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afin d’utiliser les systèmes de photoluminescence et de KFM/AFM.

C’est l’équipe d’ingénieurs de recherche : Enric Garcia, Pavel Bulkin qui m’a
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1.4.1 Méthodes de synthèse assistée par plasma . . . . . . . . . . . 45
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II Synthèse et contrôle de la taille de nanocristaux de si-

licium par plasma froid 91

3 Ingénierie de nanoparticules dans le plasma 93

3.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 94

3.2 Plasma SiH4 + He . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99

3.2.1 Régime stationnaire . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99

3.2.2 Régime transitoire . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112

3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 120

3.3.1 Régime stationnaire . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 121

3.3.2 Régime transitoire . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 138

3.4 Vitesse de croissance radiale des nanoparticules . . . . . . . . . . . . 141

3.5 Discussion : Agglomération versus Coalescence . . . . . . . . . . . . . 146

III Application dans les domaines de l’optoélectronique et
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équipée des outils de diagnostique in-situ. . . . . . . . . . . . . . . . . 60
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très grande densité d’états. Cela correspond au pic cristallin de silicium
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de dépôt du plasma SiH4(5 sccm) + H2(50 sccm) + Ar(50 sccm) :

pression totale de 2800 mTorr, puissance RF de 20 W et température
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croscopie à pointe dans un nanocristal de silicium déposé sur un wafer
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5.2 Schéma des charges induites par la présence d’un nanocristal chargé
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l’éthanol ultra-son pendant 1h. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 187

22



TABLE DES FIGURES

5.7 Expérience d’injection de charge dans un nanocristal de silicium. Les
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Au fil de la dernière décade, le nombre d’efforts, d’investissements privés et publics

contribuant aux activités scientifiques associées aux nanoobjets, ainsi que le nombre

de réalisations concernant des objets de taille nanométrique ont été en pleine crois-

sance. Le développement du monde à l’échelle nanométrique est assuré par la crois-

sance incroyable de découvertes, de publications scientifiques, de brevets industriels

et de discussions concernant l’impact sur l’environnement. Dans ce monde particulier,

tout est nommé « nano » :

– La nanoscience comporte les études des phénomènes associées aux manipula-

tions de matériaux à l’échelle atomique, moléculaire ou encore macromoléculaire.

La nanoscience consiste à déterminer les propriétés des « nanoobjets » qui sont

différentes de celles des matériaux massif.

– La nanotechnologie, quand à elle, regroupe les méthodes de fabrication ainsi

que les applications des structures et des composants basés sur des systèmes

qui permettent de contrôler la taille des nanoobjets.

Fig. 1.1 – Un nanocristal de silicium de 2nm de diamètre contient 239 atomes.

Comme les nanotubes, les nanofils et les ı̂lots nanométriques, les nanoparticules

font partie aussi au « nanomonde ». Les types de nanoparticules sont très divers. Elles

peuvent être classifiées selon :

– leur structure : amorphes ou cristallines,

– leur structure des bandes : directe (alliage III-V, II-VI) ou indirecte (IV, ou
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alliage IV-IV),

– la conductivité électrique : isolant, métal,

– la manière dont elles sont enveloppées : une coquille d’oxide ou d’hydrogène

(l’effet de passivation) ou de groupes fonctionels (l’effet de fonctionalisation),

– leur taille.

La dernière propriété est primordiale pour les applications à cause des effets électroniques

et optiques associées aux dimensions des nanoparticules.

Fig. 1.2 – Processus générique de fabrication de nanoparticules

La figure 1.2 montre le processus générique de fabrication de nanoparticules. Le

point de départ est le précurseur, quelle que soit sa nature : solide, gazeuse ou liquide.

Pendant la phase suivante, les précurseurs condensent par des châınes de réactions

chimiques dans un milieu liquide ou gazeux qui donne lieu à la formation des nano-

particules . Avant la phase de récolte, les nanoparticules subissent une phase de trans-

formation où elles changent leur état. Plus précisément, les nanoparticules peuvent

être fabriquées par les méthodes suivantes [1] :

– la voie de chimie liquide comprenant les méthodes collöıdales ou hydrothermale,

sol-gels et différentes méthodes de précipitation,

– la voie mécanique comprenant les méthodes de broyage, fraisage ou des tech-

niques mécaniques d’alliage,

– la voie de formation « à la demande » comprenant les méthodes de lithographie

couplée avec PVD ou CVD et les méthodes de revêtement par l’évaporation,

– la voie gazeuse comprenant la méthode de pyrolyse, d’ablation de laser ou les

techniques de plasma à basse température.

Chaque méthode possède des avantages et des inconvénients. Par exemple, le

point fort de l’ablation laser est qu’elle permet de synthétiser une grande variété de

nanomatériaux grâce aux processus d’érosion et d’évaporation. Son point faible est
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son modeste taux de production. Dans le cadre de ce travail, les nanocristaux de

silicium ont été synthétisés par la voie plasma à basse température.

1.1 Applications de nanoparticules

L’histoire de l’industrie des matériaux nanostructurés date du 20eme siècle. Elle a

démarré dans les années 1940 par la fabrication de carbone noir et ensuite de silice

fumé. Ces deux matériaux sont actuellement en production de masse, et on peut

citer Saint-Gobain parmi les fabricants principaux. Pendant les années 1960, 1970 et

1980 les fondements de la nanotechnologie ont été progressivement établis grâce aux

subventions des grands groupes multinationaux et des organismes gouvernementaux.

Uniquement pendant les dix dernières années, le boom de la commercialisation et de la

fabrication des nanoparticules devient remarquable. L’un des acteurs principaux de ce

boom est le développement extraordinaire de l’électronique et de l’optoélectronique.

Type de pro-
duit

Nombre
des
sociétés

Marché principal
Pourc-
entage

Nanoparticules 160 Médical/pharmaceutique 30%
Nanotubes 55 Chimie et matériau de pointe 29%
Matériaux nano-
poreux

22
Technologie de l’information et de
la communication

21%

Fullerènes 21 Energie 10%
Dots quantiques 19 Automobile 5%
Matériaux nano-
structurés

16 Aéronautique 2%

Nanofibre 9 Textile 2%
Nanocapsule 8 Agriculture 1%
Nanofils 6

Tab. 1.1 – Les principaux types de matériaux et leur marché principal associé [2].
Notons que les nanofils sont en forte expansion depuis 2006.

Le développement de la nanotechnologie se révèle également par le nombre crois-

sant de start-ups, de spin-offs établies dans les unités de recherche publique ou fondés

par les cabinets de capital risque [3]. Il est estimé que la moitié des start-ups sont

accompagnées par des capitalistes. D’une part, cela est une conséquence directe de

la croissance des capitaux risques et d’autre part la présence des capitalistes montre
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l’attraction de la commercialisation des nanotechnologies. Actuellement, c’est aux

Etats-Unis où se trouvent la plupart des capitaux risques dans le domaine de la nano-

technologie. La France montre aussi un gros effort pour pousser le développement de

la nanotechnologie, illustré par les pôles de compétitivité en micro et nanoélectronique

comme Minatech à Grenoble. Un autre facteur indiquant la fascination générée par la

nanotechnologie est la participation des « business angels ». Selon une étude de marché

récente [4], l’investissement total des business angels en 2006 est de 25.6 milliard de

dollars dont 21% sur la santé, 18% sur les logiciels et 18% sur les biotechnologies

(trois domaines où la nanotechnologie est un élément clé du développement).

Application Matériau/Composant
Taux de production estimé
(tonnes/an)
2004 2010 2011-2020

Applications
structurées

Céramique, catalyse,
composites, revêtement,
couches minces, poudre,
métaux

10 103 104-105

Produits de
soin de la
peau

Oxydes de métal (oxyde
de titanium, oxyde de
zinc, oxyde de fer)

103 103 103 ou
moins

Technologies
de l’informa-
tion et de la
communica-
tion

Monoparois Nanotubes
de carbone, compo-
sant optoélectronique,
OLEDs

10 102 103 ou plus

Biotechnologie

Nanocapsule, livraison
des médicament, dots
quantiques, composites,
biosenseur

moins de 1 1 10

Instruments,
senseurs, ca-
ractérisation

MEMS, NEMS, SPM ... 10 102 102-103

Environnement Nanofiltres, membranes 10 102 103-104

Tab. 1.2 – Le taux de production global de différents nanomatériaux [1]

Il est assez difficile d’avoir une statistique exacte du nombre des sociétés fabriquant

des matériaux nanostructurés. Le tableau 1.1 montre une estimation de 320 sociétés

qui commercialisent les nanotechnologies dont 160 fabriquent les produits concernant

les nanoparticules. Le tableau 1.2 montre le taux de production estimé du marché de

33



1.1 Applications de nanoparticules

la nanotechnologie selon différentes applications. On peut s’apercevoir que le marché

le plus gros est celui de l’industrie pharmaceutique, suivi par le marché de la chimie,

des matériaux avancés et de la technologie de l’information et de la communication.

Le marché de l’énergie présente aussi une part de 10%, figurant par l’emploi des

nanotechnologies dans l’énergie renouvelable comme les cellules photovoltäıques.

Fig. 1.3 – La chaine de valeur de la nanotechnologie

Afin de surveiller le dévelopement de la nanotechnologie dans son ensemble, la

société de conseil stratégique et marketing en nanotechnologie, Lux Resesearch [5], a

suggéré un indice composée qui regroupe les cours de plusieurs entreprises ou grands

groupes internationaux cotés aux Etats Unis. Les entreprises constituant cet indice

sont répaties en quatre catégories (voir la figure 1.3) :

– Nano-outils rallie celles qui manufacturent les instruments ou les logiciels es-

senciels pour la visualisation, la manipulation et la modélisation des objets à

l’échelle nanométrique (par exemple : Vecco, FEI, etc.)

– Nano-matériaux regroupe celles qui produisent des matériaux nanostructurés

comme les nanoparticules, les nanotubes ou les matériaux nanoporeux.
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– Nano-intermédaires est constitué des sociétés qui fabriquent les produits in-

termédaires comme les mémoires, les composants optiques etc. qui sont subcep-

tibles d’être utilisés pour la commercialisation d’autres produits.

– Nano-produits rassemblent les compagnies qui commercialisent les produits

complets dont une partie de la valeur ajoutée est venue des savoir-faire nano-

technologiques.

Fig. 1.4 – Cours en 2006 de l’indice « Lux Nanotech Index TM » (LUXNI) du Cabinet
de conseil Lux Research. Cet indice mesure la perfomance des actions dans le domaine
des nanotechnologies.

Dans cet ensemble, les savoir-faire concernant les nanoparticules tiennent une

partie modeste du marché de la nanotechnologie mais ils constituent les facteurs do-

minants des applications pharmaceutiques. Cependant, dans le cadre de ce travail, les

nanoparticules et nanocristaux de silicium sont étudiés à cause de leurs applications

potentielles qui portent sur la nanoélectronique et sur l’optoélectronique.

1.2 Nanoélectronique

Le terme « nanoélectronique » décrit une branche de l’industrie électronique qui

se consacre à fabriquer les composants à l’échelle nanométrique (de 1nm à 10nm)

utilisant l’électron quantiquement confiné comme l’acteur principal des principes

35



1.2 Nanoélectronique

de fonctionnement (l’intervalle de 10nm à 100nm est associé avec le terme « deca-

nanoélectronique ») . L’origine de la « nanoélectronique » s’enracine incontestable-

ment sur le fondement de la microélectronique qui quand à elle avait débuté par l’in-

vention de transistor [6] en 1947 (suivie par un prix de Nobel en physique en 1956).

Au début des années 1960, les transistors à effet de champ basés sur la structure

métal-oxide-semiconducteur (MOSFET) ont été développés au Bell Laboratory. A la

fin des années 1960, les autres dérivés de la technologie métal-oxide-semiconducteur

ont été étudié comme le CMOS qui utilise à la fois les composants de type p et

type n . En complément, la capacité de réduction de la taille des transistors ainsi

que la facilité d’intégration de plusieurs transistors sur le même wafer de silicium ont

été démontrées. Cela a été illustré par la loi de M. Gordon Moore qui prédit que le

nombre de transistors dans un composant double chaque 18 mois. Cette loi vertébrale

de l’industrie microélectronique matérialise la relation mutuelle entre le marché et la

technologie (market pulls - technologies push) : le marché attire les chercheurs les

ingénieurs à développer des produits innovants et en revanche la technologie une fois

bien établie élargit le marché actuel, explore le marché potentiel et stimule les autres

besoins des clients.

On pourrait tracer schématiquement la frontière entre la nanoélectronique et la

microélectronique par la séparation entre le monde classique et le monde quantique

lors de la réduction de taille des composants. Cependant, cette transition ne se fait

guère de manière abrupte au cours des années mais pas à pas. En effet, l’industrie

microélectronique se développe au fur et à mesure jusqu’au jour où on apercevra

la présence incontournable de la nanoélectronique. Du point de vue scientifique, le

« boom » de la nanoélectronique a été déclenché par la découverte du microscope

à effet tunnel (STM) en 1981 [7], suivie par un prix de Nobel en 1986. A l’origine,

cet appareil permet aux scientifiques de générer des images de surface dans l’espace

réel avec une résolution atomique, à travers le courant tunnel d’électrons entre la

pointe conductrice du STM et la surface. Quelques années plus tard, les chercheurs

ont réalisé des expériences de manipulation d’atomes individuels par l’ajustement de

la tension appliquée entre la pointe du STM et la surface [8–10]. Cela a ouvert une

approche bouleversante pour fabriquer des dispositifs à l’échelle nanométrique, mise

en évidence par la réalisation de transistors à un électron (SET) [11] qui sont liés

à un effet purement électrostatique de Coulomb ou à une effet électrostatique plus
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Fig. 1.5 – Illustration de la loi de Moore dans l’ère classique. Pour l’ère quantique, on
commence d’abord par avoir des effet quantique à basse température (4K). Au fur et
à mesure la température de fonctionnement pourra être augmentée à celle ambiante.

quantique pour les particules de petits diamètres.

Historiquement, les dispositifs basés sur des effets quantiques ont été proposés et

réalisés en même temps que la découverte du STM. Les pionniers sont des lasers à base

de puits, bôıtes et fils quantiques [12–14]. Par la suite, des dispositifs à un électron

à base de l’effet de blocage de Coulomb [15, 16] ont été démontrés, au début avec

des métaux [17]. Ceci a été étendu aux semiconducteurs [18–22] et finalement aux

matériaux nanostructurés tels que les nanotubes de carbone [23–26], les nanofils de

silicium [27], et les nanocristaux de silicium [28–31]. Les autres dérives de transitors

ont été aussi développés comme des transistors à forte mobilité (HEMT) [32]. Ces

dispositifs sont fabriqués soit par l’approche dite « bottom-up » grâce à la capacité

de manipulation des nano-objets, soit par l’approche « top-down » grâce à nombreux

types d’appareils de lithographie déjà commercialisés. Chacune de ces deux approches

a leurs propres points faibles, points forts et ses limites comme la résolution pour

l’approche « top-down » et la productivité pour l’approche « bottom-up ».
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1.2 Nanoélectronique

Fig. 1.6 – Approche « Top-down » : elle se divise en deux méthodes principales basées
sur (i) la lithographie et (ii) la gravure et le broage mécanique.

