avons suivi
l’évolution de deux facteurs à savoir la vitesse de croissance en nm/min et le tapering en nm/µ
m. Le tapering désigne le dépôt de matière 2D incontrôlé autour du nanofil lors de la croissance,
ce qui donne une forme conique et peut poser des problèmes dans le cadre de jonctions (en
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recouvrant une partie dopée au Bore par un matériau dopé à la phosphine par exemple). Pour
mesurer le tapering, nous mesurons le diamètre au pied du nanofil (D1), près du catalyseur (D2)
en nm, et la longueur du fil (L) en µm puis nous appliquons la formule :

Tapering =
D1−D2

2 ∗ L
(2.9)

La figure 2.9 présente des images MEB pour chaque température de croissance.

Figure 2.9 : a)-f) Images MEB de nanofils GeSn crûs à 260°C, 280°C, 300°C, 350°C, 370°C, et
440°C, respectivement, avec P = 18 Torr et R = 0,4%.

La figure 2.10 a) présente les vitesses de croissance et le tappering en fonction de la tempé-
rature de croissance. En dessous de 300°C, nous obtenons des structures en serpentin, indiquant
une faible incorporation des atomes dans le catalyseur. À partir de 300°C, la vitesse de croissance
évolue de manière linéaire jusqu’à 666 nm/min à 350°C et n’évolue plus par la suite. Le tapering
quant à lui commence à apparaitre à partir de 370°C. Il est possible de calculer, avec les points
où la vitesse évolue, l’énergie d’activation selon la loi d’Arrhenius :

V = C ∗ exp
(
−Ea
R ∗ T

)
(2.10)

Avec C une constante pré exponentielle, Ea l’énergie d’activation, R la constante des gaz par-
faits et T la température en Kelvin. Cette formule peut être présentée sous une forme différente,
mettant plus en évidence la méthode de calcul de l’énergie d’activation.

ln(V ) =
−Ea
R
∗ 1

T
+ ln(C) (2.11)

Il suffit alors de tracer ln(V) en fonction de 1/T et d’exprimer la pente en Ax+B. Nous
multiplions alors ce facteur A par la constante des gaz parfaits, R, pour obtenir la valeur de
l’énergie d’activation en J.mol−1.

La figure 2.10 b) présente ln(V) en fonction de 1000/T (en Kelvin). On obtient une valeur
de 72,5 kJ.mol−1. Cette valeur est bien supérieure à celle trouvée par Alexis Potié [41], de 29.3
kJ.mol−1 pour des nanofils de germanium. Nous noterons cependant que les nanofils ne sont
pas crûs dans les mêmes conditions, en effet il n’utilise pas de HCl et il se trouve à plus basse
pression (6,5 Torr). J.M. Redwing et al [42] ont trouvé une énergie d’activation de 11, 4kcal.mol−1
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Figure 2.10 : a) Évolution de la vitesse de croissance et du dépôt 2D en fonction de la tempé-

rature et b) Tracé de ln(V) en fonction de
1000

T
.

(45, 6kJ.mol−1) sur une plage de 275°C à 325°C. Cette valeur est encore une fois inférieure à la
nôtre, ce qui pourrait, encore une fois, être lié à l’absence de HCl lors de leurs croissances.

Plusieurs questions se posent à ce point. Premièrement, pourquoi la vitesse de croissance
sature à partir de 350°C à 650 nm.min−1 ? Un tel comportement suggère qu’un des mécanismes
de la VLS (Incorporation des précurseurs dans la goutte, diffusion à l’interface et/ou cristalli-
sation) serait un facteur limitant. D’après [34], le taux de cristallisation (Jcry) dépend du taux
d’incorporation (Jinc), et des potentiels chimiques du liquide et du solide (µl et µs) sous la forme :

Jcry ∝ Jincexp
(
− 1

kT (µl − µs)2

)
(2.12)

Si l’un des facteurs compris dans le terme exponentiel (Température ou potentiel chimique) en
était la cause, le changement ne serait pas aussi abrupt. cela proviendrait donc de l’incorporation,
définie selon :

Jinc ∝ Jadsexp
(
−Einc

kT

)
(2.13)

Avec Jads le flux de molécules de précurseurs absorbé à la surface du catalyseur et Einc

l’énergie d’activation pour qu’un atome soit incorporé. Encore une fois, si Einc ou la température
était le facteur limitant la transition ne serait pas aussi abrupte. À partir de 370°C, le dépôt 2D
commence à apparaitre, ce qui pourrait expliquer la limitation de la vitesse de croissance, ou
les précurseurs seraient consommés préférentiellement de cette manière. Cependant, la vitesse de
croissance n’évolue plus du tout à partir de 350°C, tandis que le dépôt 2D augmente fortement
avec la température. Si le dépôt 2D était la cause de la variation de la vitesse de croissance, ces
derniers devraient varier ensemble, ce qui n’est pas le cas. L’explication la plus logique serait donc
que la quasi-totalité du germane entrant en contact avec le catalyseur soit consommée. 350°C
serait donc la température optimale qui permet de décomposer au maximum les précurseurs au
niveau du catalyseur (mécanisme d’incorporation VLS) tout en limitant la décomposition sur les
flancs des nanofils (mécanisme vapeur-solide).

Ensuite, nous pourrions nous demander pourquoi nous observons des croissances en dessous
de l’eutectique Or-Germanium. En effet en dessous de 361°C, l’or devrait rester solide et la
croissance ne devrait pas avoir lieu. Certaines équipes ont cependant réussi à faire croître des
nanofils de germanium à très basse température, grâce à l’effet Gibbs-Thomson [43, 44]. L’effet
Gibbs-Thomson décrit un changement du potentiel chimique en fonction du diamètre du nanofil.
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La figure 2.11 présente le changement de l’eutectique or-germanium en fonction de l’effet Gibbs-
Thomson.

Figure 2.11 : Exemple de diagramme de phase Au-Ge et de l’effet Gibbs-Thomson. Les diffé-
rentes lignes représentent différents diamètres de nanofils Ge, tiré de [44].

Cependant, cette hypothèse n’est valide que pour des nanofils de très petites dimensions, et
est encore négligeable pour nos nanofils (100 nm de diamètre). Une seconde hypothèse serait que
l’ajout de l’étain dans le catalyseur modifie la cinétique de croissance. En effet, comme présenté
plus haut, l’étain est un métal post-transition et se comporte très différemment du germanium
ou du silicium en fonction de la température. Pour mieux comprendre le rôle de ce dernier, nous
avons effectué des croissances avec différents flux de SnCl4 dans le but d’incorporer différents
pourcentages d’étain dans le catalyseur.

2.2.2.4 Étude de l’influence du ratio SnCl4/GeH4

Nous avons fixé la pression et le flux de germane et nous avons fait varier le taux de SnCl4 lors
de la croissance. La figure 2.12 regroupe les vitesses de croissances mesurées de nos nanofils en
fonction du ratio PSnCl4/PGeH4 pour plusieurs températures ainsi que le tracé du logarithme de
la vitesse de croissance en 1000/T.

Les énergies d’activations calculées sont 99,7 kJ.mol−1, 85,5 kJ.mol−1, 75,5 kJ.mol−1, 60,3
kJ.mol−1 et 40,9 kJ.mol−1 pour des ratios de 0%, 0.1%, 0.4%, 1% et 2%, respectivement. Nous
remarquons que l’énergie d’activation diminue avec l’ajout de SnCl4. Pourtant, d’après la figure
2.12 a) la vitesse de croissance baisse à partir d’un certain taux de SnCl4, ce qui semble à priori
contradictoire. En observant les échantillons au MEB, nous remarquons d’importantes gravures
du substrat de manière localisée.

Le SnCl4 aurait donc deux effets sur la croissance des nanofils. À faible dose il augmenterait
la vitesse de croissance, et permet même des croissances en dessous de l’eutectique or-germanium.
Et à plus forte dose il réduit progressivement la vitesse de croissance des nanofils, et va même
jusqu’à graver le substrat, et ce, indifféremment du fait que l’énergie d’activation décroit avec
l’augmentation de SnCl4. Deux comportements si différents semblent indiquer que ces derniers
ne sont pas liés au même mécanisme, mais bien à deux phénomènes physiques différents. Nous
allons donc les traiter comme tels en commençant par étudier la décomposition du SnCl4 et
l’incorporation de l’étain dans le catalyseur.
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Figure 2.12 : a) Vitesse de croissance des nanofils GeSn pour différents ratios SnCl4/GeH4

et différentes températures et b) tracés du logarithme des vitesses de croissance en fonction de
1000/T.

Figure 2.13 : Exemple de gravures localisées avec a) 1% de SnCl4 et b) 5% de SnCl4.

2.2.2.5 Mécanisme de croissance et effet du SnCl4

D’après [31], le SnCl4 à une enthalpie de −471, 5kJ.mol−1 à 1 atm, 25°C. Si l’on calcule son
énergie de Gibbs pour nos valeurs de croissance, à savoir 18 Torr et 350°C, à l’aide de la formule
2.4, nous obtenons une valeur de −724, 5kJ.mol−1. La réaction SnCl4 → Sn + 2Cl2 à quant à
elle une énergie de 627.1kJ.mol−1, ce qui semble indiquer que cette molécule ne se décompose
pas spontanément, mais a besoin d’une étape intermédiaire ou d’un autre composé. Suivant le
même raisonnement et prenant en compte les autres composants présents dans la chambre, trois
réactions peuvent se produire.

La réaction 2.14 a en réalité peu de chance de se produire dans notre cas. En effet, le gaz
porteur est du diazote, le dihydrogène présent dans la chambre étant un produit de la décom-
position du germane, ce qui représente une faible proportion parmi tous les composés présents.
Les réactions suivantes ont cependant plus de chance d’avoir lieu. En effet, le germane étant une
molécule assez instable, il ne serait pas étonnant que les deux composés réagissent ensemble au
contact du catalyseur. Cela impliquerait néanmoins qu’une molécule de SnCl4 et une molécule
de GeH4 arrivent en même temps, au même endroit sur le même catalyseur. La réaction 2.16 est
cependant la plus probable. L’enthalpie libre de réaction est constamment négative, peu importe
la température, ce qui semble indiquer que les produits (Sn + GeCl4) sont plus stables que les
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SnCl4 + 2H2 → Sn+ 4HCl (2.14)

SnCl4 +GeH4 → Sn+Ge+ 4HCl (2.15)

SnCl4 +Ge→ Sn+GeCl4 (2.16)

Figure 2.14 : Réactions possibles du SnCl4 et leurs énergies de Gibbs (en kJ.mol−1) corres-
pondantes en fonction de la température en Kelvin.

réactifs (Ge+ SnCl4). Cela expliquerait les gravures localisées que l’on observe lorsque le ratio
SnCl4/GeH4) devient trop élevé. Peu après avoir décrit pour la première fois le mécanisme VLS,
Wagner présente un mécanisme connexe de gravure assisté par catalyseur, la SLV [45]. Il décrit
dans sa publication l’exemple de substrat de germanium [100] sur lequel des gouttelettes d’or
sont déposées. Il grave ensuite le germanium à l’aide d’HCl à 750°C pour former du GeCl4.

1. Colloïde d’or sur Germanium, lorsque l’on augmente la température, du germanium du
substrat est subtilisé pour atteindre l’eutectique (≈ 28%Ge).

2. Une molécule de tétrachlorure d’étain arrive sur le catalyseur saturé en germanium.

3. La molécule "échange" l’étain par le germanium selon la formule 2.16. La concentration
d’équilibre du germanium est alors en sous-saturation.

4. Du germanium du substrat est à nouveau subtilisé. Ainsi de suite se produit la gravure
solide-liquide-vapeur.

Figure 2.15 : Représentation schématique du mécanisme SLV.

Ce système ferait alors place à une compétition entre la croissance VLS et la gravure SLV en
fonction des flux de SnCl4 et de GeH4. Les gravures semblent commencer à partir de 0.4% de
SnCl4, puis deviennent de plus en plus importantes jusqu’à entièrement empêcher les croissances
à partir d’environ 5% de SnCl4. Considérant que l’incorporation de l’étain ne peut se faire qu’à
des vitesses de croissances élevées [35], la température et le ratio les plus optimisés semblent être
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350°C et 0.4% de SnCl4 (figure 2.12).

2.2.2.6 Rôle de l’étain dans la croissance des nanofils

Maintenant que la baisse de la vitesse de croissance et les gravures ont été expliquées, il reste à
éclaircir l’augmentation de la vitesse de croissance lorsque l’on commence à introduire du SnCl4
à faible dose. Lorsque l’on analyse un catalyseur par MEB-EDX nous constatons qu’il contient
en moyenne 40% d’or, 40% d’étain et 20% de germanium. Nous avons décrit, en partie 2.1.2.3, la
croissance VLS et présenté l’importance des diagrammes binaires Au-Ge et Au-Sn (figure 2.24).
Nous avons cependant ici un système ternaire entre l’or, le germanium et l’étain.

À 350°C, ce système trouve,
en théorie, un point d’équi-
libre pour des concentrations
de 50% d’étain, 45% d’or et
5% de germanium, autour du
point e ci-contre.

Figure 2.16 : Diagramme ternaire du système or germanium étain d’après [46]

.

Nous avons vu que la vitesse de croissance dépend de la différence de potentiel chimique
entre les différentes phases (gazeuse, liquide et solide) de notre système. Nous pouvons aisément
nous douter qu’un changement de composition de notre catalyseur modifiera énormément nos
cinétiques de croissance. Une publication de S.Biswas [47] fait état d’une augmentation de la
vitesse de croissance de nanofils de germanium lorsque de l’argent est ajouté dans un catalyseur
en or. Les auteurs démontrent que le potentiel chimique entre le(s) précurseurs et le nanofil (∆µ)
est intrinsèquement lié à la composition d’équilibre du matériau cru selon la formule :

∆µ = kT ∗ ln
(
C

Ce

)
(2.17)

Ou C et Ce sont les concentrations et concentrations d’équilibre du matériau cru, respective-
ment. La vitesse de croissance (v) étant proportionnel à [(∆µ)/(kT )]2 [48], diminuer Ce revient
directement à augmenter v. Or, si l’on considère l’étain non pas comme un métalloïde au même
titre que le germanium ou le silicium, mais comme un métal post-transition, nous pouvons es-
timer qu’il devient une part intégrante du catalyseur. D’après [46], le système Au-Ge-Sn trouve
un point d’équilibre autour de 50% d’étain, 45% d’or et 5% de germanium. Cette concentration
d’équilibre de 5% est très inférieure à celle d’un simple système binaire avec 28% de germanium
à l’eutectique. Lorsque l’on fait croitre des nanofils avec du germane et du tétrachlorure d’étain,
plusieurs phénomènes entrent en jeux et une compétition s’installe. De 0 à 0,4% de SnCl4, l’in-
corporation d’étain est bénéfique au mécanisme VLS et permet d’obtenir de plus hautes vitesses
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de croissance au-dessus de 0,6% de SnCl4, le mécanisme SLV commence à prendre le dessus
et la vitesse de croissance diminue, jusqu’à ce qu’il ne reste plus que des gravures du substrat.
Les conditions qui nous ont permis d’obtenir la plus forte vitesse de croissance sont un ratio
SnCl4/GeH4 entre 0,4% et 0,6% à 350°C, 18 Torr.

2.2.3 Techniques de caractérisation physico-chimique des nanofils GeSn

Afin de confirmer la présence d’étain dans nos nanofils, il va falloir effectuer des analyses physico-
chimiques sur ces derniers. Il existe beaucoup de techniques permettant de détecter et de quanti-
fier les éléments présents dans nos échantillons. Cependant, la taille des nanofils empêche l’utili-
sation de certaines techniques dont la résolution latérale est trop faible comme les analyses XPS,
XRD ou RBS qui ont des résolutions d’un micron carré au minimum. Parmi les techniques offrant
la résolution nécessaire nous retrouvons les analyses de raie X (SEM-EDX et TEM-EDX), ainsi
que l’analyse nano-Auger. Il est également possible d’avoir des analyses très précises par sonde
atomique tomographique (APT pour "atomic prob tomography"). Cependant l’analyse est très
complexe à mettre en œuvre et très longue à effectuer. Nous nous concentrerons donc sur les
techniques plus accessibles dans un premier temps.

2.2.3.1 Analyses MEB-EDX sur nos nanofils

La première technique d’analyse que nous avons utilisée pour quantifier le taux d’étain dans les
nanofils est l’analyse de raie X par microscope électronique à balayage. Malheureusement, cette
méthode n’a donné aucun résultat concluant lorsqu’on analysait le fil. En revanche, nous avons
détecté une forte concentration d’étain dans le catalyseur, à hauteur de 50%. Cela nous a donc
confirmé que le tétrachlorure d’étain se décomposait bien à 350 °C (ce qui n’est pas le cas du
silane).

2.2.3.2 L’analyse par nano-Auger

Nous avons largement utilisé l’analyse par nano-Auger lors de cette thèse. Le principe de fonc-
tionnement est présenté en détail en annexe A. Un des avantages de l’analyse AES réside dans la
faible énergie des électrons émis (située entre 0 et 3000 eV) qui limite le parcours libre moyen des
électrons Auger dans la matière. En effet, nous estimons qu’après 5nm d’épaisseur plus aucun
électron n’atteint la surface, et que 95% du signal provient des 3 premiers nanomètres. Cette
particularité permet de réaliser des profils en profondeur si la technique est couplée à une mé-
thode d’abrasion contrôlée. C’est dans ce cadre que l’outil que nous utilisons possède un faisceau
d’argon. La quantification des éléments après une analyse est une tâche très complexe au vu
du nombre d’interactions que les électrons peuvent subir avant d’être "éjectés" de l’échantillon
et aucun modèle, à ce jour, ne permet une quantification absolue. De plus, la quantification
ne dépend pas uniquement des paramètres physiques tels que l’énergie du faisceau, la densité
du matériau, etc.. mais également du facteur de transmission de l’analyseur, de l’efficacité du
détecteur, etc. En somme, la quantification d’une mesure nano-Auger dépend de l’état de l’ap-
pareil lors de la mesure. Pour pallier à cela, le logiciel de traitement des courbes, Multipak, nous
permet de configurer un "facteur de sensibilité" pour chaque élément qui sert à rééquilibrer la
quantification en fonction de l’état de l’appareil.

Définition du facteur de sensibilité. Trois couches minces de GeSn de référence ont été
analysées et nous ont permis de recalculer le facteur de sensibilité de l’étain. Ces couches ont été
réalisées au LETI, dans le cadre de la thèse de Joris Aubin [49]. Ces couches ont été épitaxiés sur
un substrat de silicium [100] avec un buffer de germanium de 2,5 µm. La composition de ces trois
couches a été analysée au préalable par XPS et XRD pour obtenir une mesure précise du taux
d’étain dans ces dernières. Elles contiennent en moyenne 6,6%, 9,9% et 14,7% d’étain et mesurent
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31 nm, 26 nm et 74.5 nm d’épaisseur, respectivement. Nous avons choisi d’utiliser l’énergie de
faisceau d’électrons la plus grande possible, à savoir 20 keV, afin d’avoir la meilleure résolution
possible lors de l’analyse des nanofils. L’analyse est moyennée sur une surface de 1µm2 pour éviter
tout échauffement et donc destruction du matériau lors de cette dernière. Pour graver la surface
et effectuer des profils en profondeur, nous utilisons un faisceau d’argon. Lors de l’abrasion, le
substrat va subir un échauffement et les éléments de ce dernier peuvent diffuser, et donc fausser
la mesure. Pour éviter ce phénomène au maximum, nous avons choisi d’utiliser la configuration
du faisceau la plus faible possible, à savoir 500V et 500 nA. Pour constituer un profil axial des
couches, nous avons alterné des cycles d’analyse de une minute puis d’abrasion de 20 secondes.
La figure 2.17 présente les profils en profondeur des trois couches GeSn en fonction du temps
d’abrasion.

Figure 2.17 : Profils en profondeur de l’étain présent dans les couches GeSn contenant 6, 10 et
15% d’étain. Les positions : a) correspond à la surface des échantillons, b) la fin de la couche
contenant 15% d’étain à 31 nm, c) la fin de la couche contenant 10% à 26 nm et d) la fin de la
couche contenant 6% d’étain à 74,5 nm.

Il est possible de recalculer le facteur de sensibilité selon la formule :

FSn = C ∗ FGe ∗
ISn
IGe

(2.18)

Avec FSn et FGe les facteurs de sensibilité de l’étain et du germanium, respectivement, ISn
et IGe l’amplitude moyenne pic à pic des mesures effectuées, respectivement, et C =

%Sn

%Ge
la

fraction des pourcentages de référence. En appliquant cette formule pour les trois mesures de
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référence nous obtenons des facteurs de sensibilités de 0, 191, 0, 186 et 0, 172. Nous appliquerons
donc pour les futures quantifications un facteur moyen de 0,183. Ces mesures nous ont également
permis de déterminer la vitesse d’abrasion de notre faisceau d’argon qui n’est pas connu pour le
GeSn. Ces trois couches font 74.5nm, 26nm et 31nm d’épaisseur, respectivement, ce qui représente
des vitesses de 2, 86nm.min−1, 1.73nm.min−1 et 2, 81nm.min−1. Ces deux informations nous
permettront d’analyser la composition chimique de nos nanofils, mais aussi de réaliser un profil
en profondeur pour vérifier l’uniformité de l’alliage.

Analyse Auger des nanofils GeSn : Observons dans un premier temps la composition d’un
nanofil cru à 350°C, avec un ratio de 0,4%. En appliquant les paramètres calculés précédemment,
le nanofil présente une composition d’environ 10% d’étain en surface, mais est très fortement
oxydé, ce qui fausse probablement la mesure. Nous avons donc réalisé une abrasion de 5 min
pour retirer l’oxyde natif. Après les 5 minutes d’abrasion (environ 10 nm), l’oxygène a totalement
disparu, mais le nanofil ne présente plus que des traces d’étain. La forte oxydation de surface
aurait pu justifier une surévaluation du taux d’étain de quelques pourcentages. Cependant, si
cette différence ne tenait que d’une erreur de quantification, les spectres Auger de l’étain seraient
identiques avant et après l’abrasion (de même intensité). Or, après l’abrasion, le spectre de l’étain
est présent, mais bien moins intense (cf. courbe 2.18). Cela semble indiquer que l’étain n’est pas
réparti de manière uniforme dans le nanofil et est d’autant plus présent à la surface que dans
le cœur de ce dernier. Afin de confirmer cette hypothèse, un profil radial a été réalisé sur ces
mêmes nanofils. Chaque analyse est alternée avec une abrasion de 10 secondes, ce qui correspond
à environ 0,17 nm.

Figure 2.18 : a) Spectres Auger d’un nanofil GeSn obtenus avant et après 5 minutes (≈ 10nm)
d’abrasion et b) profil radial d’un nanofil GeSn, le point "0 nm" correspondant à la surface du
nanofil.

Les nanofils présentent un enrichissement en étain à la surface qui décroit rapidement (sur
environ 3 nanomètres) pour finalement se stabiliser à quelques pour cent. Après deux nano-
mètres, l’oxygène n’est quasiment plus détecté et est considéré comme du bruit de fond. Nous
remarquons cependant que la quantification de l’étain ne subit pas de discontinuité importante
lorsque l’oxygène disparait, et que seul le germanium est sous-évalué.

2.2.3.3 Analyse STEM-EDX des nanofils GeSn

Nous avons souhaité confirmer ces résultats avec une autre technique pour nous assurer de la
présence de cette structure cœur-coquille. Nous avons donc décidé d’effectuer des analyses EDX
dans un microscope électronique en transmission (MET, ou TEM en anglais). En effet, l’ana-
lyse MEB-EDX ne permettait pas d’avoir la résolution nécessaire à la détection d’une couche de
quelques nanomètres. En revanche, un TEM permet d’atteindre la résolution nécessaire à l’ob-
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servation de telles couches. Afin d’observer directement la coquille, nous avons souhaité analyser
une section d’un nanofil selon son axe de croissance. Ainsi, nous avons dispersé des nanofils sur
un substrat de silicium, puis nous avons prélevé une partie de nanofil par faisceau d’ions focalisé.
La figure 2.19 présente une cartographie élémentaire de la répartition de l’étain dans un fil, ainsi
qu’une analyse en ligne le long de ce dernier.

Figure 2.19 : a) Cartographie élémentaire de l’étain d’une coupe d’un nanofil GeSn par STEM
EDX et b) profil radial correspondant avec quantification.

On retrouve bel et bien cette structure cœur-coquille avec un excès d’étain à la surface
des nanofils par rapport à leur cœur. Cette formation spontanée de structures cœur-coquille
semble être systématique lors des croissances de nanofils GeSn. Le taux d’étain que l’on retrouve
à la surface varie en fonction de la température de croissance et du ratio SnCl4/GeH4. La
cartographie élémentaire de l’étain (raie L) nous a permis de révéler la coquille, mais n’a pas la
définition nécessaire pour quantifier précisément l’étain à la surface et dans le cœur du nanofil.
Afin de nous assurer que l’étain observé dans le cœur du nanofil est bien présent et qu’il ne
s’agit pas d’électrons rétro diffusés, nous avons effectué le même genre d’analyse sur un appareil
spécifique aux analyses EDX. Ainsi, avec l’aide de Éric Robin, nous avons effectué d’autres
analyses STEM-EDX à l’INAC sur un microscope Titan Themis S/TEM de FEI munis de 4
spectromètres X. Les profils de concentration du Ge, Sn et O ont été déterminé à l’aide des
intensités des lignes K, L et K, respectivement, en s’appuyant sur la méthode des facteurs Zeta
[50]. Les facteurs Zeta ont été calibrés dans le même équipement, sous les mêmes conditions
d’analyses en utilisant des échantillons de références dont les compositions et les épaisseurs sont
connues. La procédure de reconstruction 3D est basée sur un modèle de reconstruction utilisant
des hexagones imbriqués. Les épaisseurs et les compositions de ces hexagones sont alors variées
pour minimiser au mieux les différences entre la simulation et la mesure [51].

La figure 2.20 présente le profil radial d’un nanofil GeSn ainsi qu’une reconstitution de sa
composition. Nous retrouvons bien une couche très riche en étain à la surface du nanofil. Nous
remarquons également que le cœur du nanofil ne contient pas, ou trop peu d’étain pour être
détecté. Néanmoins, la grande majorité du nanofil contient un certain pourcentage d’étain. La
présence d’étain plus en profondeur confirme l’hypothèse que l’étain est bien incorporé par le
catalyseur et n’est pas un dépôt 2D.

2.2.3.4 Comparaison à la littérature et mécanisme possible de l’incorporation de
l’étain

La formation spontanée de structures coeur-coquille lors d’une croissance VLS a déjà été observée,
majoritairement lors de la croissance d’alliages III-V [52, 53, 54, 55]. Les structures décrites dans
ces publications se forment toutes par dépôt 2D lors de la croissance des nanofils. En effet,
pour la majorité de ces publications, la formation du cœur-coquille provient de la cinétique de
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Figure 2.20 : a) Cartographie élémentaire d’un nanofil GeSn et b) Profil radial issu d’un moyen-
nage de la cartographie présentée et reconstruction 3D d’un nanofil GeSn.

décomposition des différents précurseurs, favorisant la croissance VLS ou le dépôt 2D. Dans
notre cas, les analyses STEM-EDX nous montrent que l’étain est bien incorporé à travers le
catalyseur, et n’est pas dû à un dépôt 2D. De plus, nous avons vu que le taux d’étain dans
la coquille dépend fortement du taux d’étain que nous avons incorporé dans le catalyseur. Un
rapport de Moutanabbir et al. [56] présente la formation spontanée d’une coquille Si0.5Al0.5 lors
de la croissance VLS de nanofils de silicium à l’aide d’un catalyseur d’aluminium. Les conditions
de formation et les résultats obtenus sont très similaires à nos croissances. L’auteur explique
que l’incorporation de l’aluminium se fait principalement par "solute trapping", un procédé qui
consiste à piéger les atomes d’aluminium dans la maille cristalline du silicium à l’aide de grandes
vitesses de solidification. Pour la suite de cette section, nous appellerons "soluté" l’élément qui
est incorporé (l’étain pour nous et l’aluminium pour [56]). Si les vitesses sont assez élevées, alors
un certain pourcentage du soluté, va être piégé dans le solide, formant un alliage métastable. Ce
pourcentage est défini à l’aide d’un "coefficient de partition", noté k, qui correspond au ratio du
soluté entre la phase liquide et solide. D’après [57], il est défini par :

k(V,X∗L) =
(1− V 2/V 2

D)ke + V/VDI

(1− V 2/V 2
D)[1− (1− ke)X∗L] + V/VDI

(2.19)

Avec V la vitesse du front de solidification, X∗L la concentration du soluté à l’interface li-
quide/solide, VD la vitesse de diffusion du soluté dans le liquide, VDI la vitesse de diffusion à
l’interface et ke le coefficient d’équilibre de distribution atomique entre les phases, défini par :

ke = exp(− ∆µ′

R ∗ T
) (2.20)

Avec R la constante des gaz parfaits et ∆µ′ la différence de potentiel chimique entre les deux
phases :

Page 39



Chapitre 2 Section 2.2

Ce modèle [57, 58, 59] prédit un piégeage des atomes hors équilibre pour des vitesses très
élevées, de l’ordre de plusieurs mètres par seconde. Sachant que la croissance de nanofils par VLS
a des vitesses de l’ordre de la dizaine de nanomètres par seconde, nous pourrions penser que ce
phénomène ne devrait pas permettre l’incorporation hors équilibre du soluté au-delà de la concen-
tration d’équilibre. Il est cependant important de noter que ce modèle décrit la solidification d’un
alliage avec une stœchiométrie donnée et un front de solidification infini (autrement dit, dans le
bulk). Or, la croissance de nanofils à l’aide du mécanisme VLS ne répond pas à ces conditions. O.
Moutanabbir et al. [56] explique que l’incorporation de l’aluminium dans les nanofils de silicium
provient d’une forme de solute trapping assisté par deux différences majeures. Premièrement,
que la géométrie des nanofils impose des conditions limites à l’interface solide-liquide-gazeux
(appelé TPB pour "triple phase boundarie", ou TPL pour "triple phase line") qui ne sont pas
prises en compte par ces modèles. Puis, que la solidification dans le cadre d’une croissance VLS
ne se déroule pas qu’en une seule phase, comme pour la solidification d’un alliage, mais en deux
phases [60]. Dans un premier temps, un temps d’incubation est nécessaire pour que le catalyseur
entre en sursaturation, puis une monocouche peut se former à l’interface. En se basant sur leurs
résultats expérimentaux et en adaptant les équations ci-dessus, les auteurs trouvent un temps
d’incubation de 0.75 seconde et un temps de formation d’une monocouche de 7 nanosecondes.
Pour un diamètre moyen de 100 nanomètres, cela signifie que le front de solidification avancerait
à une vitesse de plus de 10 mètres par seconde. Cela peut expliquer l’incorporation uniforme
de l’aluminium dans leurs nanofils (qui est d’environ 4%) mais pas la coquille qui contient 50%
d’Al. L’auteur émet l’hypothèse que le piégeage des atomes à la TPB est plus favorable, car il
y a moins de sites voisins, et donc, une meilleure liberté stérique, favorisant la solidification du
soluté.

2.2.3.5 Hypothèse concernant la formation cœur-coquille.

En admettant que l’incorporation de l’étain se fasse bien par un phénomène de solute trapping,
trois facteurs peuvent agir sur le taux d’atomes piégés. La vitesse de solidification du germanium,
la différence de potentiel chimique et la concentration d’étain à l’interface liquide-solide. La
formation d’une structure cœur-coquille implique qu’au moins l’un de ces trois facteurs ne soit
pas constant le long de l’interface. Nous avons vu plus haut que le catalyseur a une proportion
égale d’or et d’étain. Or, à 350°C le système or-étain est à l’équilibre avec environ 37% d’étain
comme le montre le diagramme de phase 2.24. Nous pouvons alors aisément imaginer que le
catalyseur ne soit pas homogène pendant la croissance et que plusieurs phases se forment. La
structure coeur-coquille suggère que la zone du catalyseur proche de la TPB est un endroit très
riche en étain. Cela signifierait que toute la surface du catalyseur sera enrichie en étain et que le
centre de ce dernier serait de l’ordre de 37% d’étain comme représenté sur la figure 2.21.

Cette hypothèse parait cohérente car l’étain possède une tension de surface inférieure à celle de
l’or (0.6j/m2 pour l’étain contre 1, 27j/m2 pour l’or [61]). Cette configuration réduirait l’énergie
totale du catalyseur comparée à un catalyseur totalement homogène. Une analyse STEM EDX
du catalyseur révèle la répartition de l’étain dans ce dernier. Nous remarquons que la surface du
catalyseur est bien plus riche en étain que le cœur. Cela ne prouve pas que le catalyseur adopte
cette configuration sous forme liquide durant la croissance. Nous pouvons cependant penser que
la phase pauvre en étain (le cœur du catalyseur) se solidifie avant la coquille d’étain pendant
la descente en température en fin de croissance, et donc, que cette structure est une image de
la distribution des éléments durant la croissance. Le facteur majeur de l’incorporation de l’étain
serait donc le pourcentage d’étain présent à l’interface liquide-solide. Cette hypothèse semble
cohérente avec la littérature présentée plus haut [35, 36]. En effet, leurs catalyseurs contiennent
un fort pourcentage d’étain. Nous avons donc décidé de nous acquitter de l’or et de faire croître
des nanofils avec des catalyseurs d’étain.

Page 40



Section 2.2 Chapitre 2

Figure 2.21 : a) Schéma de l’hétérogénéité du catalyseur durant la croissance, avec la formation
cœur-coquille qui en résulte. b) Analyse HAADF-STEM EDX révélant la coquille riche en étain
du catalyseur après croissance.

2.2.4 Utilisation de couches d’étain comme catalyseur

Comme l’utilisation de SnCl4 entraine la désorption du germanium par le mécanisme SLV, nous
ne pouvons pas en introduire en grande quantité dans la chambre et donc dans le catalyseur. Nous
avons donc tenté de remplacer les colloïdes d’or par des couches d’étain démouillées qui feront
office à la fois de catalyseur et de source d’étain pour les nanofils. Nous avons commencé par
déposer une couche d’étain d’une épaisseur de 7 nm sur un substrat de silicium [111]. Cependant,
après les premières croissances, la surface de nos échantillons apparait sans traces d’étain avec
de rares nanofils (2.22, image de gauche). Comme l’étain a une tension de surface bien plus faible
que l’or, nous avons pensé que ce dernier perlait et se déplaçait sur le substrat lors de l’étape
de recuit. Il suffirait alors que l’échantillon soit très légèrement penché pour que tout l’étain se
déplace sur le porte substrat. Nous avons donc ajouté un flux d’HCl de 10 sccm durant la montée
en température et le recuit afin de créer des liaisons chlorées à la surface du substrat de silicium,
piégeant l’étain sur sa position initiale (2.22, b) ).

Figure 2.22 : Démouillage des couches d’étain de 7nm déposées sur substrat de silicium [111]
a) sans addition de HCl et b) avec addition de HCl.
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Après l’optimisation des conditions de démouillage, nous avons effectué une croissance dans
les conditions des meilleures croissances obtenues, donc à 350°C, une pression de 18 torr et un
ratio de 0,4% d’étain. Nous remarquons sur l’image MEB 2.23 des croissances de petits nanofils
de longueurs variables. L’analyse Auger de ces derniers révèle une nette différence d’incorporation
de l’étain dans le cœur des nanofils. En effet, là où les nanofils crus avec des colloïdes d’or avaient
seulement une coquille riche en étain de quelques nanomètres (≈ 3 nm), les nanofils crus avec
une couche d’étain présentent encore de l’étain après 10 nanomètres. De la même manière que
pour les croissances à partir de colloïdes, nous remarquons une coquille plus riche en étain en
surface. Nous remarquons également que les nanofils ont un léger tapering. Cela signifie que la
décomposition du SnCl4 dans le catalyseur est trop faible (voir inexistante) pour compenser
l’étain qui est incorporé dans les nanofils. Cela expliquerait que les nanofils aient tous une taille
différente. En effet, lorsque l’étain du catalyseur est entièrement consommé la croissance VLS
s’arrête. La taille des nanofils dépendrait donc du volume initial du catalyseur.

Figure 2.23 : a) Croissance de nanofils GeSn et b) profil radial Auger correspondant avec une
couche d’étain démouillé à 350°C et un ratio SnCl4/GeH4 de 0,4%.

Afin d’observer l’effet de la température sur la vitesse de croissance des nanofils dans ces
conditions, nous avons déposé par évaporation une couche d’étain de 30 nanomètres pour éviter
que le catalyseur ne s’épuise. Nous avons également réalisé une croissance sans SnCl4 pour éviter
de ralentir la croissance à cause du mécanisme SLV, puis nous avons fait varier la température
de 250°C à 450°C.
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On remarque dans un premier temps que la croissance de na-
nofils n’est pas systématique. En effet, à 250°C nous obtenons
des îlots de 30 à 200 nanomètres de diamètre. À 300°C, nous
observons les mêmes structures avec quelques croissances de
nanofils de très faible diamètre (de l’ordre de 10 nanomètres).
À 350°C nous observons le même phénomène avec des na-
nofils plus larges, avec un diamètre variant de 20 à 50 na-
nomètres. Enfin, à 400°C nous observons beaucoup de crois-
sance de nanofils avec un fort dépôt 2D de germanium, dépôt
encore plus présent à 450°C, empêchant toute croissance de
nanofils. La croissance sous l’eutectique pour de faibles dia-
mètres de nanofils a déjà été observée [44, 62, 63] et a été as-
sociée à l’effet Gibbs-Thomson. Nous remarquons un change-
ment de diamètre des nanofils en fonction de la température
de croissance. Cependant, nous nous trouvons au-dessus de
l’eutectique Ge-Sn (232 °C). De plus, l’effet Gibbs-Thomson
n’explique pas la formation de tels agrégats à basse tempéra-
ture, cela implique donc qu’un autre phénomène entre en jeu.
Ces différences morphologiques peuvent s’expliquer grâce au
diagramme de phase Germanium-étain (Figure 2.24). L’al-
liage a un eutectique à 99.84% d’étain à 232°C, signifiant
que le germanium a une concentration d’équilibre extrême-
ment basse dans l’étain liquide (� 1%) à basse température.
Lorsque la température augmente, la concentration d’équi-
libre augmente également pour atteindre environ 3% à 350
°C. Si nous considérons ∆µLS = kT ∗ ln(C/Ce), lorsque Ce

tend vers 0, ∆µLS tend vers l’infini. Cela signifie que si la
température de croissance est basse (<350 °C), la différence
de potentiel chimique entre la phase liquide et solide sera
tellement grande que le germanium va cristalliser quasi ins-
tantanément. Cette cristallisation ultrarapide va alors for-
mer des îlots de taille nanométrique, ou autrement dit, des
boites quantiques. La formation de boite quantique à partir
de couche liquide a déjà été observée dans le cas de crois-
sance de GaN [64], mais jamais dans le cas de GeSn. Au
contraire, lorsque la température augmente, la différence de
potentiel chimique baisse et la croissance VLS classique de-
vient possible. Nous avons effectué des analyses EDX sur les
îlots à 250 et 300 °C et sur les nanofils à plus hautes tempé-
ratures. Nous trouvons en moyenne 12 à 15% d’étain à 250
°C, 8 à 10% à 300 °C, 3 à 5% sur les nanofils crûs à 350 °C,
valeur en accord avec l’analyse Auger, figure 2.23. Aucune
trace d’étain n’est détectée à 400 et 450 °C.

T=250 °C

T=300 °C

T=350 °C

T=400 °C

T=450 °C

Schmidt et al. [65] ont étudié la croissance et la thermodynamique de nanofils de silicium pour
plusieurs types de catalyseur, dont l’étain. Ils classent les différents métaux en classes A, B et C.
La classe A étant définie comme "Au-like catalyst" comme l’aluminium ou l’argent. La classe B
pour les catalyseurs à faible solubilité, comme l’étain, le gallium, le zinc, etc. et la classe C qui
forme des silicide comme le titane, le palladium, etc. D’après eux, l’étain aurait une tension de
surface trop faible pour que le mécanisme VLS puisse avoir lieu de manière stable. La condition
sur la tension de surface du catalyseur est définie par :
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Figure 2.24 : Diagramme de phase Ge-Sn d’après [26]. L’insert représente un zoom de la phase
riche en étain.

αl <
αs√

2
(2.21)

Richard T. et all [66] ont calculé la tension de surface du germanium pour plusieurs orienta-
tions. Elle est de 1, 11J/m2 pour une orientation [111]. D’après l’équation 2.21 cela signifierait
que la tension de surface du catalyseur doit être supérieure à 0, 785J/m2. Pour rappel, l’or et
l’étain ont une tension de surface de 1,27 et 0,654 J/m2 [61], respectivement. L’étain serait donc
trop instable pour servir de catalyseur s’il est utilisé seul. Une solution possible serait d’utiliser
un métal supplémentaire qui permettrait d’avoir beaucoup d’étain dans le catalyseur (≥ 90%Sn)
tout en étant stable.

2.2.5 Conclusion sur la croissance de nanofils GeSn

La croissance de nanofils GeSn par CVD-VLS à l’aide de gaz disponibles industriellement tels
que le GeH4 et le SnCl4 a été étudiée et démontrée pour la première fois [67]. L’avantage ma-
jeur de l’utilisation de ce genre de précurseurs comparé aux composés métallo-organiques utilisés
dans la littérature [35, 36] réside dans le coût bien plus faible et donc bien plus intéressant pour
un transfert vers l’industrie. Nous avons également identifié plusieurs phénomènes physiques qui
influent fortement sur les cinétiques de croissance des nanofils et sur l’incorporation de l’étain.
Notamment, l’utilisation de gaz chlorés comme le SnCl4 ou l’HCl [67, 68] en trop grande quan-
tité conduit à une désorption du germanium présent dans le catalyseur. Cela conduit alors à
un phénomène connexe à la croissance VLS, la gravure SLV, qui réduit la vitesse de croissance
voir même grave le substrat. L’utilisation de SnCl4 apporte cependant beaucoup d’avantages
à la croissance de nanofils. Il permet, en incorporant de l’étain dans le catalyseur, de baisser
la concentration d’équilibre du germanium, ce qui augmente la vitesse de croissance et diminue
l’effet réservoir (qui sera discuté dans la partie hétérostructure), favorable à la réalisation de
jonctions abruptes. L’incorporation d’étain dans le catalyseur conduit également à la formation
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d’une structure cœur-coquille Ge/GeSn spontanée, que nous avons associée à un phénomène de
piégeage des atomes dans la maille cristalline du nanofil par le mécanisme de solute trapping.
L’effet de solute trapping dépend de la différence de potentiel chimique liquide-solide, de la pro-
portion d’atomes à piéger à l’interface liquide-solide et de la vitesse de cristallisation. Nous avons
émis l’hypothèse que la concentration d’étain dans le catalyseur n’était pas homogène et qu’elle
était plus importante à la surface de ce dernier. Cette in-homogénéité mène, par piégeage des
atomes d’étain lors de la cristallisation, à une structure cœur-coquille avec une forte concentra-
tion d’étain en surface. Ces résultats nous ont poussé à vérifier cette hypothèse en réalisant des
croissances avec des catalyseurs uniquement en étain. La croissance de nanofils apparaît à partir
de 350°C, avec un tapering qui est dû non pas au dépôt 2D du germanium, mais à la consom-
mation de l’étain dans les nanofils. Ces croissances ont été réalisées sans SnCl4 pour éviter la
gravure par SLV, ce qui conduit à des tailles de nanofils en fonction de la taille de leur cataly-
seur initial, ce qui empêche de calculer leurs vitesses de croissance. Une prochaine étape serait
d’ajouter un précurseur d’étain (comme le SnCl4, ou un autre moins corrosif) afin de stabiliser
la taille du catalyseur, et donc, de mieux maitriser la croissance.

2.3 Réalisation d’hétérostructures pour les transistors à effet
tunnel

Nous allons, dans cette partie, discuter de l’élaboration d’hétérostructures qui serviront de ma-
tériaux de base pour la réalisation de transistors à effet tunnel. Nous aborderons tout d’abord
la croissance des hétérostructures ainsi que leurs caractérisations morphologiques. Nous notons
que la structure optimale pour un TFET à base de nanofils IV-IV serait composée d’un drain
en silicium faiblement dopé p (≈ 1017at.cm−3) et d’une source en GeSn fortement dopé n
(≈ 1019 − 1020at.cm−3), cela dans le but d’avoir un transistor ambipolaire, avec un fort cou-
rant Ion et un faible courant Ioff . Cependant, nous avons vu précédemment que le GeSn voyait
ses conditions de croissance optimum aux alentours de 350°C, alors que le silicium a une tem-
pérature de croissance bien plus élevée, aux alentours de 600°C. Cette incompatibilité entre les
températures de croissance de ces deux matériaux rend la réalisation de ce type de structure très
difficile. Dans la suite de ce chapitre nous avons décidé d’adopter deux structures, une structure
p− Si/Si/n−Ge et une structure p−Ge/GeSn/n−GeSn. L’évaluation des différents niveaux
de dopages sera présentée dans le chapitre 4.

2.3.1 État de l’art

Concernant la réalisation de jonctions Si/Ge par approche bottom-up, la majorité des publica-
tions font état de structures core-shell/multishell [69, 70, 71, 72, 73]. Il existe cependant quelques
équipes qui ont réussi à élaborer des jonctions silicium/germanium axiales. C.Wen & al. [74] sont
les premiers à faire état d’une croissance directe d’une jonction Si/Ge par le mécanisme VSS, à
l’aide d’un catalyseur AuAl2. L’utilisation de la VSS plutôt que la VLS leur a permis d’obtenir
des interfaces abruptes et d’utiliser la même température de croissance pour le germanium et
le silicium. La vitesse de croissance par VSS est cependant très lente, de l’ordre de quelques
dizaines de nanomètres par minute. Par la suite, S.A. Dayeh [75, 76] réalise une jonction Ge/Si
par CVD-VLS avec du germane et du silane. Pour cela, il réalise une croissance en deux temps,
avec une rampe de température de 270°C à 440°C lors de la transition Ge à Si pour permettre
à ce dernier de croître. Le majeur problème de cette approche est qu’un changement de tem-
pérature ou de pression lors de la croissance provoque un coude du nanofil. L’auteur explique
que pour éviter ce phénomène ils gardent constamment le catalyseur sursaturé, et effectue une
transition du germanium au silicium petit à petit. La conséquence majeure de cette approche
est l’obtention une jonction très diffuse entre le germanium et le silicium. De plus, comme du
germane est introduit alors que la température atteint 440°C, la partie Ge de la structure est
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fortement conique, due au dépôt 2D. Enfin, H. Geaney [77], et plus récemment X. Lu [78], ont
élaboré des jonctions plus abruptes par CVD-VLS et SLS, respectivement à l’aide de catalyseur
d’étain. Le germanium et le silicium ont une concentration d’équilibre très basse dans l’étain, ce
qui limite très fortement l’effet réservoir. Cependant, comme nous l’avons vu plus haut, l’étain
est un catalyseur instable et les nanofils résultants sont souvent difformes et ne peuvent servir
pour réaliser des transistors.

2.3.2 Croissance d’hétérostructures axiales Sip/Si/Gen

Nous commencerons par présenter la croissance de structures Sip/Si/Gen, structures qui sont la
suite logique des travaux effectués sur cette thématique au LTM (structures Sip/Si/SiGen lors
de la thèse de P.Periwal et de V.Brouzet [79, 80]).

2.3.2.1 Choix du sens de croissance

Avant de commencer la croissance de telles jonctions, il est nécessaire de choisir le sens de la
croissance. Deux arguments majeurs viennent appuyer un départ avec du silicium dopé au Bore
plutôt qu’un départ en germanium dopé au phosphore :

1. Le précurseur que nous utilisons pour doper le silicium est le diborane. Ce dopant est connu
pour causer de forts dépôts 2D. Si nous finissons la croissance par du silicium dopé avec du
diborane, un dépôt 2D de silicium dopé p sur la partie germanium dopée n sera fortement
probable.

2. Le passage du silicium au germanium devrait permettre une jonction plus abrupte. En
effet, P. Periwal a démontré lors de sa thèse [79, 81] que les jonctions Si/SiGe étaient plus
abrupte lorsque l’on passait du silicium au SiGe plutôt que l’inverse. Cela est lié à l’effet
réservoir. En effet, lors d’un changement de matériau, par exemple pour créer une jonction
Si/Ge, le catalyseur contient encore un pourcentage de silicium. Le catalyseur agit alors
comme un réservoir et la jonction n’est pas abrupte. Le silicium et le germanium ont une
concentration d’équilibre de 20 % et 35% dans l’or, respectivement. L’effet sera alors moins
accentué si l’on passe du silicium au germanium.

2.3.2.2 Impact d’un changement de température durant la croissance.

Ce genre de croissance est très complexe à réaliser, car les températures de croissance du silicium
et du germanium sont très différentes, 600°C et 350°C, respectivement. Nous avons deux options,
soit modifier la température durant la croissance, soit choisir une température intermédiaire.
Nous avons, dans un premier temps, tenté de changer la température de croissance de 600°C à
400°C lors du passage du silicium au germanium. La figure 2.25 présente des images MEB d’une
croissance réalisée par cette approche. La bille blanche présente à la jonction entre le germanium
et le silicium est une partie du catalyseur en or qui s’est décroché lors du changement des
précurseurs. Ce phénomène est systématique et rend les nanofils inutilisables pour la réalisation
de transistors.

Page 46



Section 2.3 Chapitre 2

Figure 2.25 : Images MEB d’une croissance p−Si/Si/n−Ge avec un changement de température
de 600°C à 400°C entre la croissance du silicium et du germanium.

Nous avons décidé de garder la même température durant toute la croissance pour éviter ce
genre de phénomène. Ainsi, nous avons effectué des croissance à une température intermédiaire,
à savoir 450°C.