Dans l’approche « top-down », on fabrique des dispositifs et des structures à échelle

nanométrique à partir de plus larges morceaux de matériau. Cela implique des tech-

niques de gravure et de dépôt des matériaux selon un motif souhaité, ce qui peut

être réalisé par deux techniques (i) la lithographie et (ii) l’ingénierie de précision.

La lithographie a été développée pendant les 30 dernières années par l’industrie mi-

croélectronique. Grâce à la fiabilité et à la capacité de production en masse, la litho-

graphie est largement utilisée pour la fabrication de processeurs sur un substrat de

silicium. De plus en plus, la nécessité de réduire la taille des dispositifs jusqu’à une

vingtaine, voire une dizaine de nm, a poussé l’utilisation de la lithographie optique

vers celle de faisceaux d’électrons ou d’ions. Mais ces derniers sont limités, à cause

de leur faible productivité et leur fonctionnement coûteux, pour reproduire les com-

posants en fabrication de masse. Pour l’instant, il n’y a pas de vrai candidat à part

de la lithographie par ultraviolet (voire extrême ultraviolet) et la lithographie par

immersion pour contourner le problème concernant la résolution de la lithographie

optique.

L’approche « bottom-up » consiste à produire des structures à partir d’un élément

de base comme les atomes et les molécules pour la synthèse chimique et la manipu-

lation basé sur STM et AFM. Ces dernières techniques que l’on appelle autrement

la lithographie atomique, ne s’emploient guère que dans les laboratoires à cause de

la trop faible productivité, même si on pense à l’utilisation d’une série de pointes

d’AFM et STM [33,34]. Une autre technique « bottom-up » est l’épitaxie par faisceau
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Fig. 1.7 – Approche « Bottom-up » avec trois branches de techniques. La synthèse
chimique regroupe deux voies de technique : la chimie en phase liquide et en phase
gazeuse. L’assemblage par positionnement fonde sur l’utilisation des microscopies à
pointe. L’auto assemblage est la voie plus difficile à mâıtriser, mais très prometteuse.

moléculaire (MBE). Cette technique permet parfaitement de fabriquer des compo-

sants comme les diodes electroluminescentes, les diodes laser, les guides d’onde etc

mais la capacité de production reste très modeste et limite l’utilisation de la MBE

pour les applications de haute performance. Il faut souligner aussi que la technique

de CVD est largement utilisé, ainsi que le MOCVD pour les lasers III-V.

Une branche importante de l’approche « bottom-up » est l’auto-assemblage. Ce

dernier peut être considéré comme le fruit de la convergence entre les deux approches

précédentes, tout en étant exempt de leurs limites. La synthèse de matériaux as-

sistés par plasma pourrait contribuer au développement de la nanoélectronique en

couplant avec des techniques de l’auto-assemblage. En fait les procédés plasma sont

bien adaptés au dépôt atome par atome de tout type de nano-objets. Mais il fau-

dra éventuellement disposer d’un motif prédéterminé sur lequel des nanocristaux

sont déposés. Une combinaison entre des dépôts sélectifs par plasma et des tech-

niques d’auto-organisation ouvrira des perspectives pour la production de dispositifs

de nanoélectronique à grande échelle.
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1.2.1 Procédés plasma et nanoélectronique

La fabrication de nanoobjets (nanofabrication) assitée par plasma est un sujet qui

devient de plus en plus important, tant au niveau de recherche fondamentale qu’au

niveau des applications industrielles. Ce sujet implique des efforts interdisciplinaires,

qui attirent à la fois des physiciens, des chimistes et des industriels des semicon-

ducteurs. On peut citer un exemple récent d’un cluster de publications dédié à la

recherche sur la nanofabrication grâce aux procédés de plasma [35, 36]. La richesse

des plasmas réside non seulement dans les différents types de plasma mais aussi dans

la diversité de « produits » synthétisés (nanoparticles, couches/multicouches nano-

structurés, nanofils, nanotubes, matériaux nanoporeux, quatum dots ...) et la variété

d’éléments/alliages chimiques (Si, C, Ge, SiC, GeSi, métaux nobles Cu Ag Au, Zr02,

Nb2O5, BN, Ti ...). En effet, les plasmas froids sont largement utilisés dans l’industrie

des semiconducteurs à cause de (i) la basse température du substrat (ii) possibilité de

production sur une grande surface et (iii) le bombardement ionique pour la création

de sites de nucléation ou pour des techniques de gravure. Les procédés de nanofa-

brication sont venus aussi des plasmas chauds mais l’application de ces procédés est

encore limitée à cause de la haute température qui pourrait détruire les structures

sur lesquelles on veut construire des nano-objets.

La maitrise des paramètres très variés du plasma permet :

– L’alignement spécifique ou la croissance selon une direction préférée des nano-

structures et nanotubes de carbone,

– L’anisotropie du flux de radicaux constituant le plasma,

– La cristalisation à basse température grâce à la présence des agents de plasma

(comme l’hydrogène),

– Un haut dégrée de dissociation des précurseurs/gaz

– La synthèse de briques élémentaires de fabrication pré-formés comme les nano-

cristaux de silicium pour le dépôt de silicium polymorphe,

– La passivation de la surface,

– Un fort taux de production ou de déposition,

– Une haute température (dans le cas de plasma thermiques) pour synthétiser

des nanotubes et des nanocristaux des alliages dont la température de fusion

est très grande comme SiC.
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Dans le futur, le développement des procédés plasma sera assuré par l’auto-

organisation des nanoobjets sur les surfaces exposées au plasma et/ou dans la phase

gazeuse. Les techniques ci-dessus nécessiteront des savoir-faire suivants :

– contrôle des directions cristallographiques,

– nucléation catalytique à des positions prédéfinies,

– gravure selective du dépôt amorphe non-souhaité,

– contrôle du flux d’ions énergétiques afin de réduire le bombardement ionique et

d’améliorer la qualité des nanostructures,

– manipulation et fonctionnalisation des nanoparticules dans la phase gazeuse et

sur la surface lors du dépôt,

– dépôt des nanoparticules/nanocristaux sur des nanomotifs prédéfinis,

– équilibre des scénarios de la croissance des nanoparticules dans le plasma :

nucléation homogène et nucléation induite par ions.

1.3 Nanoparticules et plasmas froids de silane

Après la proposition de l’existence de l’énergie du vide et de la matière noire,

on estime que l’état plasma ne constitue que 4% de la matière de l’univers (selon le

rapport de la NASA). L’état plasma se trouve dans l’espace comme dans le milieu

interstellaire, dans l’environnement autour des comètes, dans les magnétosphères au-

tour des planètes, dans la couche supérieure de l’atmosphère et dans les laboratoires.

Pour classifier cet état constitué par des électrons des ions et des neutres, on considère

la température de chaque espèce j, définie par :

Tj =
2

3k
〈εj〉 (1.1)

où k est la constante de Boltzmann et 〈εj〉 est l’énergie cinétique moyenne. Selon la

relation entre les températures Te, Ti et Tn on dit que le plasma est en équilibre ther-

mique si Te ≈ Ti ≈ Tn. Dans le cas contraire souvent Ti ≈ Tn < Te, le plasma n’est pas

en équilibre thermique. Ce dernier type de plasma est très fréquent dans les labora-

toires, alors que les plasmas à haute température se produisent souvent dans l’espace

ou dans des réacteurs de fusion comme l’ITER. La masse et la taille des espèces

neutres et chargées négativement/positivement peuvent varier de celles de l’atome
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jusqu’à celles des grains interstellaires dépendant du plasma où elles se trouvent. En

1954, Alfvén a proposé que les planètes ont été formés par l’agglomération des grains

interstellaires, eux-mêmes étant le résultat de la condensation des gaz ionisés [37].

Dans les laboratoires, les plasmas froids sont créés par le passage d’un courant soit

direct (DC) soit alternatif (AC,RF) à travers un milieu de gaz à basse pression (de

quelques mTorr à quelques Torr). Pour ces plasmas, la température électronique kbTe

est de l’ordre de 0.3 − 5 eV , tandis que kbTn ≈ kbTi est de l’ordre de 0.03 eV . Leur

dégrée d’ionisation

α =
ni

ni + nn

(1.2)

est de l’ordre 10−5 − 10−2.

Le premier rapport sur la synthèse de couches minces par plasma réactif date de

1879 et est du à Ogier qui écrit dans le Bulletin de la Société Françaises de Chimie :

« j’ai constaté, en effet, qu’un petit nombre de fortes étincelles détruisent le silane

rapidement, avec précipitation de silicium amorphe » [38]. A peine un siècle après

cette découverte, à partir des années 1970, les procédés de plasma sont à la base de

l’industrie de fabrication des puces, des circuits intégrés, des écrans plats et des cellules

photovoltäıques. A cause de toutes ces applications, le plasma est devenu un sujet de

recherche intéressant et la présence de poudres dans les plasmas a attiré l’attention de

la communauté scientifique. En effet, ces poudres ont été associées à la contamination

des substrats de silicium lors de la fabrication de dispositifs. Depuis, les publications

sur les plasmas avec la présence de poudres (plasmas poudreux) a fortement augmenté

et atteignait environ 3000 papiers pendant la dernière décade [39]. Ces publications

ont couvert les études sur les plasmas poudreux [40], la dynamique des particules dans

le plasma [41], les phénomènes collectifs [42], l’auto-organisation [43] et les processus

chimico-physiques [44] non seulement au niveau expérimental mais aussi au niveau

de la simulation théorique [45].

Les études sur la formation et le comportement des nanoparticules/microparticules

dans les décharges de silane ont été menées par plusieurs équipes de recherche (groupe

GREMI de l’Université d’Orléans, le groupe du Kyushu Electric College, le groupe

de Technische Universiteit Eindhoven, le groupe de l’École Polytechnique fédérale

de Lausanne...). Plusieurs techniques de diagnostique in-situ ont été employées afin

d’éclaircir la compréhension sur l’évolution de la taille des particules d, la densité des

particules nd et la température électronique Te. On peut citer les méthodes suivantes :
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Fig. 1.8 – Schéma de la formation de poudres dans un plasma de silane. L’étape
critique qui concerne le dépôt de nanocristaux se situe à la fin de la phase de nucléation
et dans la phase d’agglomération. Des agglomérats de quelques nm peuvent coalescer
pour former une cristallite de plus grande taille.

la diffusion de laser (LLS) [46,47] (LLS avec des mesures de deux composants [48]/trois

composants [49] de polarisation, LLS avec deux longueurs d’onde [50], LLS en mode

comptage des photons [41]) la spectroscopie de masse [51], l’évaporation explosive

des particules par irradiation de laser (LIPEE) [52], les mesures de l’évolution de

l’impédance de plasma [53]. L’interprétation des données expérimentales obtenues

grâce à ces techniques était la tâche la plus difficile de la compréhension de la for-

mation des particules dans les plasmas de silane. En effet, les résultats obtenus sont

fonction de plusieurs paramètres comme la composition du gaz, sa température, le

temps de résidence des gaz dans la région de décharge, le temps de croissance des

particules jusqu’à la taille de ∼10 nm, la densité de particules ainsi que la densité

critique, le régime de plasma stationnaire ou plasma transitoire etc. Bien que les

mécanismes de formation nanoparticules sont toujours objet de discussion, les cher-

cheurs arrivent à se mettre d’accord sur un scénario de croissance constitué par trois

étapes principales.

– Phase de nucléation : formation de la première génération de nanoparticules
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dont la taille peut varier entre 2 nm et 10 nm selon les conditions de plasma.

Cette phase initiale est gouvernée par les mécanismes chimico-physiques du

plasma [54].

– Phase d’accumulation et d’agglomération : le fait que les nanoparticules chargés

négativement sont piégées dans le plasma est la caractéristique de l’accumula-

tion. L’agglomération débute lorsque la densité des nanoparticules atteint une

valeur critique de 109 − 1011cm−3 [45].

– Phase de croissance par dépôt radicalaire : lorsque la taille des nanoparticules

est supérieure à ∼50 nm, elles sont chargées négativement et restent confinées

dans le plasma. Cela favorise l’augmentation de leur taille par collision avec les

radicaux SiHx [41].

La transition entre la phase de nucléation/accumulation et celle d’agglomération a

été caractérisée par plusieurs méthodes expérimentales comme la mesure de la vitesse

de dépôt des couches minces [55], la mesure in-situ de la deuxième harmonique du

courant RF [56] ou bien par la mesure de l’émission optique de la décharge lumines-

cente [57]. L’origine théorique de cette transition de phase peut être expliquée par la

divergence du taux de réaction de formation des grandes particules (de taille 100nm)

par des nanoparticules de taille 2 nm lorsque la densité des nanoparticules unitaires

dépasse une valeur critique [45]. En revanche, l’observation in-situ de la transition

entre la phase initiale de nucléation et la phase d’accumulation est assez difficile. Cela

est du au fait qu’il n’y a pas un vrai paramètre qui change radicalement d’une phase

à l’autre. Il est d’autant plus difficile que l’on veut observer le changement de phase

cristallographique (amorphe - cristalline) de la structure des nanoparticules. Pour

l’instant, le seul moyen d’observation est l’utilisation d’images de haute résolution de

la microscopie électronique à transmission (HRTEM).
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1.4 Méthodes de synthèse de nanocristaux de sili-

cium

1.4.1 Méthodes de synthèse assistée par plasma

Plasma à gaz pulsé

Les nanocristaux de silicium sont synthétisés dans un plasma de silane au quel

on rajoute de l’hydrogène ou de l’argon de façon pulsée. La chambre de dépôt est

séparée de la chambre de synthèse. Les nanocristaux formés dans la bôıte à plasma

sont entrâınés par le flux de gaz à travers l’orifice d’extraction vers le substrat situé

dans la chambre de dépôt. L’ensemble du système est en ultra vide (UHV) 10−12 bar.

Le plasma est maintenu par un générateur radio haute fréquence (VHF).

Les points forts de cette méthode sont les suivants :

– Grand taux de dissociation du SiH4, et faible tension d’auto-polarisation (Vdc)

par rapport à un plasma RF.

– Capacité de contrôler la taille des nanocristaux : nucléation lors du pulse de H2

ou Ar, croissance lorsqu’il n’y a que SiH4.