2.3.2.3 Élaboration d’une homostructure p− Si/Si à 450°C

Cette partie comporte deux difficultés majeures :

• Le départ de croissance à une telle température (qui est très basse pour du silicium)

• La gestion du dépôt 2D généré par le diborane (B2H6)

Nous avons, dans un premier temps, tenté une croissance sans diborane, avec 100 sccm de
silane et 10 sccm d’HCl sur un substrat silicium [111]. Nous utilisons, comme gaz porteur, 200
sccm de diazote qui est envoyé dans la ligne d’injection, plus 800 sccm envoyé à l’arrière du tube
afin d’avoir un mélange homogène dans la chambre. Après 10 minutes, nous n’avons observé
aucune croissance. Nous avons donc tenté de démarrer par une partie SiGe pour amorcer la
croissance, mais encore une fois nous n’observerons que du dépôt 2D. Puis nous avons remarqué
que lorsqu’il n’y a pas du tout de dépôt 2D, les colloïdes sont totalement homogènes et ne
formaient pas deux phases séparées avec le silicium.

Figure 2.26 : Effet du diborane sur la croissance de nanofils de silicium avec a) un colloïde
encapsulé et b) un nanofil avec un fort dépôt 2D et deux départs SiGe encapsulés.

Nous en avons déduit qu’ils n’ont pas subtilisé de silicium au substrat et sont restés solides
durant la croissance. Nous avons donc ajouté une étape de recuit à 700°C de 15 minutes avant la
croissance afin que les colloïdes puissent atteindre leur eutectique avec le silicium plus aisément.
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Le recuit a effectivement permis la croissance des nanofils. Après le départ SiGe, nous avons retiré
le germanium et ajouté du diborane pour croître la partie p−Si. La plupart des croissances étaient
soit encapsulées dans une coquille, soit étaient sujettes à un dépôt 2D extrême (comme montré
en figure 2.26). Dans ce cas, le dépôt 2D n’empêche pas de réaliser des dispositifs, cependant,
l’encapsulation des colloïdes en grand nombre va poser des soucis. En effet, si la densité de
nanofils sur le substrat est trop faible, il sera très compliqué, de les disperser sur un substrat
isolant avec une densité convenable pour les étapes technologiques qui suivent. Afin de pallier
ce problème, nous avons décidé de commencer la croissance sans diborane, puis de l’ajouter
progressivement au cours de la croissance (voir figure 2.27).

Suivant cette approche, les colloïdes ne se
feront pas encapsuler avant le départ de la
croissance et le nanofil devrait avoir un

dopage acceptable à la jonction. Nous avons
représenté le dopage du silicium de la sorte
pour illustrer l’effet réservoir du catalyseur.

Figure 2.27 : Schéma représentatif de la stratégie de dopage du silicium pour éviter l’encapsu-
lation des colloïdes.

Après ajustement des précurseurs, nous obtenons une structure optimum pour des flux de
100 sccm de silane, 70 sccm d’HCl et une rampe de 0 à 40 sccm de diborane. Pour la partie
intrinsèque, nous avons simplement arrêté le flux de diborane et réduit le flux d’HCl de 70 à 30
sccm. Nous avons, à ce stade, une structure p− Si/Si.

2.3.2.4 Élaboration de nanofils Ge dopé au phosphore à 450°C

La croissance d’un nanofil en germanium à cette température sans dépôt 2D est un gros défi. En
effet, K. Guilloy et al.[82] ont étudié la croissance de nanofils de germanium jusqu’à 450°C. Si on
utilise 100 sccm de GeH4, 100 sccm d’HCl ne suffisent pas à empêcher le dépôt 2D de germanium.
De plus, si le ratio HCl/GeH4 est trop élevé, nous risquons d’empêcher la croissance à cause du
mécanisme SLV. Heureusement, le précurseur que nous utilisons pour incorporer du phosphore,
la phosphine (PH3) permet également de passiver la surface des nanofils [81]. Nous avons donc
fixé les flux de germane et de phosphine à 50 sccm et à 80 sccm, respectivement, puis nous avons
ajouté 10, 40, 70 et 100 sccm de HCl. La figure 2.28 présente des images MEB de ces quatre
croissances.
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Figure 2.28 : Croissance de nanofils p−Si/Si/n−Ge sur un substrat de silicium [111] à 450°C,
4,5 torr avec 50 sccm de germane, 80 sccm de phosphine et a) 10 sccm, b) 40 sccm, c) 70 sccm
et d) 100 sccm de HCl. La partie claire proche du catalyseur correspond au germanium.

Nous remarquons dans ces conditions que 10 sccm de HCl ne suffisent pas à limiter le dépôt
2D de germanium. Nous obtenons des vitesses de croissance de 25 nm/min, 15 nm/min et 4,2
nm/min pour des flux de 40, 70 et 100 sccm de HCl, respectivement. La même étude a été
effectuée avec 60 sccm de phosphine. Dans ces conditions, il faut au minimum 70 sccm de HCl
pour empêcher le dépôt 2D de germanium. Après ajustement des temps de croissance de chaque
partie, nous obtenons les longueurs souhaitées pour l’intégration à savoir 3µ/1µ/3µ (figure 2.29,
image de droite).

Figure 2.29 : Croissance de structure Sip/Si/Gen avec a) une vue rapprochée de la jonction
Si/Gen et b) la structure complète.

Premièrement, les nanofils sont droits, sans rugosité apparente au MEB ce qui nous distingue
des structures similaires observées dans la littérature [77, 78]. La jonction Si/Gen apparait
abrupte et aucune trace d’or n’a été détectée à l’EDX. La jonction silicium-germanium ne forme
jamais de coudes et n’est jamais contaminée avec de l’or provenant du catalyseur. Cependant la
partie en germanium ne pousse pas de manière systématique et n’est présente que pour environ
50% des nanofils.
On remarque que la transition du silicium au germanium induit un léger changement de diamètre
du nanofil. nous passons de 102 nm à 118 nm, ce qui correspond à une augmentation d’environ
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15%. Ce phénomène est également observable sur les résultats des autres équipes cités plus haut
[75, 76, 77, 78] et ce, peut importe le sens de croissance. Nous pourrions associer cette augmen-
tation de diamètre du nanofil à l’augmentation de diamètre du catalyseur dû au changement
d’éléments et de leurs concentrations d’équilibre dans l’or (20% pour le silicium et 35% pour le
germanium à 450°C). Si l’on estime que le catalyseur est une sphère parfaite, son volume est
défini par :

V =

(
4 ∗ π

3

)
∗
(
d

2

)3

(2.22)

Avec d le diamètre du catalyseur. Nous pouvons alors calculer le nombre de moles d’or selon :

n =
ρAu ∗ V
MAu

(2.23)

Avec ρAu la masse volumique de l’or et MAu la masse atomique de l’or. Si nous ajoutons
à cette quantité 20% pour l’alliage AuSi et 35% pour l’alliage Au-Ge, en prenant en compte
les masses atomiques et volumiques du silicium et du germanium, nous pouvons recalculer le
diamètre du catalyseur après ajout de ces éléments. Nous obtenons 106,4 nm et 112,1 nm pour
le silicium et le germanium, respectivement, ce qui correspond à une augmentation de 5% en
passant entièrement du silicium au germanium. Le changement de taille du catalyseur ne suffit
donc pas à justifier une telle différence. Une explication complémentaire serait que le changement
de composition chimique du catalyseur induit un changement de la tension de surface de ce der-
nier, modifiant (le réduisant dans notre cas) son angle de mouillage. En effet, plusieurs équipes
ont étudié ce phénomène dans le cas de jonctions axiales de divers matériaux III-V [83, 84, 85].
Le passage du silicium au germanium provoquerait alors un léger changement dans l’angle de
démouillage du catalyseur.

Les conditions optimales de croissance des hétérostructures p− Si/Si/n−Ge sont résumées
dans le tableau 2.1, le tout à 450°C et 4,5 Torr.

Table 2.1 : Tableau récapitulant les conditions de croissance des hétérostructures p−Si/Si/n−
Ge avec 80 sccm de phosphine.

Partie SiH4 (sccm) GeH4 (sccm) HCl (sccm) PH3 (sccm) B2H6 (sccm)
SiGe 90 45 40 0 0
p− Si 90 0 70 0 0↗ 40

Si 90 0 30 0 0
n−Ge 0 50 40 80 0
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2.3.3 Croissance d’hétérostructures axiales Sip/Ge/Gen

Nous avons tenté, pour s’affranchir de l’effet réservoir et avoir une jonction abrupte entre le canal
et la source, de remplacer la partie en silicium intrinsèque par du germanium intrinsèque. Ainsi,
l’effet réservoir n’entrerait pas en compte et la transition ne se ferait qu’avec l’introduction
de phosphine. Nous sommes donc partis des mêmes conditions que pour la partie dopée au
phosphore, et nous avons retiré le flux de PH3. Malheureusement, même avec très peu de germane
(10 sccm) et beaucoup d’HCl (100sccm), nous n’avons pas réussi à limiter le dépôt 2D. La figure
2.30 montre la tête en germanium d’une hétérostructure crue dans ces conditions.

Figure 2.30 : Croissance d’hétérostructures p−Si/Ge à 450°C avec 10 sccm de germane et 100
sccm de HCl.

La croissance de germanium intrinsèque à cette température semble donc peu probable.

2.3.4 Croissance d’hétérostructures axiales p−Ge/GeSn/n−GeSn

La prochaine étape est de remplacer le matériau de la source par le GeSn. Comme les croissances
GeSn sont optimales à 350°C, nous sommes contraints de réaliser un drain en germanium. Les
conditions de croissance de la première structure sont résumées dans le tableau 2.2. Nous avons
commencé à introduire du SnCl4 pendant la croissance de la partie intrinsèque pour commencer
à charger le catalyseur en étain.

Table 2.2 : Conditions de croissance de la structure Gep/GeSn/GeSnn

Partie T (°C) temps GeH4 SnCl4 HCl Dopage
p−Ge 350 5 min 100 sccm 0 40 sccm 40 sccm B2H6

GeSn 350 2 min 100 sccm 0,4 % 20 sccm /
n−GeSn 350 5 min 100 sccm 0,4 % 20 sccm 60 sccm PH3

Les nanofils ainsi crûs apparaissent droits, avec une faible portion de ces derniers qui forment
des coudes lors du passage GeSn intrinsèque au GeSn dopé au phosphore. Les parties intrinsèques
et dopées n ne présentent aucun tapering, contrairement à la partie dopée avec du diborane, qui
présente un léger dépôt 2D de 5, 3nm/µm. Nous remarquons sur le substrat de légers dépôts avec
quelques croissances de nanofils très similaires aux nanofils crus avec des catalyseurs d’étain. Il
est tout à fait possible que l’étain se soit déposé durant la troisième partie de la croissance et
que ce dernier est fait office de catalyseur.

La structure semble convenir pour servir de base pour la fabrication d’un transistor à effet
tunnel. Les niveaux de dopages des parties GeSn dopés p, n et intrinsèques serons étudiés et
présentés dans le chapitre 4.
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Figure 2.31 : a) Image MEB d’un nanofil Gep/GeSn/GeSnn et b) du dépôt d’étain sur le
substrat durant la croissance.

2.4 Conclusion sur la croissance de nanofils

Nous avons commencé par étudier la croissance de nanofils GeSn à partir de colloïdes d’or dis-
persés sur un substrat de germanium orienté [111]. Les paramètres de croissance tels que la tem-
pérature, la pression et le ratio des pressions partielles SnCl4/GeH4 ont été systématiquement
étudiés pour améliorer l’incorporation de l’étain dans les nanofils. Les nanofils GeSn présentent
une structure cœur-coquille avec un cœur en GeSn contenant environ 1% d’étain et environ 10%
d’étain dans la coquille. Ces résultats sont à l’état de l’art et on été publiés [67]. Cette tendance
est fortement corrélée à la distribution de l’étain dans le catalyseur après croissance. Nous avons
donc émis l’hypothèse que l’incorporation de l’étain dans le nanofil dépend fortement de son taux
dans le catalyseur. Ainsi des catalyseurs d’étain ont été utilisés pour les croissances de nanofils
GeSn. Des analyses MEB-EDX sur les structures ainsi fabriquées présentent de 0 à 10 % d’étain
en fonction de la température de croissance. La détection de l’étain par MEB-EDX prouve que
l’étain est présent dans les nanofils et non pas à la surface de ces derniers. Cela tend à confirmer
l’hypothèse que le taux d’étain présent dans les nanofils dépend très fortement du taux d’étain
présent dans le catalyseur et de la température de croissance. Cependant, la croissance avec des
catalyseurs d’étain pur est complexe et mène souvent à des nanofils irréguliers, et donc difficiles
à exploiter, à cause de la faible tension de surface de l’étain. L’utilisation d’un catalyseur stable
comme l’or est donc nécessaire. Ainsi il suffirait d’introduire beaucoup plus de précurseur d’étain
lors de la croissance. Malheureusement, nous avons découvert que le SnCl4, s’il est utilisé en trop
forte proportion menait à une désorption du germanium présent dans le catalyseur par le méca-
nisme SLV et empêchait la croissance. La solution serait d’utiliser un précurseur qui ne mènerait
pas au mécanisme SLV. Une alternative au SnCl4 serait le tétrabromure d’étain (SnBr4). En
effet, la réaction SnCl4 +Ge→ Sn+GeCl4 a une enthalpie libre de réactions d’environ -25 kJ/-
mol, quasi indépendamment de la température, alors que la réaction SnBr4 +Ge→ Sn+GeBr4

a une enthalpie libre de réactions d’environ 15 kJ/mol. Cela signifie que le composé GeBr4 a
beaucoup moins de chance de se former que le composé GeCl4, et donc, que nous ne serions pas
limités en termes de précurseur d’étain. Comme pour le Chlore, le Brome serait alors évacué sous
forme gazeuse sous la forme Br2 (∆Gf ≈ 3kJ/mol) ou sous la forme HBr (∆Gf ≈ −53kJ/mol).

Enfin, nous sommes parvenus à fabriquer pour la première fois des hétérostructures axial
p−Si/Si/n−Ge rectiligne et de diamètre quasi constant par croissance CVD via le mécanisme
VLS. En effet, l’utilisation de phosphine, qui permet de doper et de limiter le dépôt 2D, rend
possible la croissance de germanium à 450°C sans dépôt 2D le long du silicium. Les structures
ainsi obtenues ne présentent pas de coudes et montrent une transition Si/Gen abrupte sur les
images MEB. des analyses complémentaires au microscope électronique en transmission pour-
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raient nous apporter des précisions supplémentaires sur cette structure (présence de dislocations,
images haute résolution de la jonction Si/Gen, analyses STEM-EDX le long du nanofil, etc.).
De la même manière, une hétérostructure p − Ge/GeSn/n − GeSn a été réalisée. Cependant,
même si le catalyseur de ces derniers révèle la présence d’étain, des analyses supplémentaires
sont nécessaires pour confirmer la présence de ce dernier dans les nanofils. Ces deux structures
seront utilisées par la suite pour fabriquer des transistors à effet tunnel. Les niveaux de dopage
de chacune des parties seront étudiés dans le chapitre 4.
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Chapitre 3

Étude de l’interface GeSn/diélectrique
de grille et développement d’un
empilement performant.

Nous avons vu, dans le chapitre d’introduction, que l’utilisation de matériaux alternatifs au
silicium présente de nombreux avantages. Par exemple, le GeSn offre une mobilité des porteurs
largement plus importante que le silicium, ce qui le rend très attractif pour la fabrication de
transistors à haute mobilité. Cependant, un facteur crucial qui garantit le bon fonctionnement
des dispositifs à effet de champ est la capacité à moduler les bandes d’énergie du canal, ce qui
implique d’avoir un bon contrôle électrostatique de grille. Pendant longtemps, le silicium s’est
imposé tant son oxyde thermique est de bonne qualité, et donc, permet d’avoir d’excellentes
interfaces. La plupart des autres matériaux, III-V, germanium, GeSn, possèdent généralement
des oxydes de mauvaises qualités, ce qui implique le dépôt d’un diélectrique. De nombreuses
techniques de dépôt existent et permettent de déposer des diélectriques d’excellente qualité.
Malheureusement, cette approche mène souvent à des défauts (impuretés, liaisons pendantes,
etc..) qui se glissent à l’interface diélectrique/semi-conducteur, ce qui va fortement impacter les
performances des futurs dispositifs à effet de champ. Aujourd’hui, l’amélioration de cette interface
est un enjeu majeur si l’on souhaite dans un futur proche développer des transistors performants
sur GeSn.
Ainsi, dans le cadre de futures intégrations, nous avons étudié l’interface diélectrique/GeSn et
tenté d’en améliorer les performances. Nous avons choisi de travailler sur des couches de GeSn
contenant 10% d’étain, et ce pour plusieurs raisons :

1. La transition d’un gap indirect à direct se produit aux alentours de 5 à 10% d’étain, et
varie avec les contraintes. En effet, C.Eckhardt et al. estiment à environ 10% d’étain la
transition indirecte directe pour des couches compressées [86], et moins de 5% pour des
couches relaxées. L’utilisation de couches contenant 10% d’étain garantit donc un gap
direct.

2. L’augmentation du taux d’étain rend la formation d’une interface propre plus compliquée.
Ainsi, si l’on définit un protocole pour améliorer l’interface avec 10% d’étain, il sera tout
aussi efficace avec un pourcentage moindre.

3. Il n’y a, actuellement, aucune étude dans la littérature qui présente de bonnes caractéris-
tiques de capacités MOS avec un tel taux d’étain.

Nous avons décomposé cette étude en trois parties distinctes :

1. L’analyse de la surface et le choix d’un traitement chimique.
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2. Le choix de l’empilement diélectrique

3. L’influence du taux d’étain présent dans le GeSn.

1 : Lorsqu’un matériau est exposé à l’air ambiant sans traitement préalable, il est rapidement
contaminé en surface. En effet, une couche d’oxyde native, souvent de pauvre qualité, se forme
en quelques minutes et des impuretés se déposent à la surface, etc. Ainsi, des traitements sont
nécessaires afin de nettoyer et de protéger la surface avant toute autre opération. Ce champ
d’études, appelé traitement de surface ou passivation de surface, consiste donc à obtenir la
surface avec le moins de défauts possible avant le dépôt du diélectrique.

2 : Même si la surface est parfaitement traitée, les diélectriques déposés peuvent réagir avec
la surface, former des liaisons pendantes, etc.. Altérant encore une fois les performances des
futurs transistors. Il est donc important de sélectionner l’empilement de diélectriques qui offrira
les meilleures performances, tant en termes d’épaisseur d’oxyde équivalent, mais également en
termes d’interface. Cet empilement est généralement composé d’une très fine couche à l’interface
très stable, mais à faible constante diélectrique puis d’une ou plusieurs couches moins stables, mais
avec une meilleure permittivité. Cette couche de faible épaisseur est communément dénommée
"IL" pour "Inter-Layer".

3 : La littérature comporte déjà quelques études pour améliorer les capacités MOS sur des
substrats GeSn. Cependant, la majorité de ces études utilise des couches contenant peu d’étain,
aux alentours de 6%, contrairement à nos deux études précédentes où nous utilisons des couches
contenant 10% d’étain. Cette différence rend la comparaison avec la littérature complexe, car
l’étain influe énormément sur la qualité des structures MOS. Ainsi, nous avons réalisé des struc-
tures MOS avec une large gamme de taux d’étain pour étudier précisément l’influence de ce
dernier sur les performances des capacités.

Ce chapitre, consacré aux capacités MOS sur GeSn, sera donc divisé en sous-chapitres pré-
sentant les travaux effectués selon ces trois études.
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3.1 Introduction aux capacités MOS

3.1.1 Structure et mécanismes physiques mis en œuvre dans les capacités
MOS

3.1.1.1 La capacité MOS idéale

Avant de parler de densité d’états d’interface, nous allons brièvement présenter le fonctionnement
d’une structure MOS parfaite. Comme les couches de GeSn qui nous serviront à étudier cette
structure sont dopées p, nous prendrons l’exemple des capacités p-MOS. La figure 3.1 a) présente
les diagrammes de bande d’une capacité p-MOS à l’équilibre, le niveau de Fermi du métal est
aligné avec le niveau de Fermi du semi-conducteur. Nous noterons sur ce schéma que les niveaux
de Fermi sont alignés, car les travaux de sortie du métal et du semi-conducteur sont identiques
+φm = φsc. Nous notons φms = φm − φsc = φm − (χ+ Eg/2q + Ψbp) la différence de travail de
sortie entre le métal et le semi-conducteur.

Figure 3.1 : Capacité p-MOS idéale a) à l’équilibre, b) en accumulation, c) en déplétion et d)
en inversion.

Si nous appliquons une tension négative sur le métal, le niveau de Fermi du semi-conducteur
va se décaler d’une valeur Ψs = V − Vi, avec Vi la chute de potentiel à travers l’isolant. La
bande de valence du semi-conducteur va alors se courber en direction du niveau de Fermi comme
illustré en 3.1 b) et les trous vont s’accumuler à l’interface semi-conducteur/isolant. Au contraire,
si l’on applique une tension positive, le phénomène contraire se produit. La bande de valence
est courbée vers le bas (à l’opposé du niveau de Fermi) et les trous sont repoussés. Ainsi, si on
a Ψs < Ψbp alors le semi-conducteur est toujours dopé p à l’interface mais la densité de trous
diminue, nous parlons ici de déplétion. Cependant, lorsque Ψs > Ψbp, alors le niveau de Fermi
du semi-conducteur passe au-dessus de son niveau intrinsèque comme illustré en figure 3.1 d).
Le semi-conducteur à l’interface est toujours dopé p et un canal d’inversion se forme car se sont
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les électrons et non les trous qui sont majoritaires à cet endroit. Nous parlons alors de faible
inversion lorsque Psibp < Ψs < 2.Ψbp et de forte inversion lorsque Ψs > 2.Ψbp.

Pour résumer les régimes de fonctionnement d’une capacité p-MOS :

• Ψs < 0 : Régime d’accumulation

• Ψs = 0 : Condition de bande plate

• Ψbp > Ψs > 0 : Régime de déplétion des trous.

• Ψbp = Ψs : Niveau de Fermi aligné sur le niveau intrinsèque.

• Ψbp < Ψs < 2Ψbp : Régime de faible inversion.

• Ψs > 2Ψbp : Régime de forte inversion.

Mais comme expliqué plus haut, les capacités ne sont jamais parfaites et des défauts dans
l’oxyde et à l’interface viennent perturber les performances de ces dernières.

3.1.1.2 Charges d’interface et charges dans l’oxyde

On compte quatre types de charges différentes en fonctions de leurs natures (ion mobile, liaisons
pendantes...) et de leurs emplacements (à l’interface, dans l’oxyde, proche de l’interface ou non.) :

• Qm : Les charges ioniques mobiles présentes dans l’oxyde. Ce sont des charges qui se
déplacent lentement dans l’oxyde et sont généralement responsables du phénomène d’hys-
térésis.

• Qot : Les charges piégées dans l’oxyde, sont généralement associées à des défauts dans
l’isolant. Ces charges sont généralement neutres lors de leur "création" et sont chargées par
l’injection de porteurs. C’est ce phénomène qui est mis en œuvre dans les mémoires flash,
ou les porteurs sont injectés par effet tunnel à travers l’oxyde.

• Qf : Les charges fixes proches de l’interface sont généralement produites lors du dépôt de
l’isolant. Elles contribuent à la tension de bande plate, mais ne sont pas des pièges pour
les porteurs du semi-conducteur.

• Qit : Les charges présentes à l’interface isolant/semi-conducteur, sont de loin les plus in-
fluentes et indésirables dans une capacité MOS. Ce sont des défauts présents à l’interface
qui piègent les porteurs et diminuent fortement le contrôle électrostatique de la capacité.

Les charges présentes dans l’oxyde, Qf , Qm et Qot n’altèrent pas radicalement les perfor-
mances des transistors. Cependant, elles contribuent à la polarisation de la capacité MOS en
créant un champ électrique à travers l’isolant. Ce champ va modifier la tension de bande plate
Vfb selon la relation :

Vfb = φms −
Qf +Qm +Qot

Cox
(3.1)

Avec Cox la capacité de l’oxyde.
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Figure 3.2 : Schéma représentatif des différents types de charges présents dans un isolant.
Modélisation d’une capacité avec en ligne pleine, Dit = 1010eV −1.cm−2 et en ligne pointillé
Dit = 1012eV −1.cm−2.

Les défauts d’interface : Conventionnellement, nous parlons de densité d’états d’interface.
Ce sont des défauts présents à l’interface comme des liaisons pendantes ou des impuretés qui
ont pour conséquence d’ancrer le niveau de Fermi du semi-conducteur. Ces défauts induisent des
niveaux d’énergies situés majoritairement dans la bande interdite du semi-conducteur autour
d’un niveau neutre E0 = Eg/2. Si le niveau de ces défauts est situé au-dessus de E0 (proche de
Ec), nous considérons les états comme accepteurs, dans le cas contraire comme donneurs. Ces
états vont alors induire une capacité associée, notée Cit et définie de la sorte :

Cit = q2.Dit (3.2)

Dit représente alors la densité d’état par unité de surface et s’exprime en eV −1.cm−2. Son
expression est :

Dit =
1

q
.
dQit

dE
(3.3)

Ce concept permet de déterminer expérimentalement la densité d’état d’interface en mesurant
le changement de Qit en fonction de Ψs. Notons que cette valeur est une mesure globale et ne
permet pas de déterminer la nature des états (accepteurs ou donneurs). La figure 3.2 nous présente
à droite la modélisation d’une capacité avec peu (lignes pleines) et beaucoup (lignes pointillées)
de défauts d’états d’interface. Nous remarquons le phénomène d’étirement, ou "Stretch out",
causé par une modulation restreinte du potentiel Ψs par la tension de grille Vg. Ce phénomène a
pour effet d’augmenter la pente sous le seuil des transistors à effet de champs. Nous remarquons
également que la position de Cmin (en déplétion) est plus élevé avec un fort Dit. La cause est,
encore une fois, les porteurs piégés à l’interface qui augmentent le potentiel Ψs, indépendamment
de Vg. Ces porteurs sont caractérisés par un temps de réponse des pièges, noté τ et défini par
[87] :

τp =
1

ῡ σp ni
exp

[
−
q(ΨBp − Ψ̄s)

kT

]
(3.4)

τn =
1

ῡ σn ni
exp

[
−q(ΨBn + Ψ̄s)

kT

]
(3.5)

Avec τp et τn les temps de réponses associés aux trous et au électrons, respectivement. k Est la
constante de Boltzmann, T la température en Kelvin, σp et σn les section efficace de capture des
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trous et des électrons, respectivement, et ῡ la vitesse thermique moyenne. La vitesse thermique
moyenne dépend de la masse effective des porteurs telle :

ῡ =

√
3.kT

m∗
(3.6)

Le temps de réponse en fréquence des pièges dépend donc de leurs niveaux d’énergie dans la
bande interdite, de la masse effective des porteurs, du nombre d’états dans le semi-conducteur et
de la température. Dans la majorité des cas, ces pièges se manifestent entre 100 Hz et 100 kHz.

3.1.1.3 Méthodes de mesures de la densité d’états d’interface

La méthode de mesure "High-Low-Frequency" a été développée par Castagne et Vapaille
[88]. Elle a l’avantage de donner une mesure de la densité d’états d’interface rapide en exploitant
les mesures de la capacité en haute CHF et basse CLF fréquence. La densité se mesure d’après :

Dit =

(
1

q

)(
Cox.CLF

Cox − CLF
− Cox.CHF

Cox − CHF

)
(3.7)

Avec Cox la capacité de l’oxyde, cette relation nous donne une mesure des Dit en chaque
point de Vg. Cette méthode est très pratique, car elle est rapide, cependant, la différence entre
CHF et CLF est parfois très faible et varie en fonction de la méthode de mesure, ce qui rend
cette approche peu précise.

La méthode de mesure par la conductance est de loin la méthode la plus utilisée pour
déterminer la densité d’états d’interface. Elle fut développée par Nicollian et Goetzberger [89].
Plutôt que de se baser sur la valeur de la capacité mesurée, nous nous basons sur la mesure de
la conductance en fonction de la pulsation ω. L’expression permettant de passer de l’admittance
mesurée à la conductance des pièges d’interface est décrite selon :

Gp

ω
=
Cit · ω · τit
1 + ω2 · τ2

it

(3.8)

Si nous traçons Gp/ω en fonction de ω, nous remarquons que son maximum se produit
lorsque ω ·τit = 1, ce qui nous donne directement la mesure de τit. La valeur de Gp/ω correspond
donc à Cit/2. Une fois que l’on connait la valeur de Cit, nous calculons la valeur des Dit avec
Dit = Cit/q

2. L’intérêt majeur de cette technique par rapport à la méthode high-low-frequency
réside dans la variation bien plus importante de la conductance en fonction de la fréquence par
rapport à la variation de la capacitance. Cette différence de variation offre une erreur de mesure
bien plus faible et permet de déterminer la densité d’états d’interface bien plus précisément pour
de faibles valeurs de Dit. Cependant, cette méthode trouve ses limites avec des matériaux à
faible gap, car les minoritaires influent sur la conductance et fausse la mesure des Dit [90]. C’est
pourquoi nous utiliserons un modèle (décrit plus bas) pour recalculer les courbes C-V mesurées.

3.2 La modélisation des capacités MOS sur GeSn

Comme le GeSn a un gap très faible (Eg < 0,66 eV en fonction du taux d’étain), les méthodes
décrites ci-dessus peuvent s’avérer peu précises. Nous avons donc décidé de développer un modèle,
puis de faire concorder les courbes ainsi obtenues avec les mesures C-V expérimentales. Les
grandeurs que l’on souhaite déterminer (densité d’états d’interface, tension de bande plate, etc..)
sont ainsi ajustées au fur et à mesure pour correspondre au mieux aux valeurs réelles. Ce modèle
admet que la capacité mesurée Ctot est la somme de différentes contributions et est définie de la
sorte :
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Ctot(Ψs, Dit,Φt) =

(
1

Cox
+

1

Cp(Ψs) + Cn(Ψs) + Css(Ψs, Dit,Φt)

)−1

(3.9)

Avec Ψs le potentiel de surface, Cox = εox/tox la capacité de l’oxyde et Cp et Cn étant les
capacités associées aux trous et aux électrons, respectivement. Css représente la capacité associée
aux défauts d’interface et est défini par :

Css(Ψs, Dit,Φt) = q.Dit.β.Ft(Ψs,Φt).(1− Ft(Ψs,Φt)) (3.10)

Ici, la valeur Dit représente notre densité d’états d’interface. Avec q la charge élémentaire,
β = 1/kT et Ft(Ψs,Φt) la statistique de Fermi-Dirac :

Ft(Ψs,Φt) =
1

1 + exp(β.(Φt−Ψs))
(3.11)

Où Φt représente la position des défauts dans la bande interdite. Ces niveaux ne se situent
généralement pas en un seul point, mais sur un intervalle, nous les considérons comme un conti-

nuum entre
[
−dφt

2
;
dΦt

2

]
tels que :

Csscont(Ψs, Dit,Φt, dΦt) =
1

dΦt

∫ Φt+
dΦt
2

Φt− dΦt
2

Css(Ψs, Dit,Φt) dΦt (3.12)

Les capacités associées aux trous et aux électrons sont, quant à elles, obtenues en dérivant
les charges associées à ces dernières par rapport au potentiel de surface :

Cn =
dQn

dΨs
Cp =

dQp

dΨs
(3.13)

Il ne reste plus qu’à prendre en compte le temps de génération des porteurs minoritaires et
des défauts en fonction de la fréquence.

Ctotcontfreq(Ψs, Dit,Φt, dΦt, f) =

 1

Cox
+

1

Cp(Ψs) +
Cn(Ψs)

1 + (ω.τn)2
+
Csscont(Ψs, Dit,Φt, dΦt)

1 + (ω.τss)2


−1

(3.14)
Avec ω = 2.π.f , τn et τss les temps de générations des minoritaires et des défauts, respecti-

vement. À ce stade, nous avons une expression permettant de définir notre capacité en fonction
du potentiel de surface, de la densité d’état d’interface, de la fréquence et des temps de vie des
porteurs minoritaire et des défauts. Il ne reste plus qu’à trouver la valeur du potentiel de surface,
Ψs, pour chaque valeur de Vg. Pour cela, nous résolvons numériquement l’équation :

V g = Vfb + Ψs −
Qsc(Ψs)

Cox
− Qsscont(Ψs, Dit,Φt, dΦt)

Cox
(3.15)

Ce modèle devrait donc nous permettre de déduire des courbes C-V différentes valeurs qui
attesteront de l’efficacité des traitements et de la qualité de notre interface, et donc, de nos
structures MOS.

3.3 L’état de l’art des capacités MOS sur GeSn

Cette partie est dédiée à l’état de l’art concernant les travaux effectués sur les capacités MOS
sur GeSn. Nous séparerons cet état de l’art en deux parties. La première se concentrera sur les
traitements chimiques utilisés pour passiver la surface du GeSn. La seconde regroupera les études
visant à introduire des couches intermédiaires (ou "inter-layers").
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3.3.1 La passivation de surface

L’alliage GeSn n’attise l’intérêt des chercheurs que depuis une vingtaine d’années environ, par
conséquent la base de référence bibliographique est bien plus limitée que pour les alliages III-V
ou le germanium. L’un des premiers à étudier les traitements chimiques pour les capacités MOS
sur GeSn a été Suyog Gupta [91] lors de sa thèse. Les capacités sont composées d’un empilement
Ge0.97Sn0.03 dopé n, de 12 nanomètres d’alumine puis d’aluminium comme métal de contact.
Le traitement en question est un mélange HF :HCl 1 :1 avec pour référence un échantillon non
traité et un échantillon rincé à l’eau dé ionisée (EDI). Les échantillons sont alors immédiatement
placés sous vide dans la machine d’ALD pour éviter une ré oxydation de la surface. Des analyses
XPS montrent une nette diminution de l’oxyde natif, ce qui améliore nettement les performances
des capacités MOS. Ils estiment la densité d’états d’interface à 2.1012eV −1.cm−2 par la méthode
du "Fermi-level efficiency", méthode similaire à la méthode de la conductance. Pandey et al
[92] ont utilisé le même traitement sur des couches contenant 6,5% et 12,5% d’étain pour la
fabrication de tunnel FETs. Ils ont cependant ajouté une étape d’oxydation par plasma pour
créer une couche de GeSnOx. La mesure de la densité d’états d’interface (Dit) ne sera donc pas
comparable si nous souhaitons observer uniquement l’effet des traitements chimiques. Chen-Yi
Su et al. [93] ont également étudiés les capacités MOS sur GeSn avec un oxyde de magnésium
en utilisant plusieurs traitements chimiques. Cependant l’étude n’est pas systématique et la den-
sité d’états d’interface n’y est pas renseignée. Deux autres groupes ont réalisé des dispositifs
MOSFET sur GeSn [94, 95] avec un traitement au sulfure d’ammonium ((NH4)2S). Les couches
de GeSn contiennent 4,2% d’étain pour L.Wang, et 17% d’étain pour D.Lei, ce qui correspond
à un écart important. L.Wang [94] démontre qu’un traitement au HF dilué (DHF) à 2% suivi
d’un traitement au (NH4)2S permet d’augmenter le contrôle de grille et la mobilité des porteurs
comparés à un simple traitement HF/HCl tiré de [92]. Ils n’ont cependant pas pu déterminer les
Dit et n’ont pas d’échantillon de référence sans traitement.
Le tableau 3.1 suivant regroupe la majorité des études de passivation de surface faites sur GeSn
avec des traitements chimiques. Il est également possible de s’appuyer sur des travaux similaires
effectués sur germanium. En effet nous pouvons considérer que les deux matériaux sont relative-
ment proches et que les travaux menés sur germanium peuvent apporter des pistes. Le tableau
3.2 présente des études connexes sur germanium.

Table 3.1 : Regroupement des traitements chimiques pour améliorer les performances des ca-
pacités sur GeSn.

Référence % Sn Chimie Isolant Dit (eV −1.cm−2)
S. Gupta [91] 3 HF :HCl 1 :1 Al2O3 2.1012

L. Wang [94] 4,2 HF + (NH4)2S Al2O3 ?
D. Lei [95] 17 HF + (NH4)2S HfO2 ≈ 1013

Table 3.2 : Regroupement des traitements chimiques pour améliorer les performances des ca-
pacités sur Ge.

Référence Chimie Isolant Dit (eV −1.cm−2)
X.Zou [96] plasma NO, N2O et NH3 HfTiO/GeOxNy 2, 1.1011

R.Xie [97] HF :EDI + (NH4)2S HfON 4, 8.1011

Y.Mu [98] HF :EDI + (NH4)2S HfxZr1−xOy 2, 15.1013

M. M. Frank [99] HF :EDI + (NH4)2S HfO2 2, 4.1012
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3.3.2 L’utilisation d’inter-layers

De la même manière que pour les traitements chimiques, l’étude des interlayers pour améliorer
les performances des structures MOS sur GeSn n’en est qu’à ses débuts. Il n’y a donc encore que
très peu de références bibliographiques sur lesquelles se baser pour cette étude. Certains groupes
proposent l’ajout d’une couche semi-conductrice entre le GeSn et l’isolant comme du germanium
[100] ou du silicium [101] qui seront par la suite oxydés. Cela a pour effet de former une interface
d’excellente qualité, au détriment de la nature du semi-conducteur à l’interface. En effet, lorsque
l’on polarise la grille d’un transistor à effet de champs, la couche d’inversion se forme sur quelques
nanomètres seulement. Si ces nanomètres ne sont plus en GeSn mais en silicium alors nous ne
pouvons pas considérer ce transistor comme étant "à base de GeSn". Nous nous concentrerons
donc uniquement sur les publications dont nous sommes sûrs que le semi-conducteur à l’interface
soit bien du GeSn. Le premier à avoir étudié l’ajout d’interlayers sur GeSn est Eddy Simoen [102]
par DLTS dans une étude descriptive peu approfondie. Cette étude a été plus tard poursuivie et
approfondie par S. Gupta [103]. L’équipe démontre que, sans traitement préalable, une capacité
MOS avec une interlayer en GeSnOx peut présenter une densité d’états d’interface de plus de
1013eV −1.cm−2 situés près de la bande de valence. Ils démontrent également que l’ajout d’une
interlayer en GeOx permet de réduire cette valeur de près d’une décade. Ils déduisent également
que ces défauts sont des donneurs chargés positivement situés à l’interface GeSn/isolant.
Encore une fois, le plus simple est de décrire succinctement toutes les études qui ont été faites
sur GeSn et sur Ge sur lesquelles nous pouvons nous appuyer. Ainsi, le tableau 3.3 présente
les différentes études concernant l’utilisation de couches intermédiaires sur GeSn. Le tableau 3.4
présente quant à lui ces études sur germanium.

Table 3.3 : Regroupement des travaux effectués dans la littérature sur l’application de couches
interfaciale pour améliorer les capacités MOS sur GeSn.

Référence % Sn IL Dit(eV
−1.cm−2)

S. Gupta [103] 8 GeOx 2, 65.1012

S. Wirths [104] 6 GeSnOx 2, 9− 4.1012

T.H. Liu [105] 4,5 GeSnOx ≈ 1012

Y.C. Fang [106] 4,5 GeSnOx 1, 62.1011

S. Gupta [107] 6 / 8,5 GeSnOx ≈ 3.1011 / ≈ 6.1011

On notera qu’il n’y a au total que 8 publications qui présentent des travaux effectués sur
GeSn. Par ailleurs, la plupart de ces publications utilisent des couches contenant moins de 10%
d’étain.

3.4 Fabrication de capacités à hautes performances

3.4.1 Méthode de réalisation et de mesure des capacités MOS sur GeSn

En soi, une capacité MOS n’est qu’un empilement de trois matériaux différents, un semi-conducteur,
un oxyde et un métal. La difficulté majeure provient de la rigueur à appliquer lors des différentes
étapes de fabrication.

La première étape consiste à déposer un isolant comme de l’alumine (Al2O3) ou de l’oxyde
de hafnium (HfO2) sur la surface. Cet isolant est le plus souvent déposé par technique de
dépôt de couches atomiques (ALD pour "atomic layer deposition"). Nous allons ensuite réaliser
des ouvertures de tailles définies avec des étapes de photolithographie afin de déposer le métal
de contact. Le contrôle de la surface nous permettra de calculer la capacité surfacique de nos
structures, et ainsi, de mieux nous comparer à la littérature. Les plus petits motifs ont un rayon de
53.5µm (vérifié au MEB) ce qui correspond à une surface d’environs 9000µm2. Nous effectuerons
les mesures systématiquement sur les plus petits motifs pour réduire au maximum les courants
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Table 3.4 : Regroupement des travaux effectués dans la littérature sur l’application de couches
interfaciales pour améliorer les capacités MOS sur Ge.

Référence IL Dit(eV
−1.cm−2)

M. Zhao [108] GeSnOx 5, 3.1011

M. Kobayashi [109] GeOx 1, 4.1011

R. Prasher [110] GeO2 et GeON 2, 5.1013 / 6, 3.1011

R. Zhang [111] GeO2 2.1011

P. Bhatt [112] GeON 6, 6.1011

F. Ji [113] TaON/GeON 5, 4.1011

J.P. Xu [114] TaOxNy 5− 10.1011

X.F. Zhang [115] TaOxNy ≈ 4.1011

Z.X. Cheng [116] TaON/LaON 5, 32.1011

Feng Ji [117] LaTaON 7, 8.1011

H.X. Xu [118] LaO2O3etLaON 8, 9et4, 2.1011

C.X. Li [119] Y2O3 7, 1.1011

J.P. Xu [120] AlON 7, 4.1011

A. Dimoulas [121] CeO2 5− 20.1011

Figure 3.3 : Schéma représentatif de la réalisation d’une capacité, 1) substrat de GeSn 2) dépôt
d’alumine par ALD 3) et 4) utilisations de photolithographie classique pour créer des motifs de
tailles contrôlés.

de fuite par la grille. Afin d’éviter que l’empilement semi-conducteur ne joue trop sur les mesures
des courbes C-V, nous avons décidé de les mesurer en "back to back". Cela consiste à poser une
pointe de l’appareil de mesure sur la capacité à mesurer et une seconde pointe sur une capacité
voisine beaucoup plus grande (plutôt que de prendre le contact en face arrière). Nous mesurons
donc deux capacités en série C1 et C2, mais avec C2� C1. C2 sera donc négligeable devant C1.
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3.4.2 Capacité de référence (sans traitement)

Avant d’appliquer le moindre traitement, il est indispensable d’avoir une référence afin de s’as-
surer que les traitements sont efficaces. Ainsi, nous avons réalisé, comme décrit ci-dessus, une
capacité MOS sur GeSn sans aucun traitement puis mesuré ses caractéristiques C-V. Les mesures
C-V sont présentés en figure 3.4.

Figure 3.4 : Mesures C-V de 1kHz à 1Mhz d’une capacité MOS sur GeSn sans traitement.

La capacité ne présente quasiment aucune modulation, ce qui atteste d’une forte densité d’état
d’interface. La modélisation de cette dernière nous indique une valeur proche de 1013eV −1.cm−2.
Cela nous montre bien qu’un traitement est indispensable si l’on souhaite par la suite réaliser
des transistors.
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3.4.3 Étude des traitements chimiques pour la passivation de surface.

3.4.3.1 Choix des traitements sur Ge0,9Sn0,1

Nous avons remarqué que certaines chimies sont récurrentes dans la littérature, telles que l’acide
fluorhydrique (HF ), l’acide chlorhydrique (HCl) le sulfure d’ammonium ((NH4)2S) ou l’ammo-
niaque (NH4OH) pour le traitement de surface. Comme expliqué plus haut, le HF et le HCl
sont majoritairement utilisés pour retirer l’oxyde natif , alors que les autres traitements ont pour
effet d’empêcher la ré oxydation de surface de manière plus efficace. Le traitement optimal serait
donc un traitement successif et/ou une combinaison de ces chimies. Nous avons donc appliqué
différentes séries de traitements résumés en table 3.5.

Table 3.5 : Liste des traitements chimiques appliqués avant le dépôt d’alumine.

Nom du traitement Description
1. Acétone 2 minutes

T1 2. isopropanol 2 minutes
3. séchage à l’azote

décrit comme dégraissage
T2 1. Dégraissage

2. HCl pendant 1 min
T3 1. Dégraissage

2. HF pendant 1 min
T4 1. Dégraissage

2. HF/HCl 1 :1 pendant 1 min
1. Dégraissage

T5 2. H2O2 : H2SO4 (Piranha) pendant 1 min
Rinçage à l’EDI

T6 1. Dégraissage
2. NH4OH pendant 1 min

T7 1. Dégraissage
2. (NH4)2S pendant 30 min

1. Dégraissage
T8 2. HCl pendant 1 min

3. (NH4)2S pendant 30 min
1.Dégraissage

T9 2. HF pendant 1 min
3. (NH4)2S pendant 30 min

1.Dégraissage
T10 2. HF :HCl 1 :1 pendant 1 min

3. (NH4)2S pendant 30 min

Le traitement T1 correspond au dégraissage de l’échantillon, c’est une procédure standard
en développement technologique dans les procédés micro-électroniques qui permet de nettoyer
grossièrement (retirer les poussières par exemple.) les échantillons avant d’autres étapes. Cette
étape correspondra à notre référence et sera systématique avant l’application d’une autre chi-
mie. Les traitements T2, T3, T4 et T5 nous permettent de déterminer quelle chimie permet de
retirer l’oxyde natif (Ge0.9Sn0.1)Ox le plus efficacement possible. Les traitements T6 et T7 nous
indiquent lequel, de l’ammoniaque ou du sulfure d’ammonium, est le plus efficace pour désoxy-
der/passiver la surface. Les traitements T8, T9 et T10 nous ont servi à identifier la meilleure
combinaison possible.
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3.4.3.2 La rugosité de surface : analyse AFM

Avant de procéder à des analyses physico-chimiques complexes, nous avons voulu nous assurer
que les chimies ne dégradaient, voire ne détruisaient pas les couches. Nous avons donc procédé à
des analyses de microscopie par force atomique (AFM) avant et après les traitements. Les couches
nous ont été fournies par le LETI et contiennes 10% d’étain avec une épaisseur de 26 nm. Elles
sont épitaxiés sur un substrat de silicium dopé p d’orientation [100] et comporte un buffer de
germanium de 2,5 µm. La figure 3.5 présente les images AFM pour les différents traitements
chimiques.

Figure 3.5 : Images AFM des substrats GeSn et valeur moyenne quadratique de la rugosité de
surface en fonction des traitements.

On remarque que la plupart des traitements améliorent ou, au pire, ne dégradent pas les
couches à l’exception du Piranha. Les couches avant traitement présentent des grains que nous
avons associés à des amas d’étain métallique présents à la surface du substrat. Le HF et le
HCl permettent de retirer efficacement ces amas, contrairement à l’ammoniaque ou au sulfure
d’ammonium, pour lesquels il reste quelques amas.

3.4.3.3 Analyse de l’interface Al2O3/Ge0,9Sn0,1 par XPS et pAR-XPS

La meilleure méthode d’analyse pour étudier l’interface isolant/semi-conducteur d’un point de
vue physico-chimique est la spectroscopie photo-électronique par rayon X (XPS). En effet, en
plus de fournir une mesure précise et absolue des éléments présents, elle nous informe sur les
liaisons atomiques de ces derniers. Ainsi, en plus de mesurer la contamination au carbone, nous
serons en mesure de dire si le germanium et/ou l’étain présents à l’interface sont oxydés ou non.
De plus, comme pour l’Auger, le parcours libre moyen des électrons est très court (≤ 5 nm)
et dépend de l’angle incident des raies X. Cette particularité permet, en faisant varier l’angle
incident, d’analyser les couches plus ou moins en profondeur, et donc, de réaliser un profil axial
physico-chimique de nos couches. Cette méthode d’analyse s’appelle le pAR-XPS pour "parallel
angle resolved XPS".

La méthode d’analyse XPS : Cette méthode d’analyse est très similaire à l’analyse nano-
Auger présentée dans le chapitre précédent. Elle consiste à exciter les atomes présents dans notre
couche par des rayons X (contrairement à l’Auger qui utilise un faisceau d’électrons), puis à
analyser les électrons émis par notre matériau. Les électrons émis ont une gamme d’énergie de
0 eV à 1400 eV, cela signifie que la plage étudiée peut comporter des électrons Auger qu’il va
falloir prendre en compte. La source utilisée pour nos analyses est une anode en aluminium
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produisant un rayonnement monochromatique d’une énergie de 1486,6 eV. Chaque élément va
relâcher des électrons avec des énergies qui varient en fonction des couches atomiques desquelles
ils sont éjectés. Un spectre XPS sera alors composé d’un bruit de fond, parsemé de pics situés à
différentes énergies, comme présenté sur la figure 3.6 à gauche.

Figure 3.6 : Exemple de réponse large spectre (gauche) et des raies Ge3d et Sn4d (droite) d’une
analyse XPS d’une couche GeSn.

Chacun de ces pics est en réalité la somme de plusieurs pics qu’il faut déconvoluer pour
pouvoir mesurer la quantité de chaque élément. Là ou l’XPS devient particulièrement intéressant,
c’est grâce à l’apparition de raies supplémentaires induites par l’électronégativité de Pauling.
Nous avons noté deux pics primaires du germanium sur cette figure, Ge3d3/2 et Ge3d5/2, mais
aussi un pic Ge − O2. Le germanium (2,01 eV) et l’oxygène (3,45 eV) ayant une différence
d’électronégativité de 1,44 eV, l’électron éjecté d’un atome de germanium lié à deux atomes
d’oxygène (du germanium oxydé) devra fournir 2,88 eV de moins pour quitter son orbitale. Ce
phénomène va nous permettre de mesurer l’efficacité des traitements à désoxyder et passiver la
surface du GeSn. Les électrons éjectés par l’effet photoélectrique ayant une faible énergie, ils ont
un parcours libre moyen assez court (approximativement 5 nm). Nous avons donc réalisé deux
séries d’échantillons traités, une avec une faible épaisseur d’isolant (2 nm) pour les analyses XPS,
et une avec une épaisseur plus importante pour les mesures C-V (10 nm).