– Taille des nanocristaux monodisperse

Le point faible est la difficulté à réduire la taille des nanocristaux en dessous de

8− 9 nm. Ceci est du au fait que la manipulation des pulses de gaz est limitée par le

temps de réponse/relaxation de la dynamique des gaz.

Plasma à couplage inductif

Le système montré dans la figure 1.10 se compose d’un tube de silice autour

duquel se trouve une électrode RF et d’une chambre de collecte sous ultravide. Les

gaz sont injectés dans le tube et ensuite pompés vers l’aval de la chambre. Le long

de la direction du flux des gaz, on peut distinguer deux parties (i) l’amont entre le

point d’entrée du gaz et la bobine (ii) l’aval entre la bobine et l’entrée de la chambre

de collecte. La nucléation et la croissance des nanoparticules se font dans la zone

amont. L’échauffement s’effectue dans l’aval de la bobine, là où les nanoparticules

sont chargées négativement et restent piégées dans la décharge. Dans cette étape, les

nanoparticules gagnent suffisamment d’énergie grâce à la recombinaison électron-ion

pour atteindre une température supérieure à celle de fusion [59]. Cela permet aux
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Fig. 1.9 – Schéma d’un système de fabrication des nanocristaux de silicium par
plasma à débit de H2 pulsé [58].

nanoparticules de cristalliser lors du passage vers la chambre de dépôt à la sortie du

tube à plasma.

Les points forts de cette technique

– Synthèse des nanocristaux de silicium petite taille et de forme purement sphérique.

– Synthèse de nanocristaux de grande taille (>20nm) et dont la morphologie est

très particulière : cubique, hexagonale.

– Haute température des nanoparticules dans la décharge.

– Flux de gaz continu.

– Grand taux de production.

Microplasma à pression atmosphérique

Une région de décharge très petite (volume < 1µL) est établie entre une cathode

en forme de pointe et l’anode par un courant direct (300V − 500V de tension). Grâce

au petit volume, la densité de puissance injecté est très grande (10KW/cm3). Cela

permet de générer des électrons très énergétiques qui favorisent la décomposition

rapide des précurseurs gazeux. Sous des conditions spécifiques, la nucléation et la

croissance des nanoparticules se produisent dans la région de microdécharge. Une

fois en dehors de la région de décharge, la croissance des nanoparticules s’arrête. Il

parait que grâce aux effets d’ionisation dans la microdécharge les nanoparticules ne

s’agglomèrent pas. A la sortie de l’appareil, les nanoparticules sont soit réorientées vers
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Fig. 1.10 – Schéma d’un réacteur à couplage inductif pour la fabrication des nano-
cristaux de silicium [60].

un analyseur à mobilité radiale différentielle (RDMA) soit collectées sur un substrat

ou dans un solvant.

Les points forts de cette technique sont :

– Simplicité d’emploi.

– Flux de gaz continu à pression atmosphérique, donc pas besoin d’un système de

pompage poussé.

– Capacité de production de nanoparticules de taille monodisperses.

– Capacité de contrôle la taille de nanoparticules en couplant le flux de SiH4 avec

le RDMA.

– Photoluminescence des nanocristaux à température ambiante.

Ablation de laser

Le principe de la génération d’agrégats basé sur l’ablation de matière par laser à

impulsion dans un jet de gaz a été proposé en 1981 [62]. Il consiste à irradier un cible de

matière souhaité (silicium, cuivre, colbat, argent ...) par un laser (KrF 248nm, durée

d’impulsion 25ns) dont l’énergie est suffisante pour évaporer une certaine quantité de

matière et créer un plasma à température élevée. Il existe cependant une méthode

de synthèse d’agrégats de silicum par ablation de laser d’une cible sous un liquide de

47
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Fig. 1.11 – Schéma d’une microdécharge à pression atmosphérique [61].

couverture [63]. Dans la figure 1.12, le plasma dans la cavité de vaporisation se détend

adiabatiquement dans une impulsion de hélium. Ce refroidissement brutal (108 −
1010K/s) induit des phénomènes de condensation qui conduisent à la formation de

nucleus et puis à la croissance d’agrégats. Cette croissance s’arrêt lorsque le mélange

(hélium + agrégats) passe à travers la tuyère et subit une détente supersonique qui

donne un jet directif. Le gaz oxygène et une cible de silicium sont aussi utilisés afin

de synthétiser les nanocristaux de silicium passivés par une couche de silice. Selon la

pression d’oxygène, différentes distributions de taille peuvent être obtenues [64] ce qui

ouvre la possibilité de changer la position du pic des spectres de photoluminescence.

Fig. 1.12 – Schéma d’un système de dépôt d’agrégats par ablation laser [65].
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1.4.2 Les méthodes de synthèse non assistée par plasma

Pyrolyse laser

Le principe de la pyrolyse laser repose sur l’interaction en jets croisés entre le

faisceau focalisé d’un laser CO2 infrarouge et un flux de précurseurs réactifs (SiH4

pour le dépôt d’agrégats de silicium, C2H2 pour les clusters de carbone etc) soit à

pression atmosphérique, soit à basse pression (5.10−3 mbar). Le transfert d’énergie

(l’énergie des photons vers l’excitation des états vibrationnels) provoque une élévation

de température dans la zone de réaction, les précurseurs sont dissociés. Afin de confi-

ner le gaz précurseur réactif, un courant d’hélium dans un tube extérieur est utilisé.

La vapeur se condense et donne lieu à la nucléation homogène et ensuite à la crois-

sance des clusters/nanoparticules. Ces derniers sont extraits perpendiculairement au

faisceau laser et au flux de précurseurs. La vitesse projetée de ces nanoparticules

dépend de leur masse/taille. En utilisant le faisceau laser pulsé synchronisé avec un

hacheur (c.f. figure 1.13), on peut choisir une gamme de taille des nanoparticules

pour le dépôt [66]. Si on enlève le substrat, les nanoparticules peuvent arriver au

spectromètre de masse à temps de vol afin de mesurer leur distribution en taille.

Les points forts de cette technique sont :

– Bon contrôle de la distribution de taille grâce à l’utilisation d’un laser pulsé et

d’un hacheur du faisceau.

– Variété du type d’agrégats synthétisés Si, SiC, Si/C/N , Si/C/O, a-C:H, C,

C60, C70 etc.

Le point faible de cette technique est le faible taux de production (100g/h) pour

la synthèse de nanoparticules de silicium.

Implantation ionique

Cette technique consiste à fabriquer les nanocristaux de silicium incorporés dans

une matrice amorphe de silice (SiO2) par l’excès de silicium implanté dans une couche

de SiO2 suivi par un recuit à haute température. Un schéma illustratif de ce processus

est présenté dans la figure 1.14 avec une image HRTEM qui montre les nanocristaux

sphériques de silicium. Une quantité de silicium en excès est implantée dans une

couche SiO2 déposée ou thermique. La formation de nanocristaux de silicium se réalise

lors d’un recuit à 900̊ C − 1250̊ C qui assure aussi une excellente passivation de leur
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Fig. 1.13 – Schéma d’un système de dépôt d’agrégats de Si par pyrolyse laser CO2 [66].

surface. Avec cette méthode, la distribution de taille et la densité des nanocristaux

dépendent de trois paramètres principaux :

– La concentration initiale d’atomes de silicium.

– La température de recuit.

– La duré du recuit.

D’après Garrido, Bonafos et leurs collaborateurs [67, 68], le diamètre moyen des na-

nocristaux varie entre 1nm et 5nm lors que la concentration initiale augmente de 5%

à 30%. Selon Ross [69], des nanocristaux de diamètre entre 2 nm et 3.3 nm peuvent

être obtenus si la concentration d’atomes de silicium implantés est entre 4.5 × 1021

et 8 × 1021. Si la température de recuit change de 1100̊ C à 1250̊ C la taille des na-

nocristaux s’agrandit d’environ 50%. La duré du recuit quand à elle n’influence que

faiblement la distribution de taille. Bien que l’écart type de la distribution de taille

des nanocristaux obtenues par cette méthode est petite ∼0.9 nm, les nanocristaux ne

se répartissent pas de façon homogène dans toute la couche implantée mais ils sont

concentrés plutôt vers la profondeur moyenne d’implantation des ions Si+.

Dépôt chimique en phase vapeur à basse pression

Cette technique consiste à synthétiser des ı̂lots quantiques de silicium sur une

surface isolante (SiO2, Si3N4 ou SiOxNy) maintenue à une température relativement

haute (570̊ C-610̊ C) par la décomposition chimique en phase vapeur sous basse pres-

sion (LPCVD). La nucléation la croissance et la coalescence des nanocristaux sont

contrôlées par ajustement du temps de dépôt. Le mécanisme de croissance est décrit
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Fig. 1.14 – Synthèse des couches de nanocristaux de silicium incorporés dans une
matrice de SiO2 par l’implantation ionique de silicium suivie par un recuit à haute
température [70].

par les réactions suivantes :

SiH4(g) → SiH4(s) → Si(s) + 2H2(g) (1.3)

SiH4(g) → SiH2(g) + H2(g) → Si(s) + 2H2(g) (1.4)

En fait à basse pression, la réaction 1.3 prend un rôle dominant par rapport à la

dissociation dans la phase vapeur (équation 1.4). La densité de nanocristaux dépend

à la fois de la nature de la surface, la pression de SiH4 dans la chambre et de la

température [71]. Du à la croissance à partir de sites de nucléation sur la surface, les

nanocristaux obtenus par cette méthode sont de forme semi-sphérique. Cependant,

ce système a beaucoup étudié, notamment les propriétés de transport électronique et

les phénomènes d’injection de charge [72].

1.5 Bilan et choix de la technique d’élaboration

Parmi les diverses techniques présentées, nous nous sommes intéressés par la tech-

nique de synthèse de nanocristaux de silicium par dépôt chimique en phase vapeur

assisté par plasma (PECVD). Une différence par rapport à la technique que l’équipe

du professeur Oda emploie (c.f. la figure 1.9) est que nous utilisons un plasma pulsé.

Cela nous donne un meilleur contrôle de taille de nanocristaux. Par rapport aux autres

techniques, la PECVD, étant compatible avec les procédés de la microélectronique
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Fig. 1.15 – Schéma de la synthèse des nanocristaux de silicium par dépôt chimique
en phase vapeur à basse pression (LPCVD) [71] à gauche et une image de HRTEM
de ces nanocristaux à droite. Dans l’image insérée, la taille du nanocristal est 7.5 nm.

actuelle, nous donne les avantages suivants : (i) la capacité de fabrication en grande

quantité des nanocristaux monodisperses (ii) la capacité d’incorporer les nanocris-

taux entre plusieurs couches (iii) la variété de gaz précurseurs (iv) la richesse du

plasma. Ces avantages nous emmènent à un très grand degré de liberté des paramètres

expérimentaux. Notre but n’est pas d’explorer tous les paramètres possible, mais de

nous baser sur les études réalisées précédemment (sur le silicium polymorphe [73], sur

la simulation et la synthèse des agrégats de silicium [74] et sur l’alliage de carbone et

silicium polymorphe [75]) pour nous focaliser sur :

1. Les procédés de plasma qui permettent à synthétiser des nanocristaux de sili-

cium : des expertises de plasma au contrôle de taille de nanoparticules et leur

cristallisation (chapitre 3)

2. La photoluminescence des nanocristaux et l’électroluminescence des diodes basées

sur les nanocristaux de silicium (chapitre 4)

3. La manipulation des nanoparticules par la microscopie à pointe et injection de

charges dans des nanocristaux (chapitre 5)

La figure 1.16 schématise la structure de la thèse et la démarche suivie. L’aspect

d’auto organisation n’a pas été abordé dans le cadre de cette thèse mais c’est une

branche qu’il faudra développer pour des applications dans le domaine photonique.
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Fig. 1.16 – Structure de la thèse : Sur la base de l’expertise du plasma, nous nous
sommes concentrés sur l’obtention de nanoparticules cristallines et le contrôle de
leur taille. A partir de la structure cristalline trois axes d’applications peuvent être
abordées : les diodes électroluminescence, les transistors à un électron et l’auto orga-
nisation.
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Dispositif expérimental
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2.1 Dépôt chimique en phase vapeur assisté par

plasma

Les systèmes de dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma (PECVD)

sont très importants pour la fabrication des couches minces et la modification des

propriétés de surface dans l’industrie microélectronique. Par exemple, pour la fabri-

cation des circuits intégrés, l’utilisation des masques et les cycles de dépôt/gravure

par PECVD sont indénombrablement répétés [76]. Le dépôt de couches minces par

PECVD prend aussi un rôle considérable dans l’industrie de l’électronique sur grande

surface, par exemple le dépôt des couches minces de silicium amorphe pour la fabri-

cation des cellules solaires [77, 78] et pour les écrans plats [79, 80]. Par rapport à la

technique de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) conventionnelle, la PECVD offre

plusieurs avantages : (i) procédé basse température ce qui permet le dépôt sur tous

types de substrat (ii) grande vitesse de dépôt (iii) capacité de produire de nouveaux

matériaux par des changements de paramètres de décharge. Grâce à ces avantages,

la PECVD remplace au fur et à mesure la CVD, sauf pour les applications qui de-

mandent des traitements à haute température. La PECVD est aussi largement utilisée

pour la synthèse de nanoobjets dans la recherche de la nanotechnologie comme les

nanotubes, nanofils et nanocristaux, l’objectif principal dans le cadre de ce travail.

Au lieu de dissocier les molécules de gaz par activation thermique comme dans la

CVD, la dissociation des gaz est obtenue par impact électronique dans le cas de la

PECVD. Dans la plupart des cas, les réactions entres les précurseurs neutres dans la

phase gazeuse sont inévitables en PECVD, la pression de gaz étant de 0.1 à 10 Torr.

Par conséquente le libre parcours moyen est assez court, de l’ordre de 0.003 à 0.3 mm.

La densité électronique est de l’ordre 109−1011cm−3 et le degré d’ionisation est entre

10−5 et 10−2.

2.1.1 Le plasma, la gaine et les mesures de la tension d’auto-

polarisation Vdc de l’électrode RF

Un système de dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma radio fréquence

comporte en général trois parties : (i) un générateur RF, (ii) la bôıte d’adaptation

d’impédance et (iii) la chambre de dépôt. La figure 2.1 (a) montre en détail ces
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trois composants. La bôıte d’adaptation qui se compose d’une bobine (L) et deux

condensateurs (C1 et C2), sert à coupler le générateur RF avec le plasma. Le couplage

se fait par l’ajustements de deux condensateurs pour que la puissance RF réfléchie soit

nulle, autrement dit 100% de la puissance envoyée par le générateur RF est transmise

vers la décharge. Dans la chambre de dépôt il y a deux électrodes, l’une est liée au

générateur à travers la bôıte d’adaptation et l’autre est connectée à la masse. La zone

de décharge entre les deux électrodes est composée du plasma électriquement neutre

(du point de vu macroscopique) et faiblement ionisé ni = ne, et des gaines de charge

d’espace où ni 6= ne. La fréquence RF ωrf est telle que

ω2
pi ¿ ω2

rf ¿ ω2
pe

(
1 +

ν2
m

ω2
rf

) 1
2

(2.1)

où νm est la fréquence de collision électron-neutre, ωpi est la fréquence plasma des

ions donnée par

ωpi =

√
e2no

εoMi

(2.2)

et ωpe est la fréquence plasma des électrons :

ωpe =

√
e2no

εome

(2.3)

Les électrons répondent instantanément à la tension RF tandis que les ions sont

quasiment immobiles. En fait, les ions répondent seulement au potentiel moyen dans

la décharge (voir figure 2.1 c). Par conséquent, les électrons arrivent aux électrodes

plus vite que les ions, la neutralité électrique n’est pas maintenue ni > ne. Cette zone

de charge d’espace positive donne lieu à un champ électrique qui crée un potentiel

(Vp) entre le plasma et les électrodes. La tension de plasma par rapport à la masse

est dans la plupart des cas positive. Pour l’électrode RF qui est qui est couplé avec le

générateur, donc une tension appliquée alternative Vrf , et la masse par les condensa-

teurs de la bôıte d’adaptation. La figure 2.1 (b) montre l’effet de la tension Vrf , si la

tension continue sur l’électrode RF est nulle, la quantité des charges accumulées par

le courant d’électrons pendant la demi-période où Vrf > 0 est supérieure à celle des

ions positifs accumulés pendant que Vrf < 0 [81]. Comme l’électrode RF est isolée,
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Fig. 2.1 – Schéma d’une décharge avec les densités moyennes d’ions et d’électrons
ainsi que les tensions de plasma et d’auto-polarisation Vdc [76, 81]. a) Schéma de la
chambre de dépôt : la région de plasma, les gaines et ainsi que la densité ionique et
celle électronique, b) la caractérisation courant-tension de plasma et l’origine de la
tension d’auto-polarisation Vdc, c) la distribution du potentiel moyen en temps.
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cette différence de quantité de charge se traduit par une accumulation d’électrons sur

l’électrode RF. A l’équilibre (le flux de charge d’électrons est égal à celui d’ions) cela

donne lieu à une tension qui s’appelle tension d’auto-polarisation Vdc dont la valeur

est généralement négative. Un profil spatial typique de tension entre deux électrodes

est montré dans la figure 2.1 (c). Les ions chargés positivement au bord de la zone

de plasma sont accélérés à travers les gaines et bombardent les deux électrodes. Les

électrons et les ions chargés négativement sont piégés dans le plasma.

La valeur de Vdc dépend de la densité et de la température électronique du plasma.

Une instabilité du plasma peut se traduire directement par une fluctuation de Vdc. A

partir de Vdc et Vrf , on peut calculer la valeur du potentiel du plasma par rapport à

la masse

Vp =
1

2
(Vdc + Vrf ) (2.4)

Vp est directement relié à l’énergie cinétique gagné par les ions chargés positivement

à travers la gaine. La mesure de Vdc est très efficace pour caractériser l’évolution de

plasma [82]. Dans le cadre de ce travail, Vdc est l’outil principal de diagnostique du

plasma.

2.1.2 Le réacteur PLASMAT pour la synthèse des nanocris-

taux individuels

Dans un système PECVD, plusieurs paramètres sont importants pour la ca-

ractérisation et le contrôle du procédé. Les tensions Vdc et Vrf peuvent servir comme

outils de diagnostique du plasma. D’autre part les paramètres ajustables comme la

pression totale, le débit des gaz, la température des électrodes, la puissance RF,

la fréquence d’excitation et la géométrie de la chambre de dépôt (la distance in-

terélectrodes, la surface des électrodes et configuration de la bôıte de confinement du

plasma) déterminent les différents régimes du plasma ainsi que les propriétés et la

qualité (optique, structurale et électronique) des couches minces synthétisées.

Dans le cadre de cette thèse, nous avons utilisé principalement le réacteur PLAS-

MAT présenté sur la figure 2.2. Ce réacteur est équipé d’une sonde pour la mesure

de l’impédance du plasma (PIM), des mesures de Vdc et de Vrf , d’un système d’ac-

quisition de l’émission optique (OES ), d’un système d’éllipsométrie spectroscopique

(SE) UV-visible pour les mesures in-situ des propriétés optiques des couches minces.
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Fig. 2.2 – Réacteur PLASMAT : à gauche une photo de la chambre de dépôt et la
bôıte à plasma, à droite schéma d’ensemble de la chambre de dépôt équipée des outils
de diagnostique in-situ.

Nous avons utilisé deux types de porte-substrat (chaud et froid). Sur le porte substrat

chaud les couches minces sont obtenues et sur le substrat refroidi à l’eau ou laissé à

la température ambiante, les nanoparticules formées dans la phase gazeuse sont col-

lectées. Les couches minces sont assez homogènes et adaptées à la caractérisation par

SE, alors que les couches minces des nanoparticules sont très rugueuses et poreuses.

Ces dernières sont sujettes à des caractérisations ex-situ comme la photolumines-

cence, la spectroscopie Raman et les manipulation par microscopie à pointe. Nous

utilisons une fréquence d’excitation de 13.56 MHz, et une gamme de pression totale

entre quelques mTorr et 5000 mTorr. La température des électrodes peut être réglée

entre l’ambiante et 300̊ C.

La figure 2.3 montre un schéma détaillé de la bôıte de confinement du plasma. Les

gaz (SiH4, He, H2, Ar, PH3+H2 et TMB+H2) sont injectés dans la bôıte à plasma à

travers l’électrode RF vers le porte substrat relié à la masse. Les espèces formées dans

le plasma sortent de la bôıte par plusieurs voies. Une voie assez grande est l’orifice

derrière lequel est monté le porte-substrat froid. Selon les conditions expérimentales,

le porte-subtrat froid peut être soit tout près de la zone de plasma (au niveau de la

bôıte de confinement), soit éloigné du plasma d’une distance de 5 cm. Grâce à cela,

les nanoparticules qui sortent du plasma vont accomplir un parcours collisionnel très
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Fig. 2.3 – Une vue détaillée de la bôıte à plasma du système PLASMAT.

long avant d’atteindre la surface de l’échantillon. Les collisions avec les molécules de

gaz servent à refroidir les nanoparticules et également à réduire l’énergie d’impact

avec la surface. Selon le but de l’étude, on peut soit mettre une grille de polarisation

entre l’orifice et le porte substrat froid [83] (ce qui diminue le flux des nanoparticules

à l’échantillon) afin de contrôler l’énergie d’impact par une polarisation Vbias, soit

l’enlever pour une collecte plus efficace des nanoparticules en éloignant toute fois le

porte-substrat dans le but d’éviter l’amorphisation des nanocristaux lors de l’impact

[84].

La configuration de ce système permet dans un même temps de déposer deux

échantillons, celui de couche mince sur le porte substrat chaud et les nanoparti-

cules/nanocristaux sur le porte subtrat froid. On peut aussi étudier les propriétés

des espèces précurseurs du plasma ainsi que celle des produits finaux des réactions à

la surface de ces précurseurs.
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2.1.3 Le réacteur ARCAM pour la synthèse de structures

PIN

Pour la réalisation de diodes électroluminescentes, nous avons utilisé un autre

réacteur de dépôt qui permet de synthétiser les structures PIN (couche de silicium

dopé p, couche de silicium intrinsèque i et couche de silicium dopé n). La synthèse

des couches de silicium dopé nécessite l’utilisation des gaz dopants comme PH3 + H2

et B(OCH3)3 + H2. Ces gaz dopants ont un effet de contamination de la chambre

de dépôt. Dans un réacteur de mono-chambre, après l’utilisation des gaz dopants,

il est primordial de nettoyer la chambre avant de réaliser le dépôt des couches de

silicium intrinsèque. Le réacteur ARCAM est un réacteur multi-chambre (une pour

le dopage p, une pour le dopage n et une pour le dépôt des couches intrinsèques i).

Cette configuration permet de déposer les couches p, i et n successivement sans les

exposer à l’air (ce qui évite la formation les couches oxides entres les couches p et i

et n , et améliore la performances des composants).

Fig. 2.4 – Schéma du réacteur ARCAM pour la synthèse de structures PIN
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Chapitre 2. Dispositif expérimental

2.1.4 Spectroscopie d’émission optique

Les collisions entre les électrons rapides et les molécules peuvent produire des

espèces excitées. Lors de la désexcitation, les espèces émettent la lumière. Les me-

sures d’émission optique (OES) consistent à prendre les spectres d’émission du plasma

et à les analyser. Comme l’intensité de chaque raie d’émission dépend de la densité

de l’espèce émettrice excitée et du mécanisme d’émission, il est difficile de quanti-

fier la concentration d’une espèce. Les mesures d’OES restent dans la plupart des

cas qualitatives. Cependant, en utilisant les méthodes plus élaborées comme l’acti-

nométrie [85, 86] ou la fluorescence induite par laser, on peut avoir des informations

quantitatives.

Dans une décharge RF, les électrons sont très légers par rapport aux autres espèces

et avec la condition 2.1 satisfaite, ils gagnent suffisamment d’énergie par le champ

électrique RF appliqué. Ces électrons énergétiques sont responsable de quasiment tous

les processus de dissociation et d’excitation :

– Excitation par impact électronique :

A + e− → A∗ + e−

A∗ → A + hν

– Dissociation par impact électronique :

AB + e− → A∗ + B + e−

A∗ → A + hν

– Collisions ion - électron ou ion-ion :

A+ + e−(+M−) → A∗ + e−(+M−)

A∗ → A + hν

– recombinaison luminescente entre les molécules

A + BC → AB∗ + C

AB∗ → AB + hν
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2.1 Dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma

Le processus de désexcitation A∗ → A + hν dans une décharge est dû principa-

lement à la radiation par dipôle électrique [76]. Cette radiation entre deux états (A∗

excité et A fondamental) obéit à la loi de sélection. Pour un atome, cette loi s’écrit

∆L = 0,±1 (mais L = 0 → L = 0 est interdite)

∆S = 0

Pour une molécule :

∆Λ = 0,±1 (mais Λ = 0 → Λ = 0 est interdite)

∆S = 0

Fig. 2.5 – Schéma de l’instalation de la mesure d’émission optique de la décharge de
silane. L’angle entre l’axe du collim ateur et la normale au porte-substrat est 70̊ .

Il y a des exceptions pour les états de Σ (seulement Σ+ → Σ+ et Σ− → Σ−

sont permises) et pour les états de molécules homonucléaires (seulement g → u et

u → g sont permises. Les états à partir desquels les transitions électronique sont

interdites s’appellent les états métastables (les atomes excités sont appelés les atomes

métastables). Ces derniers se désexcitent seulement par les collisions avec d’autres

atomes ou molécules (dans le cas du laser He-Ne). Dans le cas du plasma Ar + SiH4,

les collisions avec des atomes métastables d’Ar peut donner lieu une réaction de

dissociation du SiH4 [87]. Dans la décharge RF typique, le temps caractéristique d’une

radiation par dipôle électrique (τrad ≈ 10−9s) est petit devant le temps caractéristique

d’un impact électronique (τe ≈ 10−7s pour Te ≈ 3eV ). Cela signifie que les atomes

excités par une collision électronique se désexcitent avant qu’une autre collision aie

lieu.
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Chapitre 2. Dispositif expérimental

La figure 2.5 montre notre système expérimental pour les mesures d’OES. Il se

compose de trois parties : (i) un collimateur servant à focaliser la lumière de la

décharge vers une fibre optique (ii) la fibre optique qui guide la lumière vers l’entrée

d’un spectromètre (iii) le spectromètre.

Transition Longeur d’onde (nm)

Balmer Hα n = 3 → n = 2 656.2
Balmer Hβ n = 4 → n = 2 486.1
Balmer Hγ n = 5 → n = 2 434
SiH* A2∆ → X2Π 414.2
H2 Fulcher d3Πu → a3Σg 570-640
He 33D → 23P 0 588

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)5p 430

Ar 3s23p4(3P )3d → 3s23p4(1D)4p 430

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

1/2)4p 696

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

1/2)4p 705

Ar 3s23p5(2P 0
1/2)4s → 3s23p5(2P 0

1/2)4p 750

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 751

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 763.5

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 800.6

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 801.4

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 810.4

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 811.5

Ar 3s23p5(2P 0
1/2)4s → 3s23p5(2P 0

1/2)4p 840.8

Ar 3s23p5(2P 0
3/2)4s → 3s23p5(2P 0

3/2)4p 842.5

Tab. 2.1 – Les raies d’émission optique dans les décharge RF de SiH4 + He et
SiH4 + H2 + Ar [75,76,88–92].

Nous avons mesuré l’évolution relative de l’intensité de plusieurs raies afin de

comprendre les transitions de phase de la décharge. Il y a deux types de plasma qui

ont fait l’objet de mesures OES : les plasmas de SiH4 +He et de SiH4 +H2 +Ar. Les

position des raies ainsi que les transitions électroniques sont regroupées sur le tableau

2.1. Comme la concentration d’Ar dans nos conditions de dépôt est assez grande, les

intensités des raies d’argon dominent les autres raies. C’est la raison pour laquelle

nous avons étudié seulement les raies Hα, H2 Fulcher et SiH∗. Une autre raison est

que l’intensité de ces raies peut être reliée à la transition de phase entre le régime sans

poudres et le régime poudreux que nous allons aborder cette étude dans le chapitre
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suivant.