La méthode d’analyse pAR-XPS L’analyse pAR-XPS repose sur le fait que le parcours
libre moyen des électrons émis est très faible, d’environ 5 nm. Si l’échantillon à analyser est
composé de plusieurs couches qui font en tout moins de 5 nm, nous n’obtiendrons pas les mêmes
intensités en fonction de l’angle du détecteur. En effet, comme montré sur le schéma de la figure
3.7, un électron se trouvant à 5 nm sous la surface de l’échantillon ne pourra atteindre la surface
qu’avec un angle de 90°. Cela signifie que plus l’angle est rasant sur l’échantillon, plus le signal
perçu par l’analyseur sera issu de la surface de l’échantillon. La courbe à droite représente un
exemple sur un empilement SiO2 sur silicium à la perpendiculaire et avec un angle de 75°. Nous
constatons que le signal correspondant à l’état Si4+ est bien plus présent avec un angle de 75°
qu’à la perpendiculaire.
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Figure 3.7 : Principe de l’analyses pAR-XPS avec a) une schéma représentant le libre parcours
moyen des électrons émis en fonction de l’angle et b) spectres obtenus sur un même échantillon
pour deux angles différents.

Ce principe permet donc, avec plusieurs angles d’analyses, de reconstituer un profil axial
grâce au changement d’intensité des différents pics.

3.4.3.4 Résultats des analyses XPS et pAR-XPS

Les résultats normalisés des différents traitements avec les pourcentages d’oxyde de germanium
et d’étain sont présentés sur la figure 3.8. Nous notons dans un premier temps que la référence,
T1, est fortement oxydée (Ge et Sn) et présente une forte contamination au carbone à l’interface
(voir figure 3.10 b)). Les échantillons traités au HF et au HCl montrent une amélioration de
l’interface, tant en termes d’oxyde que de contamination carbone. Nous remarquons qu’entre le
HF et le HCl, c’est le HF qui semble être le plus efficace en réduisant de moitié le taux de carbone
et d’ un sixième le taux de germanium oxydé. Le mélange HF/HCl 1 :1 présente des résultats
très similaires au HF, nous en avons déduit que c’est majoritairement le HF qui agissait dans ce
mélange. Le traitement T5 (Piranha) ne présente pas de signal d’étain, contrairement aux autres
échantillons, ce qui semble indiquer une gravure totale de ce dernier, ce qui parait cohérent avec
les résultats AFM. Les traitements au NH4OH et au (NH4)2S, T6 et T7, présentent eux aussi
une nette amélioration de l’interface par rapport à la référence. Parmi ces deux traitements, c’est
le (NH4)2S qui présente les meilleurs résultats, résultats cependant moins concluants qu’avec le
HF.

Figure 3.8 : Résultats des analyses XPS sur les échantillons T1 à T10 pour les pics a) Ge3d et
b) Sn3d.

Enfin, c’est lorsque l’on combine ces deux types de traitements (désoxydants et soufré) que
l’on obtient les meilleurs résultats. Parmi ces combinaisons, c’est une application successive de HF
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Figure 3.9 : Profils en profondeur obtenus par analyse pAR-XPS de la référence, T1 et du
meilleur traitement, T9.

pendant une minute et de (NH4)2S pendant 30 minutes qui ne présente quasiment plus d’oxyde
de germanium ni d’étain à l’interface et le plus faible taux de carbone. Cela peut s’expliquer
grâce aux liaisons soufrées qui sont formées à la surface du matériau et qui empêchent une ré
oxydation lors de la mise à l’air de l’échantillon. Nous remarquons sur les profils en profondeur
réalisés à partir des analyses pAR-XPS (présenté en figure 3.9) que l’échantillon T9 ne présente
plus de germanium oxydé et très peu d’étain oxydé, comparé à la référence T1. Cependant, il
est important de s’assurer que ces liaisons, comblées par les atomes de souffre sont bel et bien
libérées avant le dépôt de diélectrique, sans quoi cela induirait des défauts à l’interface. Nous
avons donc effectué un traitement HF - (NH4)2S sur deux échantillons, puis nous avons recuit
sous vide un des deux échantillons à 250°C, température de dépôt de la plupart des couches dans
l’ALD que nous utilisons.

Figure 3.10 : a) Raie XPS du souffre après une chimie au (NH4)2S avec et sans recuit et b)
pourcentage d’oxydation de chaque échantillon calculé à partir des analyses XPS.

La figure 3.10 présente les raies du soufre avant et après recuit. La présence de soufre est
bien confirmée avant recuit. Par ailleurs, les couches ne présentent pas de soufre après un recuit
à 250°C, indiquant que ce dernier désorbe bien de la surface du GeSn à cette température. Le
graphique de droite sur la figure 3.10 présente le pourcentage de germanium et d’étain oxydé
ainsi que le pourcentage de carbone comparé à ces deux éléments pour chaque échantillon. Par
exemple, l’échantillon T1 présente environ 20% de germanium oxydé, près de 60% d’étain oxydé
et environ 40% de carbone au total. Nous remarquons premièrement la tendance de l’étain à
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s’oxyder plus aisément que le germanium, comme indiqué dans le chapitre 2. Nous remarquons
également que la surface est fortement contaminée au carbone, et ce, malgré le dégraissage. Les
trois traitements suivants, T2, T3 et T4 correspondent aux acides chlorhydriques et fluorhy-
driques. Après ces traitements, les taux d’oxyde de germanium et d’étain sont très fortement
réduits, avec une tendance légèrement accrue lorsque du HF est utilisé (T3 et T4). L’échantillon
T5 correspond au traitement au piranha, ici l’étain a totalement disparu des couches, ce qui
explique l’absence de SnOx. Les traitements T6 et T7 sont les traitements au (NH4)OH et au
(NH4)2S sans traitement au HF préalable. Nous remarquons qu’ils permettent également de
réduire la proportion d’oxyde et de carbone par rapport à la référence, T1, mais qu’ils ne sont
pas aussi efficaces que le HF. Les trois derniers échantillons sont similaires aux échantillons T2
à T4 suivi de 30 min dans un bain de (NH4)2S. Ils présentent, et en particulier T9, les surfaces
les moins oxydées et les moins contaminées. Cela signifie que le traitement le plus efficace pour
désoxyder et passiver la surface du GeSn serait la succession d’un traitement au HF et d’un
traitement au (NH4)2S.

3.4.3.5 Mesures C-V et modélisation des capacités

Afin d’observer et de corréler le comportement électrique et les études physico-chimiques, nous
avons réalisé des capacités MOS avec la même procédure que pour les analyses XPS. Ainsi, les
substrats GeSn ont été traités avec chacun de ces traitements avant le dépôt de 10 nm d’alumine.
Les capacités ainsi fabriquées sont dénommées D1 à D10, et correspondent aux traitements T1
à T10, respectivement (en excluant le traitement au piranha, T5). Puis nous avons effectué des
mesures C-V sur ces dernières pour des fréquences de 1kHz à 1MHz.

Figure 3.11 : Courbes C-V de chaque échantillon (excepté celui traité au piranha) à 1kHz et
1MHz.

La figure 3.11 montre les résultats des mesures C-V normalisés à 1kHz et 1MHz de chaque
échantillon. Nous remarquons dans un premier temps que l’échantillon sans traitement chimique
(hormis le dégraissage), D1, présente une courbe à l’allure bien plus aplatie que les autres, ce
qui atteste d’une densité d’états d’interface plus importante. La courbe qui présente le meilleur
rapport Cmax/Cmin attestant d’une bonne qualité d’interface est l’échantillon D9. Les autres
échantillons présentent tous des caractéristiques intermédiaires. De manière similaire, les échan-
tillons D1 et D9 sont ceux qui présentent les moins bonnes et les meilleures caractéristiques à 1
MHz, respectivement.

Ces courbes ont été modélisées comme décrit en partie 3.1.2 et des valeurs de densité d’états
d’interface en ont été déduites. La figure 3.12 montre la mesure C-V à 1kHz en pointillé et sa mo-
délisation en ligne pleine. Les densités d’états d’interface de chaque échantillon sont représentées
sur le graphique de droite. Parmi ces derniers, ce sont les échantillons D8 et D9 qui présente les
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Figure 3.12 : a) Courbes superposées de la mesure C-V et de la modélisation de l’échantillon
D9 et b) valeur de densité d’états extraites pour chaque échantillon.

valeurs les plus basses, et en particulier D9 avec 9.1011eV −1.cm−2. Ces résultats sont cohérents
avec les analyses physico-chimiques. En effet, ce sont ces mêmes échantillons qui présentaient le
moins d’oxyde et de carbone à l’interface.

3.4.3.6 Conclusion sur l’utilisation de traitements chimiques

Ces résultats montrent qu’un bain successif de HF pendant 1 minute et de (NH4)2S pendant
30 minutes permet de retirer la majorité des impuretés à la surface du GeSn et de protéger
cette dernière avec des liaisons soufrées le temps du chargement dans la machine de dépôt.
Ce traitement chimique nous a permis de réaliser des capacités MOS sur Ge0,9Sn0,1 avec une
densité d’état d’interface de 9.1011eV −1.cm−2. C’est à ce jour, le traitement chimique qui montre
les meilleurs résultats obtenus sur Ge0,9Sn0,1 [122]. Pour la suite de l’étude, nous utiliserons
systématiquement ce traitement pour nous assurer d’avoir une surface propre avant toute autre
opération.

3.4.4 Utilisation "d’InterLayer" pour la passivation de surface

La seconde méthode pour améliorer les performances des structures MOS que nous avons étu-
diées est l’utilisation "d’interlayers". Cela consiste à utiliser plusieurs diélectriques différents en
fonction de leurs avantages. Par exemple le HfO2 possède une permittivité diélectrique très
élevée, ce qui permet d’avoir un EOT (Equivalent Oxide Thickness) très bas. Cependant, en
contact direct avec du germanium ces derniers peuvent se mélanger et altérer leurs propriétés
[123, 124, 125, 126]. Nous ajoutons en général une très fine couche d’alumine entre le germanium
et le HfO2. L’alumine possède une permittivité diélectrique plus faible, mais est beaucoup plus
stable, cette couche agit donc comme une barrière de diffusion. Nous tenterons donc dans cette
partie d’identifier le meilleur empilement possible à utiliser sur Ge0,9Sn0,1, notamment en termes
de Dit. Notre référence sera donc une capacité avec du HfO2 déposé directement sur le GeSn.
Puis nous étudierons différentes couches intermédiaires pour vérifier s’ils agissent bien comme
barrière de diffusion.

3.4.4.1 Les différentes Structures et les analyses physico-chimiques

La machine de dépôt ALD que nous utilisons est une Fiji 200 de Ultratech. La machine pos-
sède des recettes préprogrammées permettant de déposer différents matériaux comme le HfO2,
le Al2O3, le TiN etc. Une référence avec environ 10 nanomètres de HfO2 sera réalisée pour
comparaison. Une couche avec un empilement HfO2/Al2O3/GeSn sera également réalisée pour
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comparaison avec une capacité ayant uniquement de l’alumine pour isolant. Beaucoup de ma-
tériaux différents sont utilisés pour l’ingénierie de barrière dans la littérature. Cependant, la
méthode la plus courante reste l’oxydation contrôlée de la surface par un plasma avant le dépôt
de diélectrique. Cette approche améliore souvent très fortement les Dit et est "facile" à mettre en
œuvre dans notre cas. En effet, la Fiji possède un réacteur plasma CCP avec une arrivée d’oxy-
gène et d’azote pour réaliser des couches par plasma (indispensable pour le TiN par exemple). Il
nous est donc possible d’oxyder légèrement la surface avant notre dépôt. Nous déposerons donc
des empilements HfO2/GeSnOx/GeSn et HfO2/Al2O3/GeSnOx/GeSn.

Les différentes étapes de création des capacités MOS
sont listées ci-contre. L’étape la plus critique est encore
une fois le passage du bain chimique à la machine ALD.
Nous n’effectuons aucun rinçage pour conserver au mieux
les liaisons soufrées et nous avons limité le temps à l’air
libre à 30 minutes maximum après le bain. Les masques
de lithographie et la technique de mesure sont exacte-
ment les mêmes que dans la partie précédente. Notons
que le titane ne sert que de couche d’accroche pour l’or
et n’est pas introduit pour modifier la tension de bande
plate.

1. Traitement chimique.

2. Dépôt des empilements diélec-
triques.

3. Lithographie optique.

4. dépôt de métal (5 nm Ti + 145
nm Au).

5. Lift-off

Nous réaliserons en tout 4 structures différentes décrites dans le tableau 3.6. La dernière
structure, Capa4, sera notre référence.

Table 3.6 : Récapitulatif des différents empilements étudiés.

Nom de la structure Empilement
Métal
HfO2

Capa1 Al2O3

(Ge0,9Sn0,1)Ox

Ge0,9Sn0,1

Métal
Capa2 HfO2

Al2O3

Ge0,9Sn0,1

Métal
Capa3 HfO2

(Ge0,9Sn0,1)Ox

Ge0,9Sn0,1

Métal
Capa4 HfO2

Ge0,9Sn0,1
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3.4.4.2 Observation des structures finales

Pour s’assurer que les couches diélectriques possèdent bien les empilements souhaités, des lamelles
ont été prélevées par faisceau d’ions focalisé (FIB pour "focused ion beam") et ont été observées
par microscopie électronique en transmission.

Figure 3.13 : Images TEM des empilements diélectriques décrits dans le tableau 3.6. De a) à
d) les images montrent les structures Capa1 à Capa4, respectivement.

On remarque dans un premier temps que le GeSn apparait cristallin, sans agrégat apparent
d’étain dans la maille ou à l’interface. Cela signifie que la température de déposition (250°C)
est assez basse pour ne pas endommager l’alliage. Ensuite, nous noterons que le HfO2 et les
interlayers sont complètement amorphes, ce qui dénote une bonne qualité de diélectrique. Les
épaisseurs varient légèrement par rapport aux valeurs nominales, mais restent assez épaisses pour
éviter toute fuite par effet tunnel à travers la grille. Nous remarquons sur l’image a) qu’il n’est
pas possible de différentier l’oxyde de GeSn et l’alumine, les deux étant composés principalement
d’oxygène le contraste était trop faible pour faire apparaitre les deux couches. Nous remarquons
sur l’échantillon contrôle, sur l’image d), une très fine couche claire entre le HfO2 et le GeSn.
Cela pourrait être dû à un oxyde formé de manière non intentionnelle, où le GeSn aurait subtilisé
de l’oxygène au HfO2.

3.4.4.3 Mesures C-V et modélisation des capacités

Des mesures C-V ont été effectuées avec un appareil Agilent 4980A. De la même manière que
précédemment, nous avons modélisé des courbes C-V que nous avons fait concorder avec les
courbes mesurées. Les courbes C-V présentées en figure 3.14 ont été corrigées selon la formule
proposée par Nicollian et Brew [127] pour retirer l’influence de la résistance série.

Page 74



Section 3.4 Chapitre 3

Figure 3.14 : Courbes C-V corrigées des échantillons Capa1 à Capa4

Les quatre capacités présentent à priori de bonnes caractéristiques électriques. La figure 3.15
présente les courbes C-V de chaque échantillon à 6 kHz et 1 MHz superposé avec les courbes
modélisées.

Figure 3.15 : Courbes C-V mesurées (en pointillés) et modélisées (en lignes pleines) des échan-
tillons Capa1 à Capa4.

Les courbes mesurées sont en pointillés et les courbes modélisées sont en lignes pleines. Ces
dernières sont très bien corrélées avec les mesures, les paramètres utilisés pour la modélisation
nous donnent donc une bonne estimation des grandeurs physiques. Les différentes grandeurs
estimées à partir de la modélisation sont présentées dans le tableau 3.7.
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Table 3.7 : Tableau récapitulant les paramètres de la modélisation.

Capa1 Capa2 Capa3 Capa4
EOT (nm) 3,6 3,2 3,4 2,7
τmin(µs) 8,5 7 9 4
τtrap(µs) 0,5 0,3 0,5 0,8
Vfb (V) -1,2 -0,78 -1,26 -0,6

Dit(eV
−1.cm−2) 7 ∗ 1011 9 ∗ 1011 5 ∗ 1011 6 ∗ 1012

L’EOT représente l’épaisseur d’oxyde de silicium équivalent (Equivalent Oxide Thickness),
τmin le temps de vie des minoritaires, τtrap les temps de vie des défauts et Vfb la tension de
bande plate. Nous commençons par calculer l’EOT. Il est déduit en fixant la constante diélec-
trique de l’empilement entier sur celle du silicium (εSi = 3, 9) puis nous faisons varier l’épaisseur
de l’oxyde pour que la capacité en accumulation (donc Cmax) modélisée corresponde à Cmax

mesurée. L’épaisseur ainsi trouvée correspond à l’épaisseur que devrait avoir une grille en SiO2

pour de telles valeurs, donc à l’EOT. Nous cherchons ensuite à déterminer le temps de vie des
minoritaires. Nous faisons alors varier τmin jusqu’à ce que la valeur de la capacité modélisée en
forte inversion (Vd = 2V) corresponde à sa valeur mesurée en fonction de la fréquence. Enfin, il
faut dé-corréler la densité d’états d’interface et leurs temps de vie. Pour cela nous faisons varier
les Dit jusqu’à ce que les courbes correspondent en basse fréquence. Puis nous faisons varier
τtrap pour ajuster les courbes en haute fréquence. Nous remarquons ici que c’est l’échantillon de
référence qui a l’EOT le plus faible, ce qui parait cohérent, car le HfO2 possède une constante
diélectrique bien plus élevée que l’alumine et probablement l’oxyde de GeSn (εGeO2 = 4, 6 [128]
pour comparaison). Grâce aux EOT retrouvés avec la modélisation et aux épaisseurs des dif-
férentes couches observées en TEM, nous pouvons calculer les constantes diélectriques de nos
matériaux. Nous trouvons ainsi, εHfO2 ≈ 13, εAl2O3 ≈ 7, 8 et εGeSnOx ≈ 3, 9. Les valeurs pour le
HfO2 et l’alumine sont plus faibles que leurs valeurs théoriques (20 et 9, respectivement).
L’échantillon de référence présente une densité d’états assez élevée, d’environs 6.1012eV −1.cm−2,
et ce malgré le traitement chimique. Nous trouvons pour l’échantillon Capa2, celui avec l’alu-
mine à l’interface, une densité d’états d’interface similaire à l’étude précédente. Cela montre
qu’un nanomètre suffit pour avoir les mêmes propriétés qu’avec l’alumine. Ensuite, les deux
échantillons avec une oxydation de la surface avant dépôt présentent les meilleurs résultats
avec 7.1011eV −1.cm−2 et 5.1011eV −1.cm−2 pour Capa1 et Capa3, respectivement. Des trois
approches, ce serait donc l’oxydation la plus apte à réduire la densité d’états d’interface. Nous
remarquons également que la tension de bande plate est fortement modifiée entre les échantillons
sans oxydation ( aux alentours de -0,7 V) et avec oxydation (-1,2 V). Cela semble indiquer que
l’oxydation supprime des charges fixes de nature négative, ou qu’elle induit des charges positives.
Nous pouvons d’ores et déjà assumer que l’oxydation induit des charges positives plutôt que l’in-
verse. En effet, il est fort probable que l’amélioration de la densité d’états d’interface tienne au
déplacement de l’interface lors de l’oxydation comme illustrée sur la figure 3.16.

Figure 3.16 : Schéma illustrant le déplacement de l’interface et le changement de nature des
défauts.

La surface du Ge0,9Sn0,1 est alors changée en (Ge0,9Sn0,1)Ox, ce qui a pour effet de déplacer
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l’interface isolant/SC de quelques nanomètres vers le substrat, piégeant au passage les impuretés
à quelques nanomètres de l’interface. Si cette hypothèse est exacte, les impuretés déplacées à
quelques nanomètres de l’interface devraient induire un effet d’hystérésis.

Figure 3.17 : Courbes C-V aller-retour des quatre échantillons montrant une différence d’hys-
térésis.

La figure 3.17 présente les courbes C-V des quatre échantillons à 1 kHz, mettant en avant la
différence d’hystérésis entre les échantillons oxydés et non oxydés. Cela semble donc confirmer
notre hypothèse. Enfin nous remarquons que les échantillons ayant été oxydés présentent des
temps de vie des minoritaires (environ 9µs) plus longs que l’échantillon avec de l’alumine (7µs)
et que l’échantillon référence (4µs). Cette différence pourrait provenir de la différence de densité
d’états d’interface entre ces échantillons. Il pourrait cependant y avoir une autre explication, ou
potentiellement une explication complémentaire à ce phénomène.
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C. Schulte-Braucks [129] a démontré que le temps de vie des
minoritaires pour des capacités MOS sur GeSn varie en
fonction du taux d’étain présent dans la couche. Comme

nous pouvons le voir ci-contre, plus le taux d’étain est élevé,
plus le temps de génération des minoritaires sera faible. Ils
traduisent cela par une augmentation de la fréquence de

transition, la fréquence à laquelle la capacité en inversion et
égale à Cmax/2. En se basant sur ces résultats, cela

signifierait que le taux d’étain dans nos couches varie en
fonction des couches que l’on dépose.

Figure 3.18 : Courbes C-V à 200 kHz de capacités MOS sur GeSn avec différents taux d’étain,
tiré de [129].

Si le taux d’étain varie effectivement en fonction de la couche déposée, des analyses XPS et
pAR-XPS pourraient nous permettre de comprendre les mécanismes qui entrent en jeu lors de
la réalisation des couches.

3.4.4.4 Observation de l’interface SC/diélectrique par XPS et pAR-XPS

De la même manière que dans la partie précédente, nous avons dû créer des échantillons spéci-
fiques pour l’analyse XPS, avec de plus fines épaisseurs que pour les capacités. Il y aura donc
trois structures différentes avec les trois diélectriques utilisés, Al2O3, (Ge0,9Sn0,1)Ox, et HfO2,
de deux nanomètres chacune, dénommées X1, X2 et X3, respectivement. Nous avons dans un
premier temps effectué une mesure avec un angle de 23,5°. Cela va nous permettre d’observer les
diélectriques en profondeur, jusqu’au GeSn.

Figure 3.19 : Analyses XPS des raies Ge3d et Sn3d5/2 des couches X1, X2 et X3.

La figure 3.19 présente les pics Ge3d et Sn3d des échantillons X1, X2 et X3 (alumine, oxyde
et HfO2). Observons dans un premier temps X1. Le pic Ge3d présente deux sous-pics, Ge3d3/2
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et Ge3d5/2 situés à 28,7 eV et 29,7 eV, mais aucun pic supplémentaire associé au germanium
oxydé (Ge2+ ou Ge4+). Cette observation prouve une fois encore l’efficacité du traitement chi-
mique déterminé précédemment. De la même manière, l’étain présente un pic principal, Sn3d5/2,
situé à 484,8 eV, et un léger pic associé à l’état Sn2+, décalé de 0,8 eV vers les hautes énergies,
correspondant à la liaison Sn-O. Cela signifie que l’étain subit une légère oxydation malgré le
traitement chimique, indiquant une plus forte tendance à l’oxydation que le germanium. L’échan-
tillon X2 présente, pour le germanium, un pic correspondant à l’état Ge4+, donc au germanium
oxydé sous la forme Ge − O2, mais aucune liaison Ge − O. Le spectre de l’étain présente lui
les deux formes d’oxydation, Sn − O2 et Sn − O. Les spectres de l’échantillon X3 présentent
quant à eux toutes les formes d’oxydation du germanium et de l’étain, et ce malgré le traitement
chimique. L’échantillon X1 prouve l’efficacité du traitement chimique pour protéger la surface
avant le dépôt du diélectrique, le problème viendrait donc du HfO2. Plusieurs publications font
état de diffusion du germanium dans le HfO2 sur des couches de germanium [123, 125, 130]
ou des alliages SiGe [126]. Il est donc fortement probable que le germanium se comporte de la
même manière dans notre cas. Pour vérifier cela, un profil en profondeur a été reconstruit à partir
d’analyse pAR-XPS et est présenté en figure 3.20.

Figure 3.20 : Profils en profondeur obtenus par analyse pAR-XPS des échantillons a) X1, b)
X2 et c) X3.

Premièrement, nous remarquons que les stœchiométries de l’alumine, du GeSn et du (GeSn)Ox

correspondent parfaitement aux stœchiométries attendues (Al2O3,Ge0,9Sn0,1 et (Ge0,9Sn0,1)O2).
Ensuite, nous constatons que du germanium oxydé se trouve effectivement dans la couche de
HfO2. Nous pouvons aisément imaginer que cela a pour effet de dégrader les propriétés du
HfO2, ce qui expliquerait sa faible constante diélectrique mesurée (13 contre 20 en théorie).
Cela dégraderait également la qualité de l’interface avec des liaisons Ge−O, un oxyde de pauvre
qualité. De plus, si du germanium du substrat GeSn diffuse dans la couche diélectrique, alors
la stœchiométrie du GeSn peut changer. Cette hypothèse parait d’autant plus cohérente tant
elle explique la différence de temps de génération des minoritaires dans les capacités MOS, du
moins pour la référence. Lu et al. [130] ont déjà observé ce phénomène sur des structures MOS
sur germanium. Ils ont proposé deux mécanismes de diffusion différents qui pourraient expliquer
un tel comportement. Le premier provient d’une réaction entre le germanium et le GeO2 décrite
par :

Ge+GeO2 → 2GeO (3.16)

Où le composé GeO, très volatil, pourrait diffuser à travers le HfO2. Selon la seconde
hypothèse, cela pourrait provenir de la désorption de HfGeO qui se formerait à l’interface
GeO2/HfO2. Il n’est pas possible, avec les données de l’XPS d’appuyer une hypothèse plutôt
qu’une autre.