2.2 Spectroscopie Raman

Dans le cadre de la théorie macroscopique de la diffusion inélastique de la lumière

par les phonons, le phénomène de diffusion Raman est considéré comme la réponse du

milieu infini à un champ électromagnétique extérieur. Cette réponse résulte de la sus-

ceptibilité du milieu qui dépend non seulement du champ électromagnétique extérieur

mais aussi des déplacements des atomes du milieu. On peut décrire le phénomène de

Raman de façon macroscopique comme suit. Une onde plane sinusöıdale électromagnétique

[93]

E(r, t) = Ei(ki, ωi) cos(ki.r− ωit) (2.5)

est appliqué sur un milieu, une polarisation indute P(r, t) sera créée

P(r, t) = P(ki, ωi) cos(ki.r− ωit) (2.6)

Étant donnée la susceptibilité du milieu χ(ki, ωi)

P(ki, ωi) = χ(ki, ωiE(ki, ωi) (2.7)

Si les déplacements atomiques sont quantifiés selon les états des phonons, on a

Q(r, t) = Q(q, ωo) cos(q.r− ωot) (2.8)

La susceptibilité sera modifiée par des déplacements atomiques χ(ki, ωi,Q). On peut

développer χ(ki, ωi,Q) en séries de Taylor en limitant au premier ordre

χ(ki, ωi,Q) = χo(ki, ωi) +

(
∂χ

∂Q

)

o

Q(r, t) (2.9)

La polarisation du milieu sera réécrite

P(r, t,Q) = Po(r, t) + Pind(r, t,Q) (2.10)
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Chapitre 2. Dispositif expérimental

où

Po(r, t) = χo(ki, ωi)Ei(ki, ωi) cos(ki.r− ωit) (2.11)

est la réponse du milieu en phase avec la radiation incidente et

Pind(r, t,Q) =

(
∂χ

∂Q

)

o

Q(r, t)Ei(ki, ωi) cos(ki.r− ωit) (2.12)

est la réponse du milieu induite par les phonons. En tenant compte de l’expression

2.8, Pind(r, t,Q) est reformulée comme :

Pind(r, t,Q) =

(
∂χ

∂Q

)

o

Q(q, ωo) cos(q.r− ωot)Ei(ki, ωi) cos(ki.r− ωit)

=
1

2

(
∂χ

∂Q

)

o

Q(q, ωo)Ei(ki, ωi)

×{cos [(ki + q).r− (ωi + ωo)t]

+ cos [(ki − q).r− (ωi − ωo)t]} (2.13)

Pind a deux composants : (i) Stokes ks = ki − q avec le nombre d’onde ωs =

ωi − ωo et (ii) anti-Stokes kas = ki + q avec le nombre d’onde ωas = ωi + ωo. Le

processus de diffusion de Stokes correspond à la création d’un phonon et l’anti-Stokes

à l’annihilation d’un phonon.

Fig. 2.6 – Intéraction entre un photon et un phonon (a) processus du premier ordre
(b) deuxième ordre et (c) diffusion de Raman Stokes, anti-Stokes et diffusion Rayleigh.

Si on ne néglige pas d’autres ordres du développement Taylor, on aura d’autres
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termes de création et d’annihilation multiple de phonons avec ks = ki ± qa ± qb et

ωs = ωi ± ωa ± ωb. Le terme Po(r, t) de l’éqation 2.11 correspond au processus de

diffusion Rayleigh où la fréquence et le nombre d’onde de la lumière diffusée ne change

pas par rapport à la radiation incidente (c.f. la figure 2.6).

Fig. 2.7 – Courbes de dispersion de phonons dans un réseau cristallin cubique diamant
de silicium et la densité d’états associée [94–98]. On peut voir les courbes transverse
acoustique (TA) et longitudinale acoustique (LA) (symboles cercle et triangle partant
de 0 en ordonnée), transverse optique (TO) et longitudinale acoustique (LO) (sym-
boles cercle et triangle passant 16.1012 Hz en ordonnée) des phonons dans le silicium.
Les transitions au centre de la première zone de Brillouin entre les états acoustiques
et les états optiques (∆ω = 16.1012Hz) représentent une très grande densité d’états.
Cela correspond au pic cristallin de silicium à ∆λ = 520cm−1.

Du point de vue microscopique, le phénomène de diffusion Raman est décrit par

des interactions en trois étapes

1. Le photon incident excite le milieu semiconducteur vers un état intermédiaire

|a〉 en créant une paire électron-trou (exciton).

2. La paire électron-trou évolue vers un état intermédiaire |b〉 en émettant un

phonon.

3. La paire électron-trou dans l’état |b〉 se recombine en émettant un photon.

Ce processus doit satisfaire deux lois de conservation : de l’énergie et de la quantité

de mouvement

ki = ks ± q (2.14)

ωi = ωs ± ω0 (2.15)
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pour les diffusions Raman du premier ordre, ou

ki = ks ± qa ± qb (2.16)

ωi = ωs ± ωa ± ωb (2.17)

pour celles du deuxième ordre. Dans l’expérience, on utilise souvent un laser émettant

dans le visible comme source de la radiation incidente. La quantité de mouvement de

la lumière ki (≈ 1
λvisible

) est très petite devant la quantité de mouvement du phonon

(≈ 1
distance interatomique

). D’après la loi de conservation de l’impulsion, cela implique

le vecteur d’onde du phonon doit être très petit (q ≈ 0). Les phonons assistant à la

diffusion Raman se regroupent alors près du centre de la première zone de Brillouin

(c.f. la figure 2.7). Pour les diffusions Raman du deuxième ordre, la loi de conservation

d’impulsion oblige alors qa + qb ≈ 0, ce qui implique une égalité qa = −qb. En

pratique, les mesures de spectre Raman de deuxième ordre sont les mesures de la

densité d’états des phonons et les positions (∆(1/λ) = 1/λincident − 1/λdiffusion) des

pics de deuxième ordre aident à quantifier l’énergie d’états de phonon dans les points

critiques (Γ, X, L, W ) [98]. D’après l’expression (2.13) l’intensité de la lumière diffusée

(Raman) est proportionnelle à

‖ei.

(
∂χ

∂Q

)

0

Q(ω0).es‖2 = ‖ei.<.es‖2 (2.18)

(où ei et es sont les vecteurs de polarisation de la lumière incidente et diffusée). <
est appelé le tenseur de Raman, qui est d’ailleurs symétrique [93]. La symétrie de

< entraine certaines contraintes sur la géométrie de la polarisation de la lumière ei

et es et sur les états spécifiques de vibration du réseau solide. Ces contraintes sont

connues par la « loi de sélection Raman ». Dans certains types de symétrie du réseau

cristallin, les états vibrationnels qui ne sont pas Raman-actifs sont mesurables par

l’absorption d’infrarouge (IR) [93], d’où la complémentarité entre les spectroscopies

Raman et IR pour analyser tous les états de phonons du matériau.

La figure 2.8 montre un schéma du système de mesure confocal des spectres Ra-

man. Nous utilisons le laser HeNe ou laser Ar comme source d’excitation. Un micro-

scope optique sert à focaliser le laser sur la surface d e l’échantillon et à collecter la

lumière retro-diffusée. Le spectre de cette dernière est mesuré par un spectromètre
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Fig. 2.8 – Schéma du système expérimental de Raman confocal

Position
(cm−1) Nature Bandes Ajustement Référence

170 Amorphe comme TA gaussienne [99–101]
260 Cristalline 2 TA lorentzienne [102–105]
300 Amorphe comme LA gaussienne [99–101]
310 Cristalline 2 TA (X/W) lorentzienne [102–105]
385 Cristalline LO lorentzienne [102–105]
390 Amorphe comme LO gaussienne [99–101]
420 Cristalline 2TA (W) lorentzienne [102–105]
480 Amorphe comme TO gaussienne [99–101]
490 Cristalline LO/TO lorentzienne [102–105]
500-506 Cristalline LO - hexgonal diamond lorentzienne [106–110]
510-516 Cristalline LO - hexgonal diamond lorentzienne [106–110]
517 Nanocristaux LO gaussienne [83,111–113]
520 Cristalline LO lorentzienne [102–105]
620 Cristalline TO+TA lorentzienne [102–105]
720 Cristalline LO+LA lorentzienne [102–105]
780 Cristalline LO+LA lorentzienne [102–105]

Tab. 2.2 – Pics de Raman sur le silicium répertoriés dans la littérature.
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muni d’un CCD (charge coupled detector). Les spectres acquis sont analysés par

l’ajustement avec plusieurs distributions gaussiennes ou d’un mélange des distribu-

tions gaussiennes et lorentziennes. Les positions de ces distributions dépendent en fait

de la nature du matériau (cristalline ou amorphe), de la structure cristallographique

du réseau cristallin, de la température de l’échantillon, du stress du réseau cristallin,

du mécanisme de diffusion (premier ou deuxième ordre) et de la taille des domaines

cristallins.

Pour éviter les ambigüıtés concernant les positions des pics du spectre Raman du

silicium, la table 2.2 liste les pics susceptibles d’être pris en compte lors de l’analyse

des spectres de Raman des matériaux basés sur le silicium.

2.3 Ellipsomètrie UV-visible à modulation de phase

L’éllipsométrie est une technique très puissante pour étudier les propriétés op-

tiques (fonction diélectrique et indice complexe) des couches minces. Grâce à sa na-

ture non destructive, non perturbatrice et sans contact, l’éllipsométrie est largement

utilisée dans plusieurs domaines, de l’industrie microélectronique à la biologie, non

seulement pour les mesures ex-situ mais aussi in-situ. Cette technique est basée sur

le principe de changement de la polarisation de la lumière après avoir été réfléchie

ou transmise à travers une couche mince. Si on connâıt l’état de polarisation, la lon-

gueur d’onde et l’angle d’incidence de la lumière incidente, une mesure de l’état de

polarisation de la lumière réfléchie peut nous donner accès aux propriétés optiques de

la couche mince.

L’état de polarisation de la lumière réfléchie peut s’écrire sous la forme [114] :

ρ =
rp

rs

= tan(Ψ)ei∆ (2.19)

où Ψ et ∆ sont les angles d’éllipsométrie. rs et rp sont les coefficients de réflexion
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2.3 Ellipsomètrie UV-visible à modulation de phase

Fig. 2.9 – La lumière incidente, réfléchie et transmise avec leurs composants du
champs électrique.

perpendiculaire et parallèle qui sont donnés par

rp =
Er

p

Ei
p

=

(
y0

cos φ0

− y1

cos φ1

)
/

(
y0

cos φ0

+
y1

cos φ1

)
(2.20)

rs =
Er

s

Ei
s

=
y0 cos φ0 − y1 cos φ1

y0 cos φ0 + y1 cos φ1

(2.21)

y0 = n0

√
ε0

µ0

(2.22)

y1 = n1

√
ε0

µ0

(2.23)

où r signifie la partie réfléchie, i la partie incidente, p la composante parallèle et s la

composante perpendiculaire au plan d’incidence. n0 et n1 sont les indices complexes

des deux milieux. ε0 et µ0 sont la perméabilité électrique et magnétique du vide.

La figure 2.10 montre un schéma d’un système d’éllipsométrie spectroscopique à

modulation de phase. Une lampe arc Xenon est utilisée comme source de lumière

blanche incidente. Cette lumière est modulée d’abord linéairement par un polariseur

et réfléchie sur la surface d’échantillon. Elle passe ensuite l’analyseur et entre dans

un spectromètre. A la sortie du spectromètre, l’intensité de la lumière est mesurée à

l’aide d’un tube photomultiplicateur. Grâce au modulateur photoélastique, il y a une
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Fig. 2.10 – Schéma d’un système d’éllipsométrie spectroscopique à modulation de
phase.

différence de phase δ(t) entre les composants Es et Ep

δ(t) = A sin(ωt) (2.24)

où ω/2π = 50kHz.

L’intensité de la lumière analysée est donnée par

I(λ, t) = I0+Is sin(δt)+Ic cos(δt) ≈ I0+2J1(A)Is sin(ωt)+2J2(A)Ic cos(2ωt) (2.25)

où J1 et J2 sont les fonctions de Bessel de premier et deuxième ordre. Is et Ic sont

données par

Is = sin(2Ψ) sin ∆ = 2=(
rsr

∗
p

rsr∗s + rpr∗p
) (2.26)

Ic = sin(2Ψ) cos ∆ = 2<(
rsr

∗
p

rsr∗s + rpr∗p
) (2.27)

A partir de l’expresion de rs et rp (2.21 2.22) et de la relation entre Is, Ic et rs, rp, les

valeurs expérimentales de Is et Ic donnent accès à des informations sur les fonctions

diélectriques du milieu.

Afin de tirer maximum d’informations des spectres expérimentaux d’éllipsométrie,

on doit utiliser un modèle optique du milieu à étudier. Le modèle permet calculer les
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valeurs Is et Ic modélisées, et ensuite on ajuste les résultats du modèle à ceux des

mesures en basant sur un critère d’erreur donné par

χ2(θ) =
1

2N

N∑

k=1

(‖Isim
s (θ, λk)− Imes

s (λk)‖2

δ2
k

+
‖Isim

c (θ, λk)− Imes
c (λk)‖2

δ2
k

)
(2.28)

où δk est une erreur statistique.

Dans la pratique, les mesures d’éllipsométrie spectroscopique contiennent les infor-

mations sur (i) les paramètres expérimentaux comme l’angle d’incidence, la nature du

substrat et la fonction diélectrique du milieu ambiant (ii) la structure de l’échantillon

(nombre de couches et épaisseur de chacune) (iii) la structure de chaque couche (les

composants, homogène, hétérogène etc) et (iv) la fonction diélectrique du matériau de

chaque composant des couches. Dans le cas où il y a plusieurs matériaux constituant

une couche, la fonction diélectrique de l’ensemble de la couche peut être donnée par

la théorie des milieux effectifs [115]

ε =
εaεb + kεh(faεa + fbεb)

kεh + (faεb) + fbεa

, k =
1

q
− 1, 0 ≤ q ≤ 1 (2.29)

où q est un coefficient d’écrantage ; ε, εa et εb sont la fonction diélectrique du matériau

composite, du matériau composant a et b ; fa et fb sont la fraction volumique du

composant a et b. Si q = 0 il n’y a pas d’effet d’écrantage qui mène à une relation

ε = faεa + fbεb ; si q = 1 l’effet d’écrantage est maximum qui conduit à ε−1 =

faε
−1
a +fbε

−1
b . Dans le cadre de l’approximation de Bruggeman, q = 1/3 correspondant

au cas d’inclusions sphériques et la fonction diélectrique est isotropique [115].

Dans le cadre de nos études, nous avons utilisé deux modèles de matériau de

silicium pour l’ajustement des spectres d’éllipsométrie des couches minces de silicium.