Nous avons donc réalisé un échantillon supplémentaire en oxydant la surface, comme pour
X3, puis nous avons déposé 2 nm de HfO2 pour voir si du germanium a diffusé dans ce dernier.
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Figure 3.21 : Profils en profondeur de l’échantillon avec un empilementHfO2/(GeSn)O2/GeSn

La figure 3.21 présente le profil en profondeur de l’échantillonHfO2/(GeSn)O2/GeSn obtenu
par pAR-XPS. D’après ces résultats, aucune trace de germanium n’est détectée dans le HfO2

lorsqu’une couche de (GeSn)O2 est formé avant le dépôt. Cela signifie que la réaction qui entre
en œuvre ne peut être que celle décrite en équation 3.16. En effet, cette réaction ne peut pas
avoir lieu dans l’empilement, HfO2/GeSnO2/GeSn car le GeSn n’est pas en contact direct avec
le HfO2. Ainsi le GeO ne peut pas se former et diffuser dans le HfO2. Cela prouve qu’une
oxydation au plasma oxygène permet de créer une barrière de diffusion du germanium et de
protéger le GeSn et le HfO2.
Si les minoritaires sont plus lents pour les deux échantillons dont la surface a été oxydée, cela
impliquerait une diminution du taux d’étain dans la couche de GeSn. en effet, nous avons vu dans
l’équation 3.5 que les temps de vie des porteurs dépendent entre autre de la vitesse thermique
moyenne ῡ, qui dépend elle même de la masse selon effective des porteurs, comme présenté
dans l’équation 3.6. Ainsi, lorsque la masse effective des porteurs diminue, la vitesse thermique
augmente et le temps de vie des porteurs diminue. De la même manière, on remarque que le
temps de vie des porteurs dépend également de ni, qui dépend lui même du gap du matériau,
plus le gap et faible, plus les temps de vie des porteurs sera court.

Les différences de taux de génération des minoritaires pourraient alors provenir de la mo-
dification, sur quelques couches atomiques du moins, de la couche de GeSn. L’oxydation de la
surface par plasma d’oxygène réduirait le taux d’étain dans le GeSn à l’interface GeSnOx/GeSn,
augmentant le temps de vie des minoritaires. Au contraire, la diffusion du germanium dans la
couche de HfO2, pour l’échantillon Capa4, aurait pour effet d’augmenter le taux d’étain à l’in-
terface.
Nous pourrons, dans la prochaine partie, comparer ces temps de vie aux temps de vie que nous
mesurerons en fonction du pourcentage d’étain.

3.4.4.5 Conclusion sur l’utilisation d’Inter-layer

Cette étude nous fournit beaucoup d’informations sur la façon dont les différents diélectriques
réagissent avec le GeSn. Premièrement, déposer du HfO2 directement sur le GeSn n’est pas une
bonne approche, d’autant plus si ce dernier n’est pas nettoyé correctement au préalable. Cela n’a
pas été précisé plus haut, mais une grande partie des dispositifs MOS avec uniquement du HfO2

avaient de très forts courants de fuite à travers la grille et ne fonctionnaient pas. L’utilisation
d’une couche intermédiaire est par conséquent indispensable pour le bon fonctionnement d’un
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Wei Wang et al. [131] ont étudiés les
cinétiques d’oxydation du GeSn par plasma.
Ils ont découvert que l’étain ayant une plus

forte tendance à s’oxyder pouvait échanger de
place avec des atomes de germanium à

l’interface. Le graphique ci-contre montre les
observations par pAR-XPS de l’étain dans
une couche de GeSnOx. Là où la couche a
une composition d’environ 9% d’étain à

l’origine, la couche oxydée contient près de 12
% d’étain. La conséquence directe est que la
couche semi-conductrice a un déficit en étain

après oxydation.
Figure 3.22 : Taux d’étain dans une couche
de GeSn oxydée déterminé par pAR-XPS, tiré
de [131].

transistor, non pas uniquement à cause de la densité d’états d’interface élevée, mais aussi pour
éviter que la qualité duHfO2 ne soit dégradée. Des trois autres empilements testés, nous pensions
que l’alumine était indispensable dans le rôle de barrière de diffusion. Il s’avère que l’oxyde de
GeSn empêche parfaitement toute diffusion de germanium dans le HfO2, et réduit fortement
la densité d’états d’interface des structures p-MOS sur GeSn. L’empilement qui empêche la
diffusion du germanium dans le HfO2 et qui présente la plus basse densité d’états d’interface
est l’empilement Capa3, metal/HfO2/(GeSn)O2/GeSn. Nous avons prouvé pour la première
fois qu’il était possible d’atteindre des valeurs de Dit à l’état de l’art sur germanium (cf tableau
3.3), et ce, sur un substrat GeSn contenant 10% d’étain [132].
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3.4.5 Influence du taux d’étain sur les caractéristiques des capacités MOS
sur GeSn

À ce stade nous avons vu comment améliorer les capacités MOS sur GeSn sur des couches conte-
nant 10% d’étain. Le taux d’étain peut cependant varier en fonction de l’utilisation souhaitée.
Nous avons donc réalisé une étude avec plusieurs taux d’étains, à savoir 6%, 8%, 10%, 12%
et 15%, avec une couche germanium comme référence. La surface des couches seront passivées
grâce au traitement chimique défini au préalable, puis 10 nanomètres d’alumine serons déposés
par ALD. Tous les échantillons seront réalisés en une seule fois pour minimiser les variations dues
aux changements d’état des machines.

3.4.5.1 État de l’art

Il n’y a, à ce jour, qu’une seule publication faisant état de capacités MOS qui compare diffé-
rents substrats avec différents pourcentages d’étain [129]. Les auteurs ont réalisé des structures
Ge1−xSnx/HfO2/T iN/Al avec x = 0 / 2,9 / 6,3 / 8,5 / 10 et 12,5%.

Figure 3.23 : Caractéristiques C-V des capacités MOS en fonction du taux d’étain, tiré de [129].

Les auteurs ont montré que le taux d’étain incorporé dans les couches modifiait la fréquence
de transition, définie comme Ct = 0, 5(CHF + CLF ) en régime d’inversion. Cette différence
proviendrait d’une génération des porteurs minoritaires plus rapide avec l’introduction de l’étain.

3.4.5.2 Mesures C-V et modélisation des structures

De la même manière que présentée précédemment, des structures MOS ont été réalisées, mesurées
et modélisées. Les courbes C-V à 1kHz, 100kHz et 1MHz mesurées et modélisées sont présentées
en figure 3.24. Nous remarquons dans un premier temps la valeur constante en accumulation
(-3 V) à basse fréquence entre tous les échantillons, ce qui atteste de la bonne uniformité de
l’alumine entre ces derniers. Les largeurs de bandes interdites utilisées pour la modélisation sont
tirées de [23].
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Figure 3.24 : Mesures C-V et modélisations correspondantes pour différentes fréquences (de 1
kHz à 1 MHz) des capacités MOS avec plusieurs taux d’étain.

Les échantillons présentent tous une tension de bande plate, Vfb, qui change de manière quasi
linéaire avec l’incorporation de l’étain. Les paramètres extraits de la modélisation sont présentés
dans le tableau 3.8.

Table 3.8 : Résumé des paramètres extraits de la modélisation des différents échantillons.

Eg (eV) [23] Dit (eV −1.cm−2) Vfb (V) Φms (eV) τmin (s) τtrap (s)
Ge 0,66 7.1011 -1,85 -0,505 6.10−6 7.10−5

6% Sn 0,55 9.1011 -1,5 -0,48 2.10−6 3.10−5

8% Sn 0,52 9.1011 -1,4 -0,472 1.10−6 2.10−5

10% Sn 0,48 9.1011 -1,3 -0,464 8.10−7 8.10−6

12% Sn 0,45 1, 5.1012 -0,95 -0,455 5.10−7 2.10−6

15% Sn 0,35 2, 8.1012 -0,9 -0,443 2.10−7 8.10−7

Les densités d’états d’interfaces sont similaires à celles trouvées précédemment et ne changent
que légèrement avec l’augmentation du taux d’étain. La procédure de passivation chimique de la
surface définie plus haut permet donc de protéger efficacement la surface du GeSn et d’améliorer
l’interface, et ce, peu importe le taux d’étain. La tension de bande plate évolue quant à elle de
manière quasi linéaire, passant de -1,85V pour la référence germanium à -0,9V pour le GeSn
15%. La tension de bande plate provient de la différence de travail de sortie du métal et du
semi-conducteur, sommée à une tension ∆V qui provient des différentes charges présentes dans
la capacité :

∆V = −
Qf +Qm +Qot

Ci
(3.17)

Avec Qf , les charges fixes présentent dans l’oxyde, Qm les charges ionisées présentent dans
l’oxyde, généralement mobiles et responsable du phénomène d’hystérésis et Qot les charges
d’oxyde piégée. Il est possible d’approximer la différence de travail de sortie entre le métal
(du titane dans notre cas) et le semi-conducteur en admettant que le travail de sortie du GeSn
varie linéairement avec le pourcentage d’étain. Les valeurs des travaux de sorties des différents
éléments sont tirées de [133]. Les valeurs obtenues sont présentées dans le tableau 3.8 (Φms).
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Ces valeurs ne changent pas beaucoup en fonction du taux d’étain, cela signifie que la modifi-
cation du Vfb est majoritairement provoquée par des charges induites avec l’augmentation du
taux d’étain. Afin d’identifier la nature de ces charges nous avons effectué des mesures C-V aller
retour sur chacun des échantillons. Les capacités présentent toute un hystérésis d’environ 0,4
V vers les valeurs négatives lorsque l’on va de l’accumulation vers les minoritaires. Cela signifie
que le taux d’étain n’influe pas sur les pièges lents présentes dans l’alumine, mais bien sur les
pièges rapides, probablement proches de l’interface Al2O3/GeSn. Nous avons vu dans une partie
précédente que le traitement chimique utilisé permet d’éviter l’oxydation du germanium avant
dépôt d’alumine. En effet, les analyses XPS (montrées en figure 3.8 a. et b.) montrent une légère
oxydation de l’étain sous la forme Sn2+ (qui correspond à une liaison Sn-O), contrairement au
germanium qui n’est pas du tout oxydé. Il parait alors évident que plus il y a d’étain dans nos
couches, plus de monoxyde d’étain se forme près de l’interface, augmentant par conséquent la
densité d’états d’interface et la tension de bande plate. En effet, il a largement été montré, pour
le silicium et le germanium, qu’une oxydation non intentionnelle formant un oxyde non stœchio-
métrique (GeOx et SiOx) crée des liaisons pendantes qui agissent comme des pièges pour les
porteurs [134, 135, 136, 137, 138]. Dans notre cas, le traitement chimique empêche l’oxydation
du germanium, mais pas entièrement celle de l’étain. Le changement de tension de bande plate
et l’augmentation de la densité d’interface pourraient alors provenir de l’introduction progressive
de liaisons pendantes provoquée par l’oxydation partielle des atomes d’étain situés proche de
l’interface.
Concernant les temps de générations des minoritaires, nous observons le même phénomène que
Schulte-Brauck et al [129]. Des mesures en températures leur ont permis d’affirmer que ce chan-
gement de temps de générations est intimement lié au changement de la valeur du gap avec le
taux d’étain, plutôt qu’à de possibles défauts dans les couches. Cette hypothèse parait plausible
tant nous n’avons pas observé de changement majeur de la densité d’états d’interface.

Figure 3.25 : Temps de vie des porteurs minoritaires en fonction du pourcentage d’étain extraits
de cette étude et par C.Schulte [129].

La figure 3.25 présente un tracé logarithmique du temps de vie des minoritaires en fonction
du pourcentage d’étain dans les couches GeSn. Les trois lignes horizontales indiquent les temps
de vie trouvés pour les trois diélectriques présents à l’interface de l’étude précédente. D’après ces
résultats, la couche ayant vu une oxydation par plasma aurait un pourcentage compris entre 8%
et 9%, ce qui semble cohérent avec les résultats de W. Wang [131]. La couche HfO2/GeSn aurait
quant à elle un pourcentage d’étain aux alentours de 12%. Cependant, ces capacités présentaient
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une densité d’états d’interface plus élevée que les capacités réalisées dans cette partie, ce qui
peut également influer sur les temps de vie des minoritaires. les analyses pAR-XPS ne révèlent
aucune variation de pourcentage de l’étain aux interfaces HfO2/GeSn ou (GeSn)Ox/GeSn. Il
est cependant possible que la variation de pourcentage soit trop faible pour être détectée par une
analyse XPS. Ainsi, des analyses physico-chimiques plus précises comme des analyses par sonde
atomique pourraient nous renseigner si le dépôt de HfO2 ou l’oxydation de la surface modifie
effectivement la stœchiométrie de cette dernière.

3.4.5.3 Conclusion sur les capacités avec plusieurs taux d’étain.

Cette étude nous a permis de confirmer l’efficacité du traitement chimique à passiver la surface et
à améliorer l’interfaceGeSn/Al2O3, et ce, pour une large gamme de taux d’étain dans les couches.
Néanmoins, l’introduction de l’étain influe sur le comportement global des capacités MOS. En
effet, ce dernier aurait tendance à s’oxyder et à former des liaisons pendantes, modifiant la tension
de bande plate et augmentant légèrement la densité d’états d’interface. Une équipe a effectué des
analyses DLTS (deep level transiant spectroscopy) sur des couches GeSn et Ge et en a déduit
que les défauts sont majoritairement des donneurs chargés positivement, donc situés près de la
bande de valence. Ainsi, des études plus poussées telles qu’une analyse DLTS pour plusieurs
taux d’étain pourraient préciser la position de ces défauts dans le gap et possiblement permettre
d’identifier l’origine de ces derniers.
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3.5 Conclusion du chapitre

Nous avons dans un premier temps tenu à déterminer un traitement chimique efficace qui per-
mettrait de nettoyer la surface avant le dépôt de diélectrique et de la garder intacte le temps de
transfert dans la machine de dépôt. Il a été montré, à l’aide de mesures physico-chimiques de
la surface par XPS et par caractérisation des courbes C-V des capacités, qu’un bain HF de 1
minute suivie d’un bain (NH4)2S de 30 minutes permettait de passiver efficacement le GeSn. Ce
traitement chimique avant le dépôt d’alumine par ALD permet de réduire la densité d’états d’in-
terface à 9.1011eV −1.cm−2. La seconde étude a consisté à déterminer un procédé industrialisable
donnant de bons résultats en termes d’états d’interface, de stabilité de l’oxyde et d’hystérésis
en utilisant du HfO2 comme diélectrique. Pour cela, des empilements de diélectriques formant
de meilleures interfaces, comme le HfO2/GeSnO2/GeSn ont été utilisés. L’étude nous a permis
de montrer que le HfO2 était instable si déposé directement sur du GeSn à 250°C, et que le
germanium diffusait dans ce dernier. L’oxydation contrôlée de la surface ou l’insertion d’une fine
couche d’alumine agissent toutes les deux comme une barrière de diffusion du germanium et
permettent d’éviter ce phénomène tout en améliorant la qualité des structures. La structure mé-
tal/HfO2/(Ge0,9Sn0,1)O2/Ge0,9Sn0,1 a montré les meilleurs résultats avec une densité d’états
d’interface de 5.1011eV −1.cm−2. Ce résultat est, aujourd’hui, le meilleur obtenu pour un taux
d’étain aussi élevé comme montré dans le tableau ci-dessous.

Table 3.9 : Récapitulatif des résultats obtenus et trouvés dans la littérature en fonction du taux
d’étain.

Référence % Sn Dit(eV
−1.cm−2)

D. Lei [95] 17 ≈ 1013

Ce travail 10 5.1011

S. Gupta [103] 8 2, 65.1012

S. Gupta [107] 6 / 8,5 ≈ 3.1011 / ≈ 6.1011

S. Wirths [104] 6 2, 9− 4.1012

T.H. Liu [105] 4,5 ≈ 1012

Y.C. Fang [106] 4,5 1, 62.1011

S. Gupta [91] 3 2.1012
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Vers des dispositifs tunnel FET à base
des hétérostructures à nanofils
Si/Si/Ge et Ge/GeSn/GeSn

4.1 Introduction

Nous présentons dans ce chapitre la réalisation et la caractérisation électrique de transistors à
effet tunnel intégrant les hétérostructures à nanofil décrites dans le chapitre 2. Nous commen-
cerons par présenter un bref état de l’art qui permettra de mieux situer nos travaux dans leur
contexte. Des mesures de résistivité préalables permettront d’estimer les niveaux de dopage de
chacune des parties des hétérostructures. Ensuite, les procédés technologiques mis en œuvre pour
la réalisation des dispositifs seront décrits. Enfin, les mesures électriques seront réalisées et per-
mettront d’obtenir les caractéristiques de transfert de ces transistors à effet tunnel afin d’évaluer
leurs performances.
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4.1.1 État de l’art des transistors à effet tunnel

Nous présentons dans le tableau ci dessous la majorité des travaux faits sur les transistors à
effet tunnel. Pour une meilleure lisibilité, le graphique ci-dessous regroupe les principales carac-
téristiques telles que l’inverse de la pente sous le seuil (SS), le courant ON maximum atteint. Le
tableau 4.1 qui suit liste les résultats phares de chaque publication (le meilleur transistor réalisé).
Certaines de ces publications sont des études systématiques étudiant un paramètre en particulier
(niveau de dopage ou pourcentage d’étain, par exemple).

Figure 4.1 : Graphique des courants ION maximum en fonction de leur pente sous le seuil de
plusieurs transistors tunnel présents dans la littérature.

Nous remarquons dans un premier temps que seulement deux équipes présentent une pente
sous le seuil inférieure à 60 mV/dec, à savoir G.V Luong et al. [139] et K. Narimani et al. [140].
G.Han et al. [141] présentent quant à eux un transistor à base de GeSn avec une pente sous le
seuil d’environ 60 mV/dec avec un courant ION d’environ 10 µA/µm. Parmi les trois matériaux
représentés, c’est le GeSn qui offre en moyenne les courants ION maximum.
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4.2 Évaluation du dopage des hétérostructures

4.2.1 Méthode d’évaluation du dopage.

Avant de réaliser des dispositifs TFET, nous avons commencé par l’estimation des niveaux de
dopage de nos nanofils. Généralement, les mesures de dopage et de mobilités se font par le biais
de mesures à effet Hall. Cependant, dans le cas des nanofils, les lignes de courants sont confinées
à de très petites dimensions et cette technique devient très compliquée à mettre en place. Nous
avons donc estimé la résistivité moyenne de chaque nanofil à l’aide de mesures TLM (transmission
line measurement). La méthode consiste à mesurer des portions plus ou moins longues du semi
conducteur et de reporter les résistances prélevées sur un graphique. Une analyse de régression
linéaire nous donne alors une pente en Ax + B, ou A représente la résistance intrinsèque au semi-
conducteur et B représente la résistance série liée aux contacts métal/semiconducteur. Ainsi, des
nanofils de 20 µm environ ont été crûs dans les mêmes conditions que chacune des parties des
structures p-i-n présentées dans le chapitre 2. Ces structures ont été dispersées sur des substrats
de silicium, recouverts de Si3N4 et des étapes de lithographies optiques ont permis de déposer
des contacts pour réaliser des mesures 4 pointes.

Figure 4.2 : Nanofil dispersé sur substrat isolant avec des contacts servant aux mesures 4 pointes.

La figure 4.2 montre une image MEB d’un nanofil sur lequel des étapes de photolithographie
ont permis de déposer des contacts métalliques pour des mesures TLM. Après avoir mesuré la
résistance du nanofil (en ayant exclus les résistances de contacts etc.), il est possible de trouver
la résistivité ρ avec la formule :

ρ =
R ∗ S
L

(4.1)

Avec R la résistance mesurée précédemment, L la longueur associée à R, et S la section
moyenne du nanofil déterminée par :

S =
π

4
∗
(
D1 +D2

2

)2

(4.2)

Dont D1 et D2 les diamètres mesurés au pied et à la tête du nanofil. Le dopage peut alors
être calculé avec la relation :

n =
1

q ∗ ρ ∗ µn
(4.3)

Cette approche permet d’estimer le niveau de dopage de nos nanofils. Il est, cependant, im-
portant de noter que cette approche demande de connaître la mobilité de nos nanofils. Cette der-
nière varie fortement en fonction de nombreux paramètres tels que la concentration de dopants,
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la contrainte, le diamètre des nanofils, l’orientation cristalline ou la présence de dislocations.
Certaines équipes ont tenté de déterminer la mobilité des électrons de nanofils de germanium
[159, 160, 161] et l’estiment, en moyenne, aux alentours de 300 cm2/V.s, contre 3900 cm2/V.s
pour la valeur théorique. Il n’y a pas d’étude systématique qui présente des abaques de mobilité
et de dopage en fonction de la résistivité pour les nanofils de germanium. Nous nous baserons
donc sur des abaques tirées d’études effectuées sur substrat [162, 163, 164, 165]. Il est impor-
tant de noter que la mobilité des trous et des électrons est probablement plus importante sur
substrat que dans les nanofils, et donc, que le dopage sera légèrement sous-estimé. Le schéma
4.3 présente les deux hétérostructures que nous avons développées et étudiées en partie 2.3 avec
leurs différentes parties.

Figure 4.3 : Schéma représentant les deux hétérostructures dont nous avons estimé le dopage à
l’aide de mesures TLM.
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4.2.2 L’hétérostructure p− Si/Si/n−Ge

La première structure que nous présenterons est l’hétérostructure p− Si/Si/n−Ge. Nous rap-
pelons les conditions de croissances dans le tableau 4.2. La température et la pression lors de la
croissance sont de 450°C et 4,5 Torr.

Table 4.2 : Tableau récapitulant les conditions de croissance des hétérostructures p−Si/Si/n−
Ge

Partie SiH4 (sccm) GeH4 (sccm) HCl (sccm) PH3 (sccm) B2H6 (sccm)
p− Si 90 0 40↗ 80 0 0↗ 40

Si 90 0 30 0 0
n−Ge 0 50 70 60 0

4.2.2.1 Dopage des nanofils silicium dopé au Bore crûs à 450 °C

La première partie, le silicium dopé p et le silicium intrinsèque, a des conditions de croissance
quasi similaires aux nanofils développés par Virginie Brouzet lors de sa thèse [80]. Elle n’a
cependant effectué des mesures que pour les nanofils homostructurés, donc avec une température
de croissance de 600°C. Ainsi, des croissances de nanofils de silicium à 450°C avec plusieurs flux
de diborane ont été réalisées afin d’estimer leurs niveaux de dopage.

Mesures I-V B2H6 = 40sccm

B2H6 = 60sccm B2H6 = 80sccm

Figure 4.4 : a) Courbes I-V et b-d) images MEB des nanofils crûs à 450°C, 4,5 torr avec 40, 60
et 80 sccm de diborane, respectivement.

La figure 4.4 nous montre des images MEB des nanofils crûs à 450°C, 4,5 Torr, avec 90 sccm
de silane et différents flux de diborane ainsi que les mesures I-V effectuées sur ces derniers. Nous
remarquons un très fort dépôt 2D dû au diborane. Étant donné que la plupart des colloïdes
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100 nm étaient encapsulés avant la croissance à cause du dépôt 2D trop important, des nanofils
d’un diamètre initial de 50nm ont été utilisés. Les résistivités obtenues sont 787 mΩ.cm−1, 572
mΩ.cm−1 et 465 mΩ.cm−1 pour les nanofils crus avec 40, 60 et 80 sccm de diborane, respecti-
vement. En se basant sur l’abaque fournie par S. Li [165], les valeurs de dopage associées sont
2.1016 at.cm−3, 4.1016 at.cm−3 et 5.1016 at.cm−3, respectivement. Ces faibles niveaux de dopage
semblent indiquer que les dopants, soit ne s’incorporent pas du tout, soit ne sont pas activés
à cette température. Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus par Priyanka Periwal lors
de sa thèse [79]. Ces niveaux de dopage, si faible soient-ils, devraient tout de même permettre
de réduire les courants de fuite par émission thermoïonique. De plus, un drain faiblement dopé
devrait réduire davantage l’effet ambipolaire du transistor. Le tableau 4.3 résume les valeurs de
dopage obtenues en fonction des conditions de croissance.

Table 4.3 : Tableau récapitulatif des paramètres de croissance et des niveaux de dopages associés
des nanofils p-Si à 450°C.