La figure 2.11 (a) montre la structure du matériau composite à modéliser : une couche

massive et une couche de rugosité. Dans le cas d’une couche amorphe, la figure 2.11

(b) montre la conception de la structure : (i) la couche massive contient le matériau

amorphe dont la fonction diélectrique est modélisée par la loi de dispersion de Tauc-

Lorentz [116] et (ii) une rugosité de surface (50% de vide et 50% du matériau de

massif). La partie imaginaire de la fonction diélectrique des matériaux modélisés par
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le modèle de Tauc-Lorentz est donnée par :

εi =

[
AE0C(E − Eg)

2

(E2 − E2
0 + C2E2

.
1

E

]
, E > Eg

= 0, E ≤ Eg (2.30)

où A est un coefficient multiplicateur qui représente la densité du matériau ; E0 est le

pic d’énergie de la transition ; C est le coefficient de désordre et Eg est le gap optique

(où le gap de Tauc-Lorentz). La partie réelle de la fonction diélectrique est calculée

par l’intégrale de Kramers-Kronig :

εr = εr(∞) +
2

π
P

∫ ∞

Eg

ξεi(ξ)

ξ2 − E2
dξ (2.31)

(2.32)

Fig. 2.11 – Modèles utilisés pour l’ajustement des spectres expérimentaux

La figure 2.11 (c) montre la structure multi-composant utilisé pour l’ajustement

des couches de silicium microcristallin (µc-Si). Cette structure contient une couche

de rugosité (constituée de vide, de silicium micro-cristallin et de silicium amorphe),

une sous-couche (micro-cristallin petit grain, micro-cristallin gros grain ou silicium

amorphe et de vide) et une couche massive (µc-Si gros grain, µc-Si petit grain et

très peu de vide). En utilisant l’approximation des milieux effectifs de Bruggeman,
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2.3 Ellipsomètrie UV-visible à modulation de phase

Fig. 2.12 – Partie imaginaire 〈εi〉 et réelle 〈εr〉 de la pseudo-fonction diélectrique
d’une couche de silicium amorphe déposée à 1400 mTorr (200̊ C) dans un plasma
SiH4 + H2 + Ar (5sccm SiH4, 50sccm H2 et 50sccm Ar) et une puissance RF de
10W. Les symboles sont les données expérimentales et les lignes sont le résultat du
modèle optique basé sur la structure montrée dans 2.11 (b). La fonction diélectrique
du matériau de la couche massive est montrée dans la figure 2.13. L’épaisseur de la
couche massive est de 388 Å et celle de la couche de rugosité de 15 Å.

Fig. 2.13 – Partie imaginaire εi et réelle εr de la fonction diélectrique modélisé par
la loi de dispersion de Tauc-Lorentz (c.f. formule 2.30) avec les paramètres suivants :
Eg=1.73 eV, ε∞=0.74, A=213.8, E0=3.69 eV et C=2.22.
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Fig. 2.14 – Partie imaginaire de la fonction diélectrique du silicium cristallin à
gros grains (cercles), silicium polycristallin à petits grains (rectangles) et du silicium
amorphe (a-Si) standard (triangles). Ces trois fonctions diélectriques sont utilisées
pour modéliser les couches de µc-Si.

Fig. 2.15 – Partie imaginaire 〈εi〉 et réelle 〈εr〉 de la pseudo-fonction diélectrique d’une
couche de µc-Si déposée à 2000 mTorr (150̊ C) dans un plasma SiH4+H2+Ar (5sccm
SiH4, 50sccm H2 et 50sccm Ar) et une puissance RF de 20W. Les symboles sont les
données expérimentales et les lignes sont les courbes modélisées à partir du modèle
optique montré dans 2.11 (c). La couche de rugosité (42 Å d’épaisseur) contient 65%
de vide, et 35% de c-Si petit grain (PG). La sous-couche (218 Å) se compose de 57%
PG, 24% d’a-Si et 19% de vide. La couche massive (704 Å) contient 69.2% de PG,
30.5% de c-Si gros grain et 0.3% de vide.
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2.4 Microscopie électronique en transmission

on arrive à modéliser une couche complète de µc-Si.

2.4 Microscopie électronique en transmission

Le principe de la microscopie électronique en transmission (MET) est basé sur

l’imagerie d’un faisceau d’électrons diffusés qui passe à travers l’échantillon. Les

électrons utilisés sont émis soit par effet thermoélectrique à la pointe d’un filament

de tungstène ou d’un cristal LaB6, soit sous l’effet d’un champ électrique sur une

pointe métallique (canon d’émission). Le faisceau d’électrons passe ensuite à travers

des lentilles condensatrices qui permettent de contrôler l’angle d’aperture d’illumi-

nation et la surface exposée de l’échantillon. La distribution en intensité du faisceau

d’électron (ou la fonction d’onde des électrons) derrière l’échantillon est visualisée par

un système de trois ou quatre lentilles sur un écran fluorescent (c.f. la figure 2.16).

L’image de l’échantillon est enregistré soit par l’utilisation d’un film argentique ou

soit numériquement par l’utilisation d’un écran fluorescent couplé avec un caméra

CCD.

L’intérêt de la MET est l’utilisation des électrons pour sonder les milieux à étudier.

A partir de la dualité corps-onde d’une particule, un faisceaux d’électrons est considéré

comme une onde dont la longueur d’onde est donnée par

λ =
h

p
=

h

mev

√
1− v2

c2
(2.33)

où h est la constante de Plack, p est la quantité de mouvement, me est la masse

de l’électron et v sa vitesse. Cette onde d’électrons utilisé dans MET est analogue

à la lumière dans un microscope optique. On sait que le pouvoir de résolution d’un

microscope constitué d’une seule lentille avec un angle d’ouverture α est donnée par

R =
0.61λ

sin α
(2.34)

Si les électrons sont accélérés sous une tension de 400kV (donc l’énergie cinétique

est 400keV), la longueur d’onde associée est de l’ordre 0.016 Åqui correspond à

une résolution d’un angström, la distance caractéristique de la séparation entre deux

atomes adjoints.

L’interaction entre le faisceau d’électrons et l’échantillon peut être décrit soit par
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Chapitre 2. Dispositif expérimental

Fig. 2.16 – Schéma optique de la formation d’une image (a) et d’un cliché de diffrac-
tion (b) dans un MET.

la théorie cinétique soit par la théorie dynamique de la diffraction. En général, les

images obtenues par MET donnent des informations sur la structure de l’échantillon :

amorphe ou cristalline et si le réseau atomique est cristallin, sur la structure cristal-

lographique associée. La MET a plusieurs modes de fonctionnement, la figure 2.16

montre le schéma optique de deux modes (a) d’image et (b) de diffraction. Pour le

mode d’image, il y aussi plusieurs techniques de prendre des photos de MET

– En champ clair : le diaphragme bloque les électrons diffusés.

– En champ sombre : le diaphragme bloque les électrons transmis.

– En champ sombre avec inclinement tournant du faisceau d’électrons (DFHC)

[117].

– En champ clair avec faible intensité.

79



2.4 Microscopie électronique en transmission

Le MET est aussi utilisé pour visualiser les plans du réseau cristallin par l’interférence

entre le faisceau d’électrons transmis et celui diffusé (mode de contraste ou haute

résolution [118]).

Fig. 2.17 – La fonction de distribution radiale d’un échantillon de silicium amorphe
calculée à partir des expériences de diffraction de rayons X [119].

La figure 2.17 montre la fonction de distribution radiale, qui elle représente la pro-

babilité d’avoir un atome de silicium séparé d’un autre d’une distance r [117], d’un

réseau de silicium amorphe [119]. Cette fonction peut être décomposée en une fonction

de r multipliée par une fonction d’enveloppe. La nature amorphe du réseau atomique,

ou autrement l’ordre à courte distance, est caractérisée par (i) la décroissance expo-

nentielle de la fonction d’enveloppe et (ii) il existe une limite de g(r), elle tend vers

1 lors que r tend vers infini. Lors qu’il n’existe pas de limite de g(r) à l’infini et que

g(r) a une périodicité, le réseau atomique a une nature cristalline, ou l’ordre à longue

distance. Cet ordre est invariant par un certain nombre de transformations (trans-

lation, rotation, translation rotatoire et réflexion) formant un groupe algèbre [117].

Entre l’ordre à courte distance et l’ordre à longue distance, il y a le quasi ordre à

longue distance (caractérisé par la décroissance polynomiale de la fonction d’enve-

loppe de g(r)) et particulièrement l’ordre à moyenne distance. L’ordre à moyenne

distance d’un réseau solide désordonné porte sur la distance entre ∼5 Å et <300 Å,

qui est très sensible aux fonctions de corrélation atomique de l’ordre plus grand que 2

(l’ordre de 2 est la fonction de distribution radiale) [120]. L’ordre à moyenne distance

peut être caractérisé par une technique de calcul du deuxième moment d’une image

numérique prise en mode DFHC de MET ; cette technique s’appelle la microscopie
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électronique en fluctuation (FEM) [121]. L’ordre à moyen distance d’un réseau ato-

mique de silicium amorphe étudié par FEM est en fait un sujet de recherche très

actif. Il a été montré que les différents réseaux de silicium amorphe, polymorphe ou

nano-structuré synthétisés avec différentes techniques possèdent différents degrés de

l’ordre à moyenne distance [122–125].

Dans le cadre de cette étude, les images de MET ont pour but d’étudier la structure

des nanocristaux de silicium et également leur morphologie. Les échantillons de MET

sont préparés de façon simple : les nanoparticules/nanocristaux sont déposés sur une

grille de MET recouverte par une membrane de carbone amorphe. Les images de

MET ont été prises au Laboratoire de Photonique et de Nanostructure grâce à la

collaboration avec Dr. Gilles Patriarche dans une MET Philips CM20-ST fonctionnant

à 200kV équipé d’un camera CCD Megaview d’OSIS.

2.5 Photoluminescence et Électroluminescence

2.5.1 Photoluminescence

La photoluminescence est une des méthodes (électroluminescence, cathodolumi-

nescence et thermoluminescence) pour caractériser la capacité d’émission de lumière

des matériaux sous excitation d’une source de lumière. Cette méthode consiste à créer

des paires électron-trou dans un matériau grâce à une radiation externe comme un

laser. Dans le cas des recombinaisons radiatives, les paires électron-trou (ou les exci-

tons) se recombinent en donnant lieu à l’émission de lumière. Dans le cas contraire,

les recombinaisons électron-trou créent des émissions de phonons qui font augmenter

la température du matériau. L’efficacité de la recombinaison radiative dépend de la

structure de bandes (directe ou indirecte) ainsi que de la densité de défauts au milieu

du gap du semiconduteur. Par exemple si le matériau est à gap indirect, la recom-

binaison radiative doit se faire par deux processus (i) émission d’un phonon et (ii)

émission d’un photon. L’efficacité de la recombinaison radiative est donc assez faible.

Par conséquent, l’intensité de la source d’excitation doit être assez intense afin d’avoir

suffisamment de la lumière émise et donc un signal détectable.

La figure 2.18 montre le schéma de l’expérience de photoluminescence. Nous avons

utilisé comme source d’excitation monochromatique un laser hélium cadmium avec
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2.5 Photoluminescence et Électroluminescence

Fig. 2.18 – Schéma de l’expérience de photoluminescence.

deux longueurs d’onde 325 nm et 441 nm. L’énergie de ces deux longueurs d’onde est

plus grande que le gap des matériaux à étudier, ce qui assure la création des paires

électron-trou. L’échantillon est soumis à la radiation du laser avec un angle d’environ

45̊ pour éviter l’arrivée du faisceau laser réfléchi au collimateur qui est sur l’axe

normal de l’échantillon. La lumière de photoluminescence, avant d’être collecté par le

collimateur, passe à travers un filtre passe-haut qui coupe essentiellement la radiation

diffuse du laser. L’échantillon peut être mis dans un cryostat qui sert à prendre des

spectres de photoluminescence depuis température ambiante jusqu’à 4.2K. Une fibre

optique guide la lumière émise par l’échatnillon vers le spectromètre. Les spectres de

photoluminescence sont enregistrés par un détecteur CCD silicium refroidi à l’azote

liquide.

Dans certains cas où l’intensité de la photoluminescence est trop faible, nous avons

utilisé un système micro Raman (c.f. figure 2.8) en enlevant le filtre notch pour mieux

collecter la lumière. Le laser d’excitation dans ce cas est un laser Ar avec une raie

très intense à 513 nm. Cela ressemble à un système micro photoluminescence.
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2.5.2 Électroluminescence et caractéristiques JV

L’électroluminescence est une méthode qui caractérise la capacité d’émission de la

lumière d’un matériau dont la source d’excitation est un courant externe. Le principe

de l’expérience d’électroluminescence est similaire à celui de la photoluminescence

(c.f figure 2.19 (a)) sauf la partie excitatrice. La source de lumière est remplacée par

une alimentation contrôlable de courant et de tension. Cette différence de mécanisme

d’excitation entrâıne une différence dans la préparation des échantillons. Pour la pho-

toluminescence, on peut utiliser directement un échantillon juste après le dépôt, mais

l’électroluminescence demande une élaboration beaucoup plus sophistiquée. La figure

2.19 (b) montre une structure diode p-i-n de l’échantillon de l’électroluminescence :

sur le verre couvert par une couche d’oxide transparent conducteur (ITO, SnO2,

ZnO) on dépose une couche dopée n . Sur la couche n , une couche intrinsèque i et

une couche p sont ensuite déposées. Finalement les contacts (en alluminium, en ar-

gent ou en or) sont réalisés par évaporation. Les paires électron-trou sont créés dans la

couche intrinsèque par l’injection des porteurs majoritaires des couches dopées (trous

de la couche p et électrons de la couche n). La lumière émise suite à la recombinaison

électron-trou passe à travers la couche transparente d’oxide et est collectée ensuite

par un collimateur, guidée par une fibre optique jusqu’au spectromètre.

Fig. 2.19 – Schéma de l’expérience électroluminescence.

Pour chaque échantillon, la courbe caractéristique J-V est mesurée afin d’avoir
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le courant et la tension de seuil lors de l’injection des porteurs majorités et ainsi le

courant de fuite lors de l’injection des porteurs minoritaires (polarisation directe).

Ces mesures sont réalisées grâce à un générateur multifonction contrôlable.

2.6 Microscopies à pointe

2.6.1 AFM

La technique AFM (Atomic Force Microscopy) fait partie des microscopies qui

utilisent une sonde pointue pour caractériser la morphologie, la charge de surface

et également les états électroniques locaux. L’AFM se base sur l’interaction (soit

répulsive soit attractive) entre les atomes. La figure 2.20 montre la modélisation

Lennard-Jones de cette interaction. Si les atomes sont éloignés, c’est la force attractive

entres les multipôles (dipôles ou quadripôles) permanents et induits qui domine. S’ils

sont trop près, la force répulsive qui pousse les atomes vers la position d’équilibre est

dominante. Pour mesurer cette force, on utilise un levier (environ 100 µm de longueur,

10 µm de largeur et 1 µm d’épaisseur). Sur un bout du levier on met une pointe en

forme de pyramide dont le rayon de courbure de la pointe est environ 20-40 nm. Le

levier est monté sur une plateforme qui peut être mobilisé sur trois axes (X,Y et Z)

par effet piézoélectrique. La pointe du levier s’approche ou s’éloigne de la surface de

l’échantillon selon l’axe Z. Un faisceau laser est envoyé sur le levier, le faisceau réfléchi

est détecté par une diode quatre quadrants. L’interaction entre les atomes de la pointe

et ceux de la surface se traduit par des courbures du levier, donc un déplacement de

la tache du laser sur la diode quatre quadrants. On peut mesurer le déplacement de

la tache du laser ce qui permet de quantifier la force d’interaction entre la pointe et

la surface. Pour enregistrer la topographie d’une surface, il suffit de balayer les axes

X et Y en gardant les données du mouvement de l’axe Z.

Selon la nature de l’interaction, il y a des modes de fonctionnement différents. Si

la force est répulsive, la pointe est en contact directe avec la surface ; il s’agit du mode

contact. Si la force est attractive, la pointe est assez loin de la surface ; il s’agit du

mode non-contact. Dans ce cas, un bimorphe est utilisé pour vibrer mécaniquement

le levier. Ce dernier a sa propre fréquence de résonance intrinsèque. Mais une fois

soumis à l’interaction avec la surface, cette fréquence de résonance est modifié et
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Fig. 2.20 – Relation entre énergie d’intéraction Lennard-Jones avec les modes de
fonctionnement de l’AFM. Pour le potentiel Lennard-Jones, la partie de force répulsive
dépend en 1

r12 alors que la partie de force attractive varié en 1
r6 (3 types d’interaction

entre des multipoles électriques permanents et également ceux induits, interaction
Van der Waals)

devient plus petite que la valeur intrinsèque. La fréquence d’excitation du bimorphe

est intentionnellement choisie égale à la fréquence de résonance du levier, l’amplitude

de vibration du levier est mesurée par la diode quatre quadrants. Lors du balayage,

si la pointe approche latéralement une bosse, l’interaction étant plus forte va baisser

l’amplitude de vibration du levier. Ce dernier est monté en axe Z afin de garder la

même amplitude. Les déplacements enregistrés en fonction de X et de Y forment une

image topographique.

85



2.6 Microscopies à pointe

2.6.2 KFM

La technique KFM (Kelvin Force Microscopy) résulte d’un couplage entre la sonde

Kelvin et l’AFM. Comme la sonde de Kelvin, la KFM sert à tracer une cartographie

de la charge à la surface d’un échantillon. Le principe de fonctionnement de KFM est

similaire à celui de l’AFM sans contact. Mais il y a deux différences majeures : i) la

pointe et le levier de KFM sont conducteurs (ce qui n’est pas obligatoire pour AFM),

ii) une tension alternative Vac est appliquée sur la pointe, superposée à une tension

continue Vdc ajustable (c.f voir la figure 2.21). L’expression de la tension de la pointe

Vpointe est donc :

Vpointe = Vdc + Vac

Vpointe = Vdc + V0 sin(ωt) (2.35)

Fig. 2.21 – Schéma du principe de KFM

La force entre la pointe et la surface dans ce cas est de nature électrostatique.

Cette force capacitive est exprimée sous la forme :

Fcap =
∂U

∂z
(2.36)

Fcap =
1

2

∂

∂z

{
C [Vpointe − Φ(x, y)]2

}
(2.37)

Fcap =
1

2

∂

∂z

{
C [Vdc + V0 sin(ωt)− Φ(x, y)]2

}
(2.38)

Fcap = F0 + Fω + F2ω (2.39)

où U est l’énergie électrostatique, C est la capacitance entre la pointe et la surface,
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Φ(x, y) est le potentiel à la surface et :

F0 =
1

2

∂C

∂z

[
(Φ(x, y)− Vdc)

2 +
V 2

ac

2

]
(2.40)

Fω =
∂C

∂z
Vac sin(ωt)(Vdc − Φ(x, y)) (2.41)

F2ω = −1

4

∂C

∂z
V 2

ac cos(2ωt) (2.42)

Lors du balayage du levier, la tension continue Vdc est ajusté de telle sorte que

le terme du premier ordre en sin(ωt) de la force capacitive soit nul. Les données de

Vdc en fonction de X et de Y forment une image de potentiel à la surface. Afin de ne

pas avoir des influences dues au changement de distance entre la pointe et la surface,

avant chaque acquisition de potentiel, le profil topographique est d’abord enregistré

en mode AFM sans contact. Le balayage en mode KFM répète le profil de la surface

en ajustant l’axe Z du tube piézoélectrique afin de maintenir l’équidistance entre la

surface et la pointe.

2.6.3 EFM

La technique EFM (Electric Force Microscopy) consiste à mesure le potentiel

à la surface. Elle est similaire à celle de KFM mais l’acquisition se fait de manière

différente. Le principe de EFM est de mesurer la différence de la fréquence de résonance,

prenant en compte l’intéraction entre la pointe et la surface, par rapport à celle in-

trinsèque. On peut modéliser l’oscillation d’un levier EFM par un oscillateur amorti

soumis à une force externe (c.f. voir la figure 2.22). L’équation de mouvement de cet

oscillateur s’écrit :

m
d2z

dt2
+

mω0

Q

dz

dt
+ kz = F0 cos(ωdt) + Fp−s(z0 + z) (2.43)

où m est la masse d’oscillateur, k est le coefficient de raideur, Q est le facteur de

qualité, ω0 est la fréquence résonante intrinsèque, ωd est la fréquence de la force

externe et Fp−s(z0 + z) est la force entre la pointe et la surface.

La solution de l’équation 2.43 en négligeant le terme de la force entre la pointe et
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Fig. 2.22 – Oscillation, la modélisation et l’amplitude de vibration d’un levier d’EFM

la surface Fp−s est

z(t) = A(fd) cos(ωdt + Φ) (2.44)

A(fd) = A0

[
(
f 2

d − f 2
0

)2
+

(
fdf0

Q

)2
]− 1

2

(2.45)

où Q = f0

∆f
(c.f. voir figure 2.22).

Dans le cadre d’une approximation perturbatrice de la force pointe-surface, en

tenant compte du terme Fp−s jusqu’au premier ordre du développement en série de

Taylor, on obtient

Fp−s(z0 + z) = Fp−s(z0) +
∂Fp−s

∂z

∣∣∣∣
z0

(z) + ... (2.46)

l’équation 2.43 se récrit sous la forme

d2z′

dt2
+

mω′0
Q

dz′

dt
+ (ω′0)

2z′ =
F0

m
cos(ωdt) (2.47)
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La fréquence de résonance est diminuée :

∆fres = f0 − f ′0

= f0 −
√

f 2
0 −

1

m

∂Fp−s

∂z

∣∣∣∣
z0

(2.48)

≈ f0

2k

∂Fp−s

∂z

∣∣∣∣
z0

(2.49)

Si on modélise la force Fp−s par la force électrostatique capacitive, on obtient

Fp−s = Fcap =
1

2
(Vpointe − Vsurface)

2∂C

∂z
(2.50)

⇒ ∆fres = f0 − f ′0 ∝ (Vpointe − Vsurface)
2 (2.51)

En mesurant la différence de la fréquence de résonance (entre avec et sans l’inter-

action pointe-surface), on peut tracer un profil du potentiel de surface. Cette mesure

demande une précision assez élevée du pic de résonance, et donc un facteur de qualité

Q assez élevé. Cela nécessite un environnement de travail sous ultra vide au lieu de

l’air comme AFM ou KFM.
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90



Deuxième partie

Synthèse et contrôle de la taille de

nanocristaux de silicium par

plasma froid
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Chapitre 3

Ingénierie de nanoparticules dans

le plasma

93



3.1 Introduction

3.1 Introduction

On considère un plasma réactif constitué d’électrons dont la densité est Ne, la

température est Te, d’ions chargés positivement Ni, d’ions chargés négativement Nn,

de nanoparticules neutres N et les gaz No. Pour simplifier la complexité du système, on

restreint les interactions entre les espèces du plasma aux processus suivants : ionisation

dont le taux est Ki(Te), diffusion d’électrons NeDa

d2 et d’ions chargés positivement NiDa

d2

vers les gaines, attachement électronique Ka(r) et recombinaison ion-ion Kr (où d est

la distance interélectrode et r est le rayon des particules). L’évolution du plasma

s’écrit sous la forme des équations de bilan suivantes [45] :

dNe

dt
= Ki(Te)NeNo − NeDa

d2
−Ka(r)NeN (3.1)

dNi

dt
= Ki(Te)NeNo − NiDa

d2
−KrNeNi (3.2)

dNn

dt
= Ka(r)NeN −KrNiNn (3.3)

ici, le coefficient Ka(r) s’écrit comme [45]

Ka(r) = πr2

√
8Te

πm
exp

(−e2

hνr

)
(3.4)

où hν est l’énergie caractéristique de la vibration moléculaire de la particule crée par

attachement électronique. On voit que Ka(r) croit exponentiellement en fonction de

la taille des particules.

Les deux derniers termes de l’équation 3.1 représentent la perte d’électrons aux

parois et l’attachement non-dissociatif électronique dû à la présence de particules dans

le plasma. A l’équilibre, le terme de création d’électrons par ionisation est compensé

par les deux termes de perte. La prépondérance d’un terme de perte par rapport aux

autres caractérise le régime du plasma. Par exemple, si le terme de pertes par diffusion

est très grand devant celui de pertes par attachement non-dissociatif électronique aux

particules, le plasma est dans le régime non poudreux. Dans l’autre cas, le plasma

est dans le régime poudreux. La transition entre ces deux régimes, non-poudreux

vers poudreux, s’appelle la transition de phase α− γ′ [46,126]. Cette transition peut

être décrite par un phénomène critique, qui a lieu lorsque la densité des particules
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devient plus grande qu’une valeur critique Ncr. Cette valeur critique est donnée par

l’expression suivante, en tenant compte la formation des grandes particules par des

petites particules élémentaires de densité N de rayon R :

Kc =
∑

σv(σRN)kk! = σv

[
1 +

1

ln
(

Ncr

N

)
]

(3.5)

où Kc est le taux total du processus d’agglomération, σ est la section efficace de

collision de deux particules élémentaires et v leur vitesse thermique. Kc diverge lors

que N tend vers la valeur critique Ncr ∝ 1
σR

[45]. La valeur numérique est entre 1010

et 1011cm−3.

Dans un plasma de silane, la croissance des particules est décrite en général par

un processus en trois phases :

1. Phase de nucléation (le nombre d’atomes de Si dans les particules est entre un

et une quelques centaines) : cette phase est déclenchée par la dissociation des

molécules de SiH4 par impact électronique, suivie d’une châıne de réactions

secondaires [54]. Le temps caractéristique de croissance des nanoparticules dans

cette phase est très court de l’ordre de quelques µs à ms.

2. Phase d’accumulation et d’agglomération : pendant cette étape, si le temps

d’attachement d’un électron sur une particule est plus court que le temps de

diffusion aux parois due à l’entrâınement par les gaz, les particules se chargent

négativement. Cela se traduit par le fait que les particules seront piégées dans le

plasma. Par conséquent, la densité de particules augmente. Cette augmentation

marque le début de la phase d’accumulation. Ensuite, la densité des particules

dépasse une valeur critique, le plasma bascule vers la phase d’agglomération.

3. Phase de croissance par dépôt radicalaire : pendant cette phase, les particules

chargées négativement restent toujours dans le plasma. Elles peuvent atteindre

des tailles macroscopiques de quelques µm. La croissance se fait par des collisions

entre les particules et les radicaux.

L’observation de la phase de nucléation/d’accumulation et d’agglomération, donc

la transition α− γ′, peut se faire par des mesures indirectes telles que :

1. L’augmentation de la Te de 2eV vers 7-8 eV et la diminution d’environ dix fois

de la Ne [44].
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2. Le changement dans la distribution spatiale de l’émission optique de SiH∗ [126].

3. La mesure du déphasage entre le courant et la tension de RF appliqués entre

deux électrodes en fonction du temps [91].

4. La mesure de Vdc et de la deuxième harmonique du courant RF en fonction du

temps [53,127].

5. Des mesures de diffusion de Mie en fonction de la pression totale [46] et du

temps d’allumage de plasma [47].

6. La mesure de la vitesse de dépôt des couches minces en fonction de la pression

totale de gaz [46].

7. La mesure du rapport d’intensité de H∗ (H alpha) et H∗
2 (H Fulcher) en fonction

de la pression totale de gaz [75].

De façon générale, ces observations se font soit sur des plasmas transitoires (méthodes

1-4) où les paramètres du plasma évoluent en fonction du temps, soit sur des plas-

mas stationnaires (méthodes 5-7) où les paramètres du plasma ne changent guère en

fonction du temps mais en fonction des conditions du plasma. Sur la base de ces ob-

servations, un diagramme de phase est proposé sur la figure 3.1 où l’axe des abscisses

est le temps d’allumage du plasma et l’axe des ordonnées est la pression partielle de

silane. La ligne continue représente la position où se passe la transition α−γ′. Le long

de l’axe du temps, le régime plasma transitoire se trouve vers la gauche et le régime

de plasma stable (continu) vers la droite. tc est la valeur critique du temps en dessous

duquel la transition α − γ′ ne peut pas se produire. Pc est la pression critique en

dessous de laquelle le plasma n’atteint jamais la phase d’agglomération. Si la pression

partielle de silane dépasse Pc, en augmentant le temps d’allumage du plasma, on peut

observer la transition α−γ′. Pour un temps d’allumage suffisamment grand (t →∞)

pour que le plasma soit stationnaire, en augmentant la pression, le plasma passe aussi

du régime α vers celui γ′.

Les flèches représentent le déplacement de la frontière régime α/régime γ′ lors de la

variation de la puissance RF, de la fréquence RF et de la température. Si la puissance

ou la fréquence RF deviennent plus grandes, le processus de dissociation devient plus

efficace. Par conséquence, le régime de poudres peut être obtenu plus rapidement et

à plus basse pression. En revanche, une augmentation de la température se traduit

par un allongement de tc et une hausse de la pression Pc. En outre, les changements
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

Fig. 3.1 – Schéma de phase α-γ′ dans les plasmas de SiH4 + He et SiH4 + H2 + Ar
avec l’influence de l’augmentation de la puissance RF, de la fréquence RF et de la
température du gaz. La ligne continue représente la frontière entre les deux régimes
α et γ′. Pc et tc sont les valeurs critiques de pression partielle de SiH4 et du temps
du plasma en-déssous desquelles le plasma n’atteint jamais le régime poudreux.
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de la distance interélectrode, du volume de la boite à plasma et du débit total de gaz

ont aussi un impact sur la frontière de la transition α− γ′, en particulier parce qu’ils

déterminent le temps de résidence du gaz dans la chambre de plasma.