Température Pression HCl Flux B2H6 ratio B2H6 ρ (mΩ) NA d’après [165]
450°C 4,5 Torr 70 sccm 40 sccm 3.10−2 787 2.1016 at.cm3

450°C 4,5 Torr 70 sccm 60 sccm 5.10−2 572 4.1016 at.cm3

450°C 4,5 Torr 70 sccm 80 sccm 7.10−2 465 5.1016 at.cm3

4.2.2.2 Dopage des nanofils germanium dopé au phosphore crûs à 450 °C

Pour cette croissance nous sommes partis d’un substrat de germanium pour un départ de crois-
sance plus aisé. Les nanofils ont été crûs dans les mêmes conditions que pour l’hétérostructure, à
savoir 450°C, 50 sccm de germane, 80 sccm de phosphine et 40 sccm d’HCl. Tout d’abord, nous
notons que la vitesse de croissance est très faible, autour de 25 nm/min, comparé aux vitesses
de croissance standard, aux alentours de 200 nm/min, pour les croissances VLS.

Une fois les mesures effectuées et la résistance
de contact éliminée, nous obtenons ces va-
leurs :

• Résistivité = 139± 60mΩ/cm

• Dopage ≈ 4.1016 at/cm3

Figure 4.5 : Mesures I-V d’un nanofil n-Ge crû à 450°C avec 100 sccm de phosphine.

D’après les mesures TLM, nous trouvons une résistivité d’environ 140 mΩ/cm, ce qui cor-
respond à un dopage de l’ordre de 1016at.cm−3, ce qui risque de poser problème. En effet,
contrairement au drain, un bon dopage (de l’ordre de 1019 à 1020 at/cm−3) pour la source est
nécessaire pour que l’effet tunnel soit efficace [166]. La croissance de nanofils de germanium dopé
avec de la phosphine a déjà été étudiée par Kevin Guilloy lors de sa thèse [167], et ce, sur la
même machine de croissance que nous. Il a obtenu des dopages de l’ordre de 1019 at/cm−3 avec
des vitesses de croissance bien plus élevées [82]. La différence majeure réside dans la température
de croissance, nécessairement de 450°C qui nous impose un flux de HCl de 40 sccm, alors que K.
Guilloy a effectué ses croissances à 410°C avec un flux de HCl de 10 sccm.
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Figure 4.6 : Croissance de nanofils de germanium dopés au phosphore a) tiré de [82] et b)
durant notre étude

La différence de dopage peut alors s’expliquer par l’utilisation plus importante de HCl pour
empêcher au maximum le dépôt 2D lors de la croissance. En effet, deux phénomènes peuvent
se produire. Il est possible que le catalyseur soit entièrement passivé par des liaisons chlorées
qui empêchent la décomposition de la phosphine, et donc, l’incorporation de phosphore dans le
catalyseur. En effet, le germane a une enthalpie libre de réaction de 113, 4kJ.mol−1, alors que
celle de la phosphine n’est que de 13, 4kJ.mol−1. Cela rendrait l’incorporation du phosphore
beaucoup moins favorable en présence importante d’HCl. Il est également possible que le même
phénomène que pour la croissance de nanofils GeSn, le mécanisme SLV, entre en jeu à ce moment.
En effet, le trichlorure de phosphore, PCl3 à une énergie de Gibbs de −267, 8kJ.mol−1. Ainsi, il
est possible que le phosphore présent dans le catalyseur désorbe, voire même, qu’il soit consommé
avant même d’arriver au substrat par la réaction :

PH3 + 3HCl→ PCl3 + 3H2 (4.4)

Le trichlorure de phosphore, bien plus stable que la phosphine ne serait alors pas, ou très
peu, incorporé au catalyseur. Afin d’améliorer le niveau de dopage, il faudrait réduire le flux de
HCl dans la chambre pour éviter au maximum cette réaction. Enlever de l’HCl sans changer les
autres paramètres reviendrait cependant à avoir un dépôt 2D conséquent lors de la croissance.
Si nous réduisons le flux de HCl, il sera alors nécessaire de réduire également la température de
croissance, ce qui empêcherait la croissance de la partie en silicium. Une solution à ce problème
serait de changer de précurseur pour que nos deux matériaux se forment à une température
plus proche qu’actuellement. Par exemple, l’utilisation de disilane à la place du silane devrait
permettre des croissances sous les 450°C, et ainsi, éviter l’utilisation importante de HCl.
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Pour résumer, la figure 4.7 présente une image de la structure complète avec les niveaux de
dopage associés à la source et au drain.

Figure 4.7 : Niveaux de dopage estimés sur la structure complète p-Si/Si/n-Ge.

Nous remarquons que la structure n’a formé aucun coude lors de la croissance. Les longueurs
des parties p-Si, Si et n-Ge sont d’environ 3 µm, 1 µm et 3 µm respectivement. Le changement
entre le silicium et le germanium ne provoque jamais de coude et la jonction est toujours droite.
Cependant, la croissance de la partie en germanium n’est pas constamment amorcée et environ
50% des nanofils ne possèdent pas cette dernière. La figure 4.8 montre des images MEB de
jonction silicium-germanium reportées dans la littérature comparées à notre structure. Nous
sommes actuellement les seuls à avoir obtenu une hétérostructure p-Si/Si/n-Ge axial rectiligne
de diamètre quasi constant.

Figure 4.8 : Images MEB des hétérostructures silicium-germanium présentes dans la littérature
avec a) tiré de [75], b) tiré de [76], c) tiré de [77], d) tiré de [78] et e) l’hétérostructure obtenue
dans ce travail.
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4.2.3 L’hétérostructure p-Ge/GeSn/n-GeSn

Cette hétérostructure comporte trois parties à étudier, le germanium dopé au Bore, le GeSn
intrinsèque et le GeSn dopé au phosphore. L’étude du GeSn intrinsèque nous servira de référence
pour le GeSn dopé au phosphore.

4.2.3.1 Dopage des nanofils germanium dopé au Bore crûs à 350 °C

Ainsi de la même manière que précédemment, des nanofils dopés p d’environ 20µm ont été
réalisés et dispersés sur un substrat isolant. Les nanofils ont été crûs à une pression de 4,5 Torr
et avec un flux de diborane de 40 sccm. Les nanofils présentent un très léger dépôt 2D, de l’ordre
de 0, 75 nm/µm qui limite l’utilisation excessive de diborane.

• Résistivité : ≈ 2± 0, 6mΩ.cm−1

• Dopage : ≈ 2, 2.1018at.cm−3

Figure 4.9 : Image MEB d’un nanofil germanium dopé au Bore crus à 350°C.

Encore une fois les niveaux de dopages ont été tirés des abaques [168], les valeurs de dopage
sont donc probablement sous-estimées. Les nanofils apparaissent beaucoup plus dopés que ceux
étudiés précédemment, et cela malgré la température de croissance plus basse. Cela semble confir-
mer que le problème ne vient pas de la température de croissance mais bel et bien de l’utilisation
excessive de HCl.

4.2.3.2 Dopage des nanofils GeSn dopés au phosphore crûs à 350 °C

La source de l’hétérostructure p-Ge/GeSn/n-GeSn a été crue à 350°C avec 20 sccm de HCl et
60 sccm de PH3. Étant donné que ce genre de nanofils n’a jamais été réalisé auparavant il va
falloir faire une mesure d’un nanofil GeSn intrinsèque pour s’assurer que ces derniers soient bien
résistifs. Ainsi, des nanofils crûs dans les conditions déterminées en chapitre 2 ont été dispersés
sur nitrure. Puis, des nanofils similaires auquel nous avons ajouté de 40 à 100 sccm de phosphine
pour le dopage ont été crûs. La figure 4.10 montre les courbes I-V mesurées des nanofils GeSn
intrinsèque et dopés au phosphore. Nous avons commencé par estimer le niveau de dopage des
nanofils intrinsèque. Nous avons trouvé une résistivité moyenne d’environ 10Ω.cm−1, ce qui
correspondrait à un dopage de 4.1014at.cm−3 en utilisant la mobilité théorique du germanium.
Encore une fois, ce n’est qu’une approximation tant la mobilité des porteurs n’est pas connue
dans nos nanofils, et ce encore moins pour le GeSn. Cependant, malgré la forte incertitude liée
à la mobilité, l’importante résistivité nous indique que le dopage non intentionnel est très faible.
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Figure 4.10 : Courbes I-V des nanofils GeSn a) intrinsèque et b) dopés au phosphore.

Table 4.4 : Valeurs de dopage trouvées pour différents flux de phosphine.

GeSn207 GeSn0217 GeSn0218 GeSn0219 GeSn0220
PH3 (sccm) 0 40 60 80 100

ratio PPH3/Ptotal 0 3, 3.10−2 5.10−2 6, 5.10−2 8.10−2

ρ (mΩ.cm−1) 9400 1,87 2,15 1,5 1,6
dopage (at.cm−3) 4, 7.1014 7, 8.1017 7, 5.1017 1, 6.1018 1, 1.1018

Le tableau 4.4 résume les valeurs obtenues pour les nanofils GeSn intrinsèques et avec des
flux de phosphine de 40 à 100 sccm. Nous remarquons que les niveaux de dopage sont bien
plus élevés que les nanofils GeSn sans phosphine, de l’ordre de 1018at.cm−3. Cela prouve que le
phosphore est bien incorporé dans les nanofils à 350°C. Nous remarquons, en revanche, que les
niveaux de dopage ne varient pas avec le flux de phosphine, ce qui semble indiquer une limite à
l’incorporation du phosphore soit dans le catalyseur soit dans le nanofil lors de la nucléation.

Figure 4.11 : Image MEB d’une structure p-Ge/GeSn/n-GeSn avec les niveaux de dopage
estimés.

Les niveaux de dopage obtenus pour les structures p-Ge/GeSn/n-GeSn devraient parfaite-
ment convenir pour la réalisation de transistors à effet tunnel.
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4.3 Procédé technologique pour la réalisation d’un transistor à
canal nanofil.

La réalisation des transistors à base des nanofils passe par des étapes de développement tech-
nologiques. Nous décrirons ici les approches qui permettent la réalisation d’une grille en "Ω" et
d’une grille enrobante sur des nanofils dispersés sur substrat isolant.

4.3.1 L’intégration planaire à grille "Ω"

La première approche consiste à déposer directement les nanofils sur le substrat, comme pour les
mesures de résistivité. Les étapes sont représentées schématiquement sur la figure 4.13 et sont
les suivantes :

• a) Les nanofils sont dispersés sur un substrat silicium recouvert par un isolant.

• b) De la résine photosensible est étalée sur l’ensemble du substrat et un nanofil est repéré
avec une machine de lithographie MJB4. Des ouvertures sont ainsi effectuées sur les source
et drain.

• c) 5 nm de titane et 145 nm d’or sont déposés par évaporation et d) la résine est retiré à
l’aide d’un bain d’acétone pour former les contacts des source et drain.

• e) Le diélectrique de la grille est déposé par ALD. Il peut être précédé par diverses étapes
comme :

– Un retrait de l’oxyde natif à l’aide d’un bain au BOE ou d’un HF vapeur

– Un plasma oxygène dans le but de retirer les résidus de résine qui seraient restés après
le bain acétone. Ce dernier aura également pour effet de créer une légère oxydation
de la surface.

• f)-h) Comme pour les source et drain, des étapes de lithographie permettent de déposer le
métal de grille.

Figure 4.12 : Étapes technologiques de réalisation d’un transistor à partir d’un nanofil dispersé
sur substrat isolant.

Notons que les étapes de passivation de la surface (étape e)) à l’aide de (NH4)2S est utilisé
uniquement avec les échantillons uniquement composés de germanium. En effet, un recuit à
250°C sous vide (dans la machine ALD) ne permet pas de faire désorber le souffre de la surface
du silicium et dégrade les performances des transistors. L’avantage principal de cette approche
est qu’elle permet de réaliser un transistor avec un nombre réduit d’étapes technologiques. De
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plus, l’alumine déposée par ALD empêche la création de contact entre le métal de grille et des
source/drain. Cela permet l’utilisation d’un contact de grille plus large que la partie intrinsèque,
sans risquer de créer un faux contact entre ses derniers.

Figure 4.13 : Images MEB d’un nanofil p-Si/Si/n-Ge connecté selon les étapes décrites ci-dessus.

Les images MEB de la figure 4.13 montrent un exemple de nanofil intégré après toutes ces
étapes de développement.

4.3.1.1 Les difficultés rencontrées pendant l’intégration

Lors de l’intégration, nous avons remarqué que la partie germanium des nanofils était partiel-
lement, voire entièrement, détruite après certaines étapes de développement. Ce phénomène se
produit après les étapes de photolithographie ou les bains au HF et n’atteint pas la partie silicium.
La figure 4.14 présente deux images MEB dont les parties en germanium ont été partiellement
gravées.

Figure 4.14 : a) Exemple d’un nanofil Si/Si/Ge dont la partie germanium a été gravée après
des étapes de photolithographie. b) Image MEB de la jonction silicium-germanium dégradée par
la gravure.

L’image de droite montre la jonction silicium-germanium dont la partie germanium a été
légèrement gravée. Sachant que les performances des transistors tunnel dépendent énormément
de la qualité de cette jonction, ce phénomène pose de gros soucis si l’on souhaite développer des
transistors performants. La seule étape commune entre un traitement HF et un développement
de photolithographie est le rinçage à l’eau dé-ionisée. Or, la forme native du germanium, le Ge-O,
est connue pour être instable et se dissoudre dans l’eau. Un rapport de T.J Law [169] montre que
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le germanium a également tendance à s’oxyder dans l’eau. Ainsi ces deux phénomènes peuvent
parfaitement graver, ne serait-ce que partiellement la partie germanium et dégrader les perfor-
mances des futurs transistors. Ainsi, pour protéger au mieux la jonction silicium-germanium,
nous avons décidé de déposer 10 nanomètres d’alumine avant la dispersion des nanofils selon le
protocole suivant :
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1. nettoyage de l’oxyde natif au HF vapeur.

2. chargement en moins de 3 min dans la machine ALD.

3. dépôt de 10 nanomètres d’alumine.

Le nettoyage des nanofils au HF vapeur permet de s’affranchir du rinçage à l’EDI, et donc
d’éviter la gravure du germanium. Les nanofils sont par la suite dispersés sur un substrat isolant
et la grille est déposée en premier pour éviter au maximum les gravures au niveau de la jonction.
Cette approche permet au mieux de protéger cette dernière, mais rend le développement plus
complexe. En effet, toute erreur lors du dépôt des source/drain risque de créer un court-circuit
entre ces derniers et la grille.

4.3.2 L’intégration planaire à grille enrobante

Afin de protéger le nanofil d’une éventuelle gravure lors des étapes d’intégration tout en adoptant
l’architecture à grille enrobante, nous avons tenté une approche différente de celle présentée ci
dessus. Avant de disperser les nanofils sur un substrat isolant, nous avons déposé sur ces derniers
10 nanomètres d’alumine puis 20 nanomètres de TiN. La figure 4.15 représente les étapes de
dépôt de l’alumine et du TiN sur les nanofils se trouvant encore sur le substrat de croissance.

Figure 4.15 : Schéma représentant les étapes successives d’encapsulation des nanofils verticaux
avec b) de l’alumine et c) du TiN.

1. Nettoyage de l’oxyde natif au HF vapeur pour éviter un rinçage à l’EDI.

2. Passivation de la surface au (NH4)2S pendant 30 min, sans rinçage.

3. Dépôt de 10 nanomètres d’alumine.

4. Dépôt de 20 nanomètres de TiN.

Lorsque l’alumine et le TiN sont déposés sur les nanofils, ces derniers sont dispersés sur
substrat isolant pour l’intégration. Afin de s’assurer que ces derniers sont bien présents, nous
avons effectués des observations MEB ainsi que des analyses EDX. Ces résultats sont présentés
en figure 4.16. Nous remarquons sur l’image MEB que le nanofil est bel et bien enrobé de deux
couches montrant un contraste différent. La présence de titane et d’aluminium sont confirmés à
l’aide d’analyse EDX.
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Figure 4.16 : a) Image MEB d’une tête de nanofil recouverte d’Al2O3 et de TiN et b) spectre
EDX confirmant la présence de ces derniers.

Les étapes d’intégration des nanofils prévues sont les suivantes :

1. Étape de lithographie (comme décrite plus haut) pour déposer le contact métallique sur la
grille.

2. Gravure du TiN à l’aide d’une chimie isotropique en utilisant le métal de grille comme
masque.

3. Étape de lithographie pour exposer les source/drain.

4. Bain au BOE pour retirer l’alumine des source/drain.

5. Dépôt des contacts source/drain.

L’étape de lithographie est similaire à celle effectuée précédemment et ne pose pas de souci
particulier. En revanche, la gravure du TiN est délicate et il est difficile de retirer entièrement le
TiN. En effet, pour retirer le TiN présent sous le nanofil, il faut effectuer une gravure isotropique
pouvant atteindre cette partie. Nous avons donc effectué des gravures plasma avec un mélange
Cl2 : Ar : N2 sans bias pour ne pas accélérer les ions. Plusieurs temps de gravures ont été testés
(45 secondes, 90 secondes et 180 secondes). Malheureusement, comme le montre le spectre EDX
présenté en figure 4.17, même après 180 secondes, du titane est encore présent sur les nanofils.

Figure 4.17 : a) Image MEB de la tête d’un nanofils Si/Si/Ge après 180 secondes de gravure
Cl2 : Ar : N2 et b) spectre EDX révélant la présence de titane.

La présence de titane peut s’expliquer par le fait que la chimie n’a pas le temps d’attaquer
le TiN se trouvant entre le nanofil et le substrat. En effet, c’est le seul endroit qui ne soit pas
directement exposé à la chimie. Les images MEB de la figure 4.18 confirme cette hypothèse.
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Figure 4.18 : Images MEB d’une tentative de gravure du TiN sur un nanofil.

Une solution pour remédier à ce problème serait de graver le substrat SiN à l’aide d’une
gravure sélective anisotropique avant la gravure du TiN par une gravure isotropique. Cela aurait
pour effet d’exposer la partie sous le nanofil à la gravure et devrait permettre cette dernière.
Ces résultats préliminaires sont néanmoins encourageants pour le développement de transistors
à base de nanofils à grille enrobante.

4.4 Les transistors à base de nanofils p-Si/Si/n-Ge

4.4.1 Caractéristique électrique de la diode p-i-n

Avant de caractériser nos dispositifs en tant que transistors, il faut s’assurer que la structure p-i-n
se comporte bien comme une diode, et cela pour plusieurs raisons. Premièrement, si nous avons
recouvert la structure entière de germanium dopé n lors de la croissance, la caractérisation Id-Vg
sera faussée et ne sera pas révélatrice d’un effet tunnel bande à bande (ou BTBT pour band to
band tunneling). La caractérisation de la diode nous permet d’affirmer que la structure n’est pas
conductrice. Ensuite, la caractéristique I-V de la diode peut nous renseigner sur la qualité de la
jonction et des contacts. En effet, nous pouvons extraire de cette dernière un facteur d’idéalité
(η) selon l’équation suivante :

J ' exp

(
qV

η ∗ kT

)
(4.5)

Ce facteur η est compris entre 1 et 2 pour des jonctions p-n. La diode est considérée comme
idéale lorsque η = 1 et le courant est un courant de saturation, limité par la résistivité du
matériau. Au contraire, lorsque le taux de recombinaison des porteurs chauds est à son maxi-

mum, donc que nn = pn = ni ∗ exp

(
qV

2 ∗ kT

)
, nous obtenons η = 2. Cela est vrai pour tout

type de jonction, cependant, nous avons une jonction p-i-n avec une partie intrinsèque de 1µm,
ce qui augmente considérablement les chances de recombinaisons. De plus, la résistance série
vient également réduire le courant de la diode, pouvant faire passer ce facteur au-dessus de 2.
Ainsi les structures présentées dans le chapitre 2 (Figure 2.29) ont été intégrées comme indiqué
précédemment.

La figure 4.19 présente les caractéristiques de sortie Id-Vd de 5 diodes p-i-n des premières
tentatives d’intégration. Les dispositifs ont subi un traitement au plasma oxygène avant la me-
sure pour retirer toute trace de résine résiduelle. Nous remarquons que le facteur d’idéalité est
supérieur ou égal à 2 pour tous les dispositifs. Cela nous indique qu’en plus d’avoir un taux de
recombinaison élevé, la résistance série limite le courant. Cela est probablement dû à la partie en
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Figure 4.19 : Caractéristiques électriques Id-Vd de 5 nanofils p-Si/Si/n-Ge.

germanium dégradé durant les étapes de fabrication. Une solution pour remédier à ce problème
est l’ajout d’une étape de recuit pour créer des siliciures. Malheureusement, la température de
formation des siliciures, environ 500°C [170, 171, 172] est bien supérieur à la température de
formation des germaniures. En effet, la phase NiGe se forme à environ 350-400°C, et à partir
de 450°C nous risquons de rompre le nanofil [173]. Nous avons donc décidé d’ajouter une étape
de recuit à 350 °C afin de former une phase NiGe, ce qui devrait considérablement réduire la
résistance série du côté du germanium et donc augmenter le courant ION .

4.4.2 Caractéristiques de transfert Id-Vg des transistors p-Si/Si/n-Ge

Après avoir observé les caractéristiques de sortie Id-Vd nous avons fini l’intégration des nanofils.
Quatre des cinq échantillons ont présenté un contrôle par la grille. Les courbes Id-Vg pour des
tensions de drain de 0 à 1 Volt sont présentées en figure 4.20. Elles présentent toutes des pentes
sous le seuil très élevées (mesurées à Vd = 0,5 V). Les échantillons présentent un courant de
grille très faible, de l’ordre du picoampère.

Figure 4.20 : a) Caractéristiques de transfert Id-Vg d’un dispositif Si/Si/Ge et b) modélisation
d’un transistor TFET avec une densité d’états d’interface de 1013eV −1.cm−2.

Le mauvais contrôle par la grille atteste d’une densité d’états importante. Cela n’est pas
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étonnant au vu de l’état de la jonction silicium-germanium, cf. figure 4.14. Afin d’estimer cette
densité d’états d’interface, nous avons modélisé ces caractéristiques de transfert. Les résultats de
la modélisation sont cohérents avec les courbes mesurées pour une densité d’états d’interface de
1013eV −1.cm−2 environ.

4.4.3 Caractéristiques de transfert Id-Vg des structures protégées par
l’alumine.

Nous avons donc réalisé d’autres structures en ajoutant 10 nanomètres d’alumine avant les pre-
mières étapes d’intégration, comme décrites en section 4.3.1.1. Après le dépôt des contacts source-
drain, la jonction silicium-germanium apparait totalement intacte. La figure 4.21 montre deux
images MEB attestant de la capacité de l’alumine à protéger le germanium.

Figure 4.21 : Images MEB montrant l’amélioration de la jonction silicium-germanium en la
protégeant avec un dépôt d’alumine.

De la même manière que précédemment, nous avons effectué des mesures Id-Vd pour vérifier
les caractéristiques électriques de la diode p-i-n. Nous avons ensuite fini l’intégration des transis-
tors et effectué des mesures Id-Vg. Cette fois-ci, seuls deux échantillons ont fonctionné. La figure
4.22 présente ces courbes pour les deux échantillons.

Les caractéristiques Id-Vd sont similaires aux diodes précédentes, avec des facteurs d’idéalité
de 2,13 et 2,17 pour les échantillons 1 et 2, respectivement. Les caractéristiques de transfert
Id-Vg sont, quant à elles, bien meilleures, notamment pour la pente sous le seuil. En effet, Nous
trouvons des valeurs de 275 mV/dec pour l’échantillon 1 et de 400 mV/dec pour le second. Cela
montre que l’amélioration de la jonction silicium-germanium permet bien d’améliorer le contrôle
électrostatique des transistors. Les deux échantillons présentent un courant Ion maximum de
0, 01µA/µm. Cette valeur est faible comparée à certaines valeurs obtenues dans la littérature
(jusqu’à 20µA/µm [139]) ou encore aux valeurs obtenues par Virgine Brouzet (environ 1µA/µm)
[152]. Il est cependant important de noter que ces résultats sont préliminaires et offrent d’excel-
lentes perspectives. En effet, il sera possible d’améliorer le courant ION en affinant les étapes de
développement technologique, par exemple en améliorant l’étape de recuit ou en réduisant au
maximum l’EOT. Il est également nécessaire de noter que le dopage de la source est relativement
faible, à cause des contraintes de croissance des nanofils, comparé aux valeurs observées dans la
littérature. En ajustant les paramètres de croissance ainsi que les précurseurs utilisés il sera alors
possible d’augmenter le dopage de la source et donc le courant ION .
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Figure 4.22 : Caractéristiques de transfert de deux dispositifs à base de nanofils p−Si/Si/n−Ge.

4.5 Les transistors à base de nanofils p-Ge/GeSn/n-GeSn

La seconde structure que nous avons intégrée pour former des transistors tunnel est l’hétéro-
structure p-Ge/GeSn/n-GeSn. Pour rappel, les valeurs de dopage trouvées dans ces derniers sont
précisées dans le tableau 4.5.

Table 4.5 : Valeurs de dopage de la structure p-Ge/GeSn/n-GeSn.

Structure Dopage p Partie intrinsèque Dopage n
p-Ge/GeSn/n-GeSn Na ≈ 1018at.cm−3 ≈ 1014at.cm−3 Nd ≈ 1018at.cm−3

Les niveaux de dopage obtenus étant plus élevés que ceux des structures Sip/Ge/Gen, nous
pouvons nous attendre à une probabilité d’effet tunnel plus importante et donc, à un courant
Ion plus fort.

Nous remarquons sur la figure 4.23 que la diode présente de forts courants inverse. La struc-
ture présente néanmoins des caractéristiques de diode, avec un courant direct de 3, 4.10−4A pour
une valeur de Vd de 2 V, et un courant inverse de 3, 8.10−5A pour une valeur de Vd de -2 V. Il
est possible que la structure présente bel et bien des caractéristiques de diode mais qu’une erreur
lors de l’intégration ait introduit un canal de conduction qui augmente le courant inverse. La
caractéristique Id-Vg présente, quant à elle, d’importants courants de fuite à travers l’oxyde de
grille. Il est donc possible que ce dernier soit défectueux et contribue au courant inverse.
Bien que ces résultats ne soient pas satisfaisants, ils restent préliminaires et d’autant plus encou-
rageants. En effet, si il est possible de percevoir un comportement de diode à de tels niveaux de
courants, il est tout à fait possible qu’une diode dont les courants inverses soit fortement réduit
conserve ces niveaux élevés. Pour rappel, les diodes p-Si/Si/n-Ge présentaient des courant Id
maximums d’environ 1 µA, contre près de 300 µA pour ces structures.
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Figure 4.23 : Caractéristique Id-Vd mesurée sur une structure p-Ge/GeSn/n-GeSn après inté-
gration.

4.6 Conclusion du chapitre

Nous avons commencé par étudier les niveaux de dopages des différentes parties de nos structures
p-Si/Si/n-Ge et p-Ge/GeSn/n-GeSn à l’aide de mesures TLM. Les valeurs obtenues sont résumées
dans le tableau 4.6. Ces valeurs sont obtenues à partir des valeurs de références des mobilités du
silicium et du germanium et sont, par conséquent, probablement sous estimées.

Table 4.6 : Valeurs de dopage des structures p-Si/Si/n-Ge et p-Ge/GeSn/n-GeSn.

Structure Dopage p Partie intrinsèque Dopage n
p-Si/Si/n-Ge Na ≥ 1016at.cm−3 Nd ≈ 1015at.cm−3 [174] ≥ 1016at.cm−3

p-Ge/GeSn/n-GeSn Na ≥ 1018at.cm−3 ≈ 1014at.cm−3 Nd ≥ 1018at.cm−3

Nous avons ensuite défini une méthode d’intégration des nanofils pour réaliser des transistors
tunnel. Lors des premières tentatives d’intégrations des structures p-Si/Si/n-Ge, nous avons réa-
lisé que les parties en germanium des dispositifs étaient chimiquement attaquées après les étapes
de lithographies. Nous avons associé ce phénomène à l’oxydation du germanium puis à sa disso-
lution. Nous avons modifié le procédé d’intégration en recouvrant les nanofils d’alumine avant les
premières étapes de lithographie afin de protéger ces derniers. Nous avons vu que la protection de
la jonction silicium - germanium permettait de réduire de manière significative la densité d’états
d’interface. Cela nous a permis de largement améliorer le contrôle électrostatique de la grille, et
donc, d’améliorer la pente sous le seuil, en passant de 1,5 V/dec à 275 mV/dec. Les résultats
obtenus sont comparés à la littérature dans le tableau 4.7. Notons que Dayeh et al. [158] est la
seule équipe qui a adopté la même approche que nous (intégration de nanofils hétérostructurés
crûs par CVD-VLS). Nous avons également tenté d’intégrer les nanofils pour réaliser des transis-
tors à grille enrobante. Cependant, nous n’avons pas réussi à retirer entièrement le TiN lors de
l’étape de gravure sèche. Ainsi, des travaux complémentaires sont nécessaires si nous souhaitons
adopter l’architecture à grille enrobante. Cette approche permettrait d’exploiter au maximum le
potentiel des nanofils. Enfin, nous avons tenté d’intégrer les structures p-Ge/GeSn/n-GeSn. Nous
n’avons malheureusement pas réussi à obtenir des caractéristiques de transistors. Cependant, les
structures présentent des caractéristiques de diode avec un fort courant direct.
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Table 4.7 : Résultat obtenu pour un transistor à effet tunnel à base de nanofils p-Si/Si/n-Ge
comparé à la littérature.

Équipe Courant ION ratio ION/IOFF SS (mV/dec)
Cette étude 0,01 µA/µm 5.103 275

[158] 0,01 µA 105 170
[151] 0,01 µAµm 104 134
[154] 2 µAµm 104 100
[153] 0,5 µAµm 107 250
[155] 1 µAµm 107 150
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Chapitre 5

Conclusion générale de la thèse et
perspectives

5.1 Conclusion générale de la thèse

Cette thèse a pour objectif d’élaborer et d’étudier des nanofils à base d’alliage germanium-étain
dans le but de les intégrer pour réaliser des dispositifs nanoélectroniques, dont les transistors à
effet tunnel. Ces derniers sont considérés comme étant une solution prometteuse quant au besoin
de dispositifs basse consommation. En effet, le marché grandissant des appareils nomades et des
systèmes embarqués pose de nombreux soucis de consommation énergétique. Ainsi, de nombreux
systèmes pourraient largement être améliorés si de tels dispositifs voyaient le jour. Cependant,
ces transistors souffrent principalement d’un très faible courant à l’état passant. Une des solu-
tions pour surmonter ce problème est l’utilisation d’un matériau à faible gap comme matériau
pour l’électrode "source". C’est dans ce contexte que nous avons étudié la croissance de nanofils
d’alliage GeSn. Les recherches effectuées sur cet alliage sont bien plus récentes comparées à celle
sur silicium ou les semiconducteurs III-V, et la croissance de nanofils GeSn utilisant le GeH4 et
le SnCl4 en tant que précurseurs n’avait jamais été étudiée auparavant.

Dans le premier chapitre, nous avons présenté les problématiques liées à la consommation
énergétique des MOSFETs actuels et à l’approche "More Moore". Les différentes solutions po-
tentielles pouvant répondre à ce besoin sont détaillées. Parmi ces solutions, le transistor à effet
tunnel permet parfaitement une co-intégration avec les systèmes CMOS actuels et permettrait
de réaliser des systèmes très basse consommation. Nous avons présenté son fonctionnement ainsi
que les différentes approches envisagées pour améliorer ses performances. Une de ces solutions
est l’utilisation du matériau GeSn, alliage de la colonne IV, que nous avons détaillée. Nous avons
présenté les propriétés électroniques de ce matériau ainsi que les difficultés liées à son épitaxie
et à son utilisation.

Le deuxième chapitre est dédié à l’élaboration et la caractérisation physico-chimique des na-
nofils GeSn. En premier lieu, nous avons présenté les différentes techniques de croissance des
nanofils et en particulier celle que nous avons utilisé, la croissance par CVD-VLS. Nous avons
commencé par l’étude de l’impact de la température de croissance et du ratio des précurseurs
SnCl4/GeH4 sur la croissance des nanofils. Nous avons observé que ces deux paramètres in-
fluaient énormément sur la vitesse de croissance ainsi que sur l’incorporation de l’étain dans
les nanofils. Les mécanismes de croissance et d’incorporation de l’étain dans les nanofils ont été
décrits et discutés. Une température de croissance de 350°C avec un ratio SnCl4/GeH4 de 0,4%
nous a permis de réaliser des nanofils contenant environ 10% d’étain sous forme cœur-coquille.
Ces résultats constituent la première observation d’une croissance de nanofils GeSn par CVD-
VLS à base de précurseurs compatible CMOS et ont été publiés dans le journal Physica Status
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Solidi [67]. En nous basant sur la littérature et sur nos observations, nous avons émis l’hypothèse
que l’étain s’incorporait via le phénomène de "solute trapping", qui dépend majoritairement de
la vitesse de croissance ainsi que du taux d’étain dans le catalyseur. En utilisant un catalyseur
en étain, nous avons réussi à réaliser des nanofils contenant 10% d’étain réparti de manière uni-
forme. Enfin, nous avons étudié la croissance d’hétérostructures pour la réalisation de transistors
TFET. Une première hétérostructure axiale p− Si/Si/n−Ge a été réalisée avec des conditions
de croissance optimales, à savoir une température de 450°C et une pression totale de 4,5 Torr. La
structure est rectiligne, sans dépôt 2D et sans changement de diamètre important à la jonction
silicium/germanium. Enfin, les conditions de croissances ont été optimisées pour réaliser une
hétérostructure p−Ge/GeSn/n−GeSn. Cette hétérostructure à été réalisée à une température
de 350°C et à une pression de 4,5 Torr.

Cependant, les performances d’un transistor tunnel ne dépendent pas uniquement du maté-
riau source mais également de la capacité de la grille à moduler les bandes d’énergies du canal.
Les étapes de dépôt de la grille, et notamment l’interface entre le GeSn et le diélectrique sont
déterminants pour les performances des transistors. Ainsi, le chapitre 3 est consacré à l’étude de
l’interface GeSn/diélectrique de grille et au développement d’un empilement performant.

Nous avons commencé par observer l’effet de différents traitements chimiques sur l’état de
surface du GeSn. Ainsi, 10 traitements différents ont été appliqués sur des couches de GeSn
contenant 10% d’étain. Des analyses XPS et pAR-XPS nous ont permis d’observer la qualité
de l’interface GeSn/diélectrique. Parmi les traitements testés, la succession d’un bain de HF et
d’un bain de (NH4)2S permet de retirer efficacement l’oxyde natif et de protéger la surface le
temps du transfert dans la machine ALD. Afin d’évaluer les performances électriques des ca-
pacités, nous avons réaliser des capacités avec 10 nm de Al2O3 comme diélectrique puis nous
avons développé parallèlement un modèle analytique afin de simuler le comportement des capa-
cités et extraire la densité d’état d’interface. Les capacités ayant été réalisées avec un traitement
de surface HF/(NH4)2S présentent une densité d’état d’interface de 9.1011eV −1.cm−2 contre
1013eV −1.cm−2 pour la référence. Ces résultats nous placent au niveau de la littérature actuelle
et ont été publiés dans le journal ACS Applied Electronic Materials [122]. Pour aller plus loin
et améliorer les capacités sur GeSn, nous avons décidé d’intégrer un oxyde à forte constante di-
électrique, comme le HfO2. En conservant l’étape de passivation de surface définie au préalable,
nous avons étudié l’insertion de couches diélectriques intermédiaires, ou "interlayers", dans le but
d’améliorer les performances des capacités. Ainsi, nous avons réalisé 4 structures MOS. Une pre-
mière structure de référence GeSn/HfO2/T i/Au est fabriquée, puis 3 couches intermédiaires ont
été insérées : Une oxydation de la surface par plasma O2, une couche de Al2O3 et une oxydation
suivie d’un dépôt de Al2O3. Les analyses pAR-XPS nous ont révélé que sans couche intermé-
diaire, du germanium des couches de GeSn diffusait dans le HfO2 et détériorait fortement les
performances des capacités. L’empilement GeSn/(GeSn)O2/HfO2/T i/Au présente une densité
d’états d’interface de 5.1011eV −1.cm−2. Ces dernières sont comparables aux meilleures capacités
MOS réalisées sur germanium. Ces résultats sont à l’état de l’art et ont été publiés dans le journal
Applied Physics Letters [132].

Enfin, dans le chapitre 4, nous avons réalisé et caractérisé des transistors à effet tunnel à
base d’hétérostructures Sip/Si/Gen et Gep/GeSn/GeSnn. Dans un premier temps, les niveaux
de dopage des hétérostructures sont étudiés. L’hétérostructure Sip/Si/Gen présente des niveaux
de dopage relativement bas, de l’ordre de 1016at.cm−3 pour le drain et la source. Nous avons
associé ces faibles niveaux de dopage à la faible température de croissance pour la partie Sip
et à l’utilisation importante de HCl pour la partie Gen. L’hétérostructure Gep/GeSn/GeSnn
présente des niveaux de dopage de 1018at.cm−3, 1015at.cm−3 et 1018at.cm−3, respectivement.
Après avoir déterminé les niveaux de dopage, nous avons tenté d’intégrer les nanofils pour réaliser
des transistors. Nous nous sommes rapidement rendu compte que le germanium était instable et
était dissout dans l’eau dé-ionisée. Nous avons développé un procédé technologique d’intégration
particulier permettant de protéger le nanofil durant les étapes de fabrication. Cette procédure
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nous a permis d’améliorer l’état de la jonction silicium-germanium et d’obtenir des caractéris-
tiques de transfert convenables sur des TFETs à base de nanofils Sip/Si/Gen. Les transistors
ainsi obtenus présentent un courant ION de 0, 01µA/µm avec une pente sous le seuil d’environ
275 mV/dec sur plus de 3 décades de courant. De plus, nous avons réalisé des premières inté-
grations de transistors à base d’hétérostructures p − Ge/GeSn/n − GeSn. Les caractéristiques
électriques des nanofils présentent bien des comportement de diode, avec cependant, d’impor-
tants courants inverse. Néanmoins, les mesures Id-Vg des transistors présentent quant à elles
d’importants courants de fuite par la grille.

5.2 Perspectives

Plusieurs perspectives peuvent être envisagées suite à ce travail de thèse.
Premièrement, il serait possible d’améliorer la croissance des nanofils GeSn en rendant la ré-
partition de l’étain plus uniforme. Deux solutions sont envisageables. L’utilisation d’un métal
différent comme catalyseur permettant une concentration d’étain plus importante et une crois-
sance à basse température (≤ 350°C ). Parmi les candidats disponibles, le zinc pourrait répondre
à ces besoins. En effet le système Zn-Sn a un eutectique à environ 200°C avec 91,2 % d’étain
([175, 176], les diagrammes de phases sont fournis en annexe). La seconde solution consisterait
à changer de précurseur pour l’étain, en faveur du tétrabromure d’étain. En effet, avec ce pré-
curseur plutôt que le tétrachlorure d’étain la réaction qui provoque la désorption du germanium
passe de -25 kJ/mol à 15 kJ/mol ce qui devrait éviter la gravure SLV. Ensuite, il est possible
d’améliorer les hétérostructures Sip/Si/Gen. En effet, nous avons vu que les faibles niveaux de
dopage de cette structure sont principalement liés à la température de croissance de 450°C. Une
solution serait de rapprocher les températures de décomposition de précurseurs du silicium et du
germanium. L’utilisation de disilane (Si2H6) pourrait permettre cela. En effet, ce dernier à une
enthalpie de formation libre de 127,3 kJ/mol contre 56 kJ/mol pour le silane, là où le germane
à une enthalpie de formation de 113,4 kJ/mol. Cela pourrait permettre la croissance de nanofils
de silicium à 350°C.

Ensuite, les travaux effectués sur les capacités MOS sur GeSn ont pour but d’améliorer les
performances des transistors à effet de champ à base de GeSn, mais également de comprendre
les mécanismes qui entrent en jeu. Il serait possible d’en apprendre plus sur la nature des défauts
à l’interface et leur évolution en fonction du taux d’étain dans les couches. Ainsi, des mesures
DLTS pourraient nous renseigner sur la nature des états induits avec l’augmentation du taux
d’étain dans les couches. De la même manière, des analyses XPS pourraient nous permettre de
quantifier les liaisons Sn-O qui se forment à l’interface.

Enfin, des travaux d’intégration seront nécessaires afin de réaliser des transistors à effet tunnel
performants à base d’hétérostructures Gep/GeSn/GeSnn.
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Annexe A

Nano-Auger, détails sur la technique :

A.0.1 Principe de la technique

Lorsqu’un matériau est excité sous un faisceau d’électrons, des chocs élastiques peuvent se pro-
duire entre les électrons du faisceau incident et les électrons des atomes analysés. Un certain
pourcentage des électrons "percutés" auront alors assez d’énergie pour être éjectés de leurs or-
bites. Si c’est un électron d’une couche de valence (ou inférieur), alors une place sera vacante et
un électron de la couche supérieure (à un niveau d’énergie plus élevé) prendra sa place. L’énergie
en surplus peut alors se relaxer soit en émettant un photon, soit en émettant un phonon. Si un
phonon est émis, il est possible qu’un électron de la même couche initiale que l’électron qui s’est
recombiné soit alors excité à son tour et éjecté de l’atome. Ce mécanisme a été décrit en premier
par Pierre Auger en 1923, les électrons éjectés ont donc été nommés des électrons Auger. Ces
électrons ont une énergie bien définie en fonction du matériau analysé et des couches à partir
desquelles ils ont été émis.

Ci-contre est présenté le processus d’émission d’un
électron Auger dans le cadre d’un atome de silicium.
Après l’éjection d’un électron d’une couche inférieure
(K ici), un électron d’une couche supérieure (L ici)
prend sa place et émet un phonon qui va à son tour
éjecter un électron de la même couche. Les électrons
Auger ont une énergie qui dépend des raies à par-
tir desquelles il provient et du matériau en ques-
tion. Les différents modes d’émission sont notés KLL,
LMM, MNN, etc. en référence aux raies desquelles pro-
viennent les électrons (par exemple ici c’est une recom-
binaison LII → K avec une émission LIII , on notera
donc cette émission KLL).

Deux mécanismes de relaxation sont possibles, la fluorescence X et l’émission d’un phonon
(qui mène à l’effet Auger). Ces deux phénomènes sont en concurrence et ont une probabilité
plus ou moins élevée d’arriver en fonction du numéro atomique de l’élément analysé et des raies
d’émission.
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Les figures ci-dessous présentent les probabilités de relaxation des électrons en fonction du
numéro atomique des éléments pour différentes raies. On remarque par exemple que la raie KLL
à bien plus de probabilité d’être détectée pour les éléments légers (Z < 30) que lourds. Cela
signifie qu’il faut choisir correctement les raies à observer en fonction de l’échantillon que l’on
analyse. Par exemple, pour le germanium (Z = 32) nous choisirons d’observer la raie LMM,
située à 1150 eV. Le second graphique résume les raies préférentielles en fonction des éléments
avec leurs énergies.
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Analyses XPS, détails sur la technique

B.0.1 Principe de l’analyse XPS

Le principe de base est similaire à l’analyse par nano-Auger. On excite les atomes de la matière
en leur apportant de l’énergie. Il vont alors émettre des électrons qui auront des énergies définies
en fonction de l’élément observé par effet photoélectrique. La principale différence avec l’analyse
Auger réside dans la méthode employée pour exciter les atomes. Là où l’analyse Auger utilise un
faisceau d’électrons, l’XPS excite la matière à l’aide d’un rayonnement X monochromatique. La
photoémission des électrons obéit à la loi de conservation de l’énergie :

hν = EL + EC (B.1)

Avec hν l’énergie des photons, EL l’énergie de liaison des électrons et EC l’énergie cinétique
des électrons. Lorsque les électrons arrivent sur l’analyseur, l’énergie cinétique de ces derniers
est mesurée. Comme on connait l’énergie des photons émis (dans notre cas, la source était une
anode en aluminium qui émet à 1486,6 eV) on peut déduire l’énergie de liaison des électrons.

Figure B.1 : Exemple de Spectre XPS large spectre obtenu sur un échantillon.

Cette énergie de liaison est propre à chaque élément et aux couches desquelles les électrons
ont été émis. Par exemple, les électrons de la couche 3d de l’étain ont une énergie de liaison
d’environ 485 eV. Si de l’étain se trouve alors dans une couche analysée, des électrons avec une
énergie de 1001,6 eV seront détectés. L’image B.1 montre un exemple de spectre XPS large
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spectre obtenu sur un échantillon. On remarque la présence de plusieurs pics prononcés, dont
un à 484 eV, qui correspond à l’étain. Chacun de ces pics peut être la somme de plusieurs
pics, provenant de différentes orbitales. Par exemple le pic de la couche 3d du germanium est
en réalité composé de deux pics, appelés Ge3d3/2 et Ge3d5/2. Cependant, la technique est très
intéressante grâce à un phénomène que l’on nome l’électronégativité de Pauling. Ce phénomène
stipule que les atomes de chaque éléments attirent les électrons avec une intensité variable. La
formation de molécule avec des atomes différents modifiera donc l’énergie de liaison des électrons
à leurs atomes. Cela provoque un décalage des pics sur les spectres XPS en fonction des liaisons
atomiques. Par exemple, l’étain à une électronégativité de 1,96 eV, tandis que l’oxygène a une
électronégativité de 3,44 eV. Dans une molécule de SnO2, les électrons de l’atome d’étain seront
attiré par les atomes d’oxygène à cause de cette différence d’électronégativité. Il faudra alors
fournir un peu plus d’énergie à l’électron pour le libérer. Là ou de l’étain pur présentera un pic
à 484,8 eV, l’étain sous la forme SnO2 présentera un pic à 486,5 eV. La figure B.2 présente un
spectre XPS qui présente un pic d’étain non oxydé ainsi que deux pics supplémentaires pour
l’étain oxydé sous la forme SnO et SnO2.

Figure B.2 : Spectre XPS présentant un pic d’étain oxydé

Ce phénomène apporte une information sur les liaisons chimiques présentes dans les couches
que l’on analyse, ce qui rend la technique très intéressante pour l’analyse d’interface. En effet,
l’état des liaisons chimiques nous renseigne sur la qualité de l’interface (en général la présence
de monoxyde, ici le SnO, est néfaste pour l’interface).
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Tableaux détaillés du chapitre 3
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Nomenclature

Cette liste décrit les constantes, symboles et abréviations qui sont utilisés dans ce manuscrit.

Constantes physiques

~ Constante de Planck réduite ~ =
h

2.π

µ0 Perméabilité du vide a.π.10−7 ≈ 12, 56.10−7H.m−1

c Vitesse de la lumière dans le vide ≈ 2, 99.108m.s−1

eV Électron-volte 1eV ≈ 1, 6.10−19J

h Constante de Planck ≈ 6, 62.10−34J.s

k Constante de Boltzmann ≈ 8, 61.10−5eV.K−1

kT/q Voltage thermique à 300 K° ≈ 0, 0259V

m0 Masse de l’électron au repos ≈ 9, 1.10−31kg

NAV Constante d’Avogadro ≈ 6, 02.1023mol−1

q Charge élémentaire ≈ 1, 6.10−19C

ATM Unité de pression atmosphérique normal ≈ 1, 01315bar

R Constante des gaz parfait ≈ 8, 31J.mol−1.K−1

Symboles

∆G Enthalpie libre kJ.mol−1

∆H Enthalpie kJ.mol−1

∆S Entropie J.mol−1.K−1

λ Longueur d’écrantage m

Ψbi Potentiel d’une jonction p-n à l’équilibre (build-in) V

εox Permittivité de l’oxyde F/cm

εsc Permittivité du semiconducteur F/cm

εSi Permittivité du silicium F/cm

Cp Capacité calorifique J.mol−1.K−1

Cox Capacité de l’oxyde F
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d Fréquence Hz

Dit Densité d’état d’interface eV −1.cm−2

Eg Gap du semiconducteur eV

f Fréquence Hz

Ioff Courant du transistor à l’état bloqué A

ION Courant du transistor à l’état passant A

Lc Longueur du canal m

m∗ Masse effective des porteurs kg

n Concentration d’électrons libres cm−3

NA Concentration d’atomes accepteurs cm−3

ND Concentration d’atomes donneurs cm−3

ni Concentration de porteurs intrinsèques cm−3

Nc Concentration d’états dans la bande de conduction cm−3

Nv Concentration d’états dans la bande de Valence cm−3

p Concentration de trous libres cm−3

tox Épaisseur de l’oxyde m

tsc Épaisseur du semiconducteur m

V dd Tension de grille V

WD Taille de charge d’espace du drain m

WS Taille de charge d’espace de la source m

Å Angström m

Abréviations

Pdynamique Puissance dynamique dissipée

Pstatique Puissance statique dissipée

ALD Atomic Layer Deposition

APCVD Atmospheric pressure Chemical Vapor Deposition

CVD Chemical Vapor Deposition

DLC "Diamond like carbon"

DLTS Deep Level Transiant Spectroscopy

EDI Eau Dé ionisée

EDX Energy dispersive X-Ray spectroscopy
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EOT Equivalent Oxide Thickness

GAA Gate All Around

IoT Internet of Things

LPCVD Low pressure Chemical Vapor Deposition

MBE Molecular Beam Epitaxy

MEB Microscope électronique à balayage

MOCVD Metal-Organic Chemical Vapor Deposition

MOS Métal Oxyde Semiconducteur

MOSFET Metal Oxyde Semiconductor Field Effect Transistor

NC-FET Negative Capacitance Field Effect Transistor

P Puissance dissipée total

pAR-XPS "Parrallel Angle Resolved XPS

RPCVD Reduced pressure Chemical Vapor Deposition

SA-MOCVD Selective Area MOCVD

SLS Super-liquide Liquide Solide

SLV Solide Liquide Vapeur

SOI Silicon On Insulator

SS Subthreshold Swing

TEM Transmission electron microscopy

TFET Tunneling Field Effect Transistor

TPB / TPL Triple Phase Boundary / Line

VLS Vapeur Liquide Solide

XPS X-ray Photoelectron Spectrometry

XRD X-Ray Diffraction
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