Pour des conditions de plasma spécifiques (la pression totale, le mélange de gaz,

la puissance RF, la température du gaz, la géométrie de la bôıte à plasma, la confi-

guration d’injection de gaz dans la chambre etc), il est primordial de connâıtre les

coordonnées de la transition α− γ′. En changeant un paramètre, le plasma peut être

ajusté afin de produire des particules avec la taille ou la structure souhaité. D’après

l’étude [83], une pression totale de 700 mTorr avec 10 sccm de SiH4 et 90 sccm d’hy-

drogène est suffisante pour que des nanoparticules puissent se produire mais pas en

trop grande densité pour que le plasma atteigne la phase d’agglomération. En plus,

sous l’effet de la force de thermophorèse qui favorise la collecte des nanoparticules et

d’une polarisation externe (c.f [83]) des couches avec 100% de nanocristaux peuvent

être synthétisées.

Dans cette étude, deux mélanges de gaz ont été utilisés : SiH4 + He et SiH4 +

H2 +Ar. Deux régimes du plasma sont étudiés : transitoire (correspondant au plasma

pulsé) et stationnaire (correspondant au plasma continu). Les positions de ces deux

régimes dans le digramme de phase α− γ′ sont indiquées dans la figure 3.1. Les blocs

représentant la présence des plasmas sont délibérément tracés de façon à recouvrir la

ligne continue de la transition α−γ′ selon l’axe du temps (pour le plasma transitoire)

et l’axe de pression (pour le plasma stationnaire). L’étude a débuté par l’investigation

du plasma continu. Ensuite, le plasma pulsé est pris en considération afin de contrôler

la taille des nanoparticules. En passant au plasma SiH4 + H2 + Ar, la présence

d’hydrogène atomique s’est avérée cruciale pour cristalliser les nanoparticules. Cela

est en accord avec les études de dynamique moléculaire qui montrent l’importance de

l’hydrogène sur la cristallisation des nanoparticules dans le plasma [128].
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3.2 Plasma SiH4 + He

3.2.1 Régime stationnaire

Effet de la pression totale de gaz

Afin d’étudier l’effet de pression totale sur les propriétés optiques des couches

minces de silicium et sur la structure des nanoparticules nous avons réalisé une série

de dépôts dont les conditions sont : la pression totale est variée de 800 mTorr à

2400 mTorr ; la température est maintenue à 300̊ C, la puissance RF à 40W et la

distance interélectrode à 2cm. Pour chaque condition de dépôt nous avons analysé les

échantillons déposés sur le porte substrat chaud (verre corning) et les nanoparticules

collectées sur les substrats refroidis à l’eau. Nous avons fixé les débits de SiH4 de He

à 1 et 10 sccm respectivement.

Fig. 3.2 – Spectres d’éllipsométrie pour la série en fonction de pression. Les lignes sont
les données expérimentales, les symboles sont les résultats d’ajustement en utilisant
le modèle BMA.

Le tableau 3.1 présente les paramètres du modèle Tauc-Lorentz utilisé dans l’ajus-

tement de la fonction diélectrique d’une multi-couche par rapport aux mesures d’el-

lipsométrie spectroscopique montrées dans la figure 3.2. Sauf l’échantillon déposé à

1600 mTorr qui montre un comportement du µc-Si :H (tableau 3.2), les autres ont des
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3.2 Plasma SiH4 + He

Échantillon
Pression
(mTorr)

Eg ε∞ A E0 C
Vitesse
de dépôt

Epaisseur
(Å)

P411102 800 1.76 1.14 178 3.66 2.53 1.46 875

P411181 1200 1.64 2.57 123 3.93 2.64 1.6 1916

P411221 1600 Modèle de µc-Si (*) 1.51 1311

P411251 2400 1.72 1.36 196 3.66 2.23 1 900

Tab. 3.1 – Les paramètres du modèle de Tauc-Lorentz [116] fit par la configuration
de multi couche couplée avec BMA [115]. (*) Voir le tableau 3.2

Pression
(mTorr)

Composition Épaisseur
(Å)

PG
(%)

a-Si
(%)

Vide
(%)

P411221 1600 Couche 1 134.7 50 50
Couche 2 439.8 11.7 67.0 21.3
Couche 3 872.9 78.0 22.0

Tab. 3.2 – Modèle d’ajustement de la fonction diélectrique de l’échantillon P411221.
PG est l’abréviation de µc-Si à petit grain (c.f chapitre 2, figure 2.11).

paramètres typiques d’une couche de silicium amorphe. Des cellules photovoltäıques

basées sur les couches minces de silicium déposées dans les conditions similaires de

plasma SiH4 + He ont des courants de court-circuit (Jsc) améliorés par rapport aux

celles basés sur plasma SiH4 + H2 [129].

La dépendance entre la vitesse de dépôt (rd) et la pression totale est montré sur

la figure 3.3. On constate une légère augmentation de la vitesse de dépôt de 1.46 Å/s

à 1.6 Å/s lors que la pression passe de 800mTorr à 1200 mTorr. De 1200 mTorr à

2400 mTorr, la vitesse de dépôt diminue graduellement jusqu’à la valeur de 1 Å/s.

En comparant la courbe présentée sur la figure 3.3 avec celles dans la littérature [46],

on peut déduire que la transition α − γ′ se passe en dessous de 800 mTorr. Lorsque

la pression totale dépasse 1200 mTorr, le plasma entre dans le régime de formation

de poudres. Cela se traduit par une diminution de la vitesse de dépôt à cause de

l’effet de piégeage dans le plasma qui empêche les poudres chargées négativement de

contribuer au dépôt.

Dans [130], les effets de la présence des nanoparticules sur l’évolution du signal

de diffusion laser (LLS), de la tension auto-polarisation Vdc sur électrode RF et du

déphasage courant-tension dans un plasma SiH4 + He ont été présentés. La valeur

de Vdc dans [130] est diminué de -160V vers environ -25V au bout de 4s, mais dans

notre cas, une telle diminution n’a été pas observée. La différence est que le volume
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Fig. 3.3 – Vitesse dépôt des couches minces en fonction de la pression totale de gaz.

de la bôıte de plasma est 2 fois plus petit, ce qui abaisse le temps de résidence de

gaz dans plasma. Ce fait peut avoir une influence sur la présence de poudres dans le

plasma, d’où la différence de l’évolution de Vdc.

La figure 3.4 montre une image des nanoparticules synthétisées dans le plasma

sous une pression totale de 2400mTorr. On peut voir des nanoparticules de taille de

10-20nm ainsi que des agglomérats de taille plus grande. Sur la figure, on peut voir

que les nanoparticules ne sont pas déposées simplement sur la membrane de carbone

amorphe mais qu’elles sont incorporées dans une couche mince. Ceci est du au fait

que les espèces dans les plasma comme les nanoparticules et les radicaux de silane

arrivent à la fois sur la surface d’échantillon. Les radicaux forment la couche mince,

alors que les nanoparticules gardent leur morphologie et s’enterrent dans la couche.

Les structures annulaires de l’image de diffraction sélectionnée d’aire montrent la

nature amorphe du dépôt [117].
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3.2 Plasma SiH4 + He

Fig. 3.4 – Image de MET et de diffraction sélectionnée d’aire (en insertion) sur les
nanoparticules synthétisées à 2400 mTorr. Il faut noter que les nanoparticules sont
déposées à travers une grille [83] (c.f. voir figure 2.3) sur une membrane de carbone
amorphe mise dans un porte substrat refroidi à l’eau.

Effet du débit des gaz

Nous avons réalisé une série de dépôts afin d’étudier l’effet de débit de gaz (temps

de résidence) sur la formation de particules et sur la croissance des couches minces.

Le rapport de débit entre le SiH4 et He est maintenu constant, mais le débit total

est diminué. Comme l’étude sur l’effet de la pression dans la subsection précédente a

montré que la position de la transition α − γ′ se passe avant 800 mTorr, la pression

800 mTorr est donc choisie. La puissance est de 22W afin de rester en dessous de la

transition α − γ′ (figure 3.3) (sauf pour l’échantillon avec le débit 0.3 sccm de SiH4

38W). L’effet principal de la diminution du débit sur la dynamique de formation de

particules est que : (i) le temps de résidence des gaz est augmenté (éventuellement la

même tendance pour le temps de résidence des nanoparticules dans le plasma) et (ii)

la force d’entrâınement par des gaz est affaiblie. On va envisager d’abord les effets

sur les couches minces et ensuite la formation et la morphologie des nanoparticules

synthétisées dans la phase gazeuse.
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

Fig. 3.5 – Spectres d’éllipsométrie pour la série en fonction de débit des gaz. Les
symboles sont les données expérimentales, les lignes sont les résultats d’ajustement
en utilisant le modèle BMA.

Le tableau 3.3 montre les paramètres du modèle de Tauc-Lorentz déduit par l’ajus-

tement des spectres d’ellipsométrie spectroscopique sur les couches minces déposées

sur les substrats chauds montrés dans la figure 3.5. Lorsque le débit total est diminué

de 110 sccm à 3.3 sccm, le gap optique de Tauc augmente légèrement de 1.67 à 1.86

eV combiné avec une décroissance du paramètre A relié à la densité des couches. Le

paramètre Eo et le paramètre de désordre C ne varient pas beaucoup.

La vitesse de dépôt (rd) en fonction du débit de silane est présenté sur la figure

3.6. On voit que rd augmente fortement lors que le débit de silane change de 0.3

sccm à 2.5 sccm. De 2.5 sccm à 10 sccm de silane, rd augmente linéairement. En

première estimation, lorsque le taux d’injection de silane dans la chambre est plus

grand, même si le taux de dissociation de silane par électron reste constant, il y a

plus de molécules de silane dissociées par une unité de temps. Le flux de radicaux

sur la surface de substrat chaud est plus grand. Par conséquent, la vitesse de dépôt

devient plus importante. Si on considère l’évolution du rapport entre rd et le débit de

silane, ce rapport diminue graduellement lors qu’on augmente le débit de silane. Cela

montre que l’utilisation du silane est plus importante à faible débit de gaz.
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Echantillon
Débit de
gaz (sccm)
(SiH4/He)

Eg ε∞ A E0 C
Vitesse
de dépôt

Epaisseur
(Å)

P410261 10/100 1.67 0.7 241 3.61 2.36 4.7 4177

P411031 5.0/50 1.73 0.68 247 3.62 2.38 3.3 2069

P411081 2.5/25 1.7 0.36 219 3.63 2.28 2.5 1497

P411091 1.0/10 1.73 0.81 194 3.65 2.38 1.46 845

P411152 0.5/5.0 1.86 1.7 134 3.72 2.63 0.72 434

P411151 0.3/3.0 1.86 1.54 164 3.69 2.65 0.55 329

Tab. 3.3 – Les paramètres du modèle de Tauc-Lorentz pour la série de dépôts dont
le débit total des gaz est diminué de 110 sccm à 3,3 sccm.
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Fig. 3.6 – A gauche vitesse de dépôt en fonction du débit de silane, a droite le rapport
entre la vitesse de dépôt et le débit de silane.
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Fig. 3.7 – Images de MET des nanoparticules de silicium synthétisés dans le plasma
SiH4 + He dont le débit de SiH4 est 10sccm. L’image à petit coefficient d’agran-
dissement (a) et l’image en champ sombre associé (b). L’image à grand coefficient
d’agrandissement (c) et la diffraction sélectionnée d’aire correspondante (d).

La figure 3.7 montre les images MET des nanoparticules synthétisées dans le

plasma SiH4 + He dont le débit de SiH4 est de 10 sccm. On peut voir les nanopar-

ticules de taille entre 10 nm et 20 nm (image (c)) qui s’agglomèrent dans le plasma

pour former des agglomérats avec une morphologie arbitraire (image (a)). Bien que

l’image en champ sombre (b) montre des petits points blancs qui pourraient être dus

à la diffusion d’électrons par des nanocristallites de silicium [131], l’image de diffrac-

tion sélectionnée d’aire (d) montre la nature amorphe de ces nanoparticules. Notons

la durée de dépôt pour cet échantillon était de 5 secondes.

La figure 3.8 montre les images MET prises sur les nanoparticules synthétisées

dans plasma SiH4 + He dont le débit de SiH4 est 1 sccm. Sur l’image (a) on peut
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Fig. 3.8 – Images de MET sur les nanoparticules de silicium synthétisé dans plasma
SiH4+He dont le débit de SiH4 est 1sccm. Les images obtenues avec différents coeffi-
cients d’agrandissement (a) (b) et (c) associées avec l’image de diffraction sélectionnée
d’aire.

observer différents types d’agglomérats : ceux de taille de 20 nm jusqu’à 100 nm. Ces

agglomérats sont constitués par des nanoparticules de taille plus petite, environ 10

nm. La morphologie des agglomérats est sphérique, mais des châınes de nanoparti-

cules sont aussi observées. L’image de diffraction sélectionnée d’aire montre bien une

structure des cercles de diffusion larges, illustrant la nature amorphe des nanopar-

ticules/agglomérats. Une légère différence dans la figure 3.8 par rapport à la figure

3.7 est la présence d’agglomérats de taille très grande, voire 100 nm. Cela peut être

expliqué par le fait que le débit total dans cette condition de dépôt est 11 sccm. Ce

dernier entrâıne une augmentation du temps de résidence de gaz dans la chambre

de dépôt d’un facteur 10, ainsi que la diminution de la vitesse d’écoulement des

molécules de gaz. Par conséquent, la possibilité pour que les nanoparticules chargées
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négativement restent dans le plasma est plus grande. Le résultat est qu’elles s’ag-

glomèrent plus facilement comme montré dans la figure 3.8.

La diminution de débit des gaz se traduit par l’augmentation du temps de résidence

des nanoparticules dans le plasma. Les résultats de MET montrent que les nanoparti-

cules sont amorphes quelque soit le débit des gaz. Sur les substrats chauds, les couches

de silicium amorphe ont été également obtenues. La diminution du débit de gaz favo-

rise l’utilisation de SiH4 et facilite l’agglomération des nanoparticules comme celles-ci

restent plus long temps dans le plasma.

Étude par spectroscopie Raman. Cristallisation induite par laser

Afin d’étudier les propriétés structurales des nanoparticules synthétisées dans les

plasmas de SiH4 + He, nous avons fait des mesures de spectroscopie Raman sur les

échantillons déposés sur le substrat froid (verre corning). A l’aide du système Raman

confocal (c.f. chapitre 2, section 2.2) plusieurs objectifs sont employées pour focaliser

le faisceau laser sur la surface des échantillons. Le diamètre de la tache du laser

dépend du coefficient d’agrandissement de l’objectif. Comme l’intensité de laser est

constante, plus le diamètre est petit, plus la densité d’énergie est grande.

La figure 3.9 montre deux spectres Raman pris avec deux objectifs dont les coef-

ficients d’agrandissement sont 10x (courbe rouge) et 100x (courbe noire). En faisant

l’ajustement des spectres mesurés avec 3 distributions gaussiennes (c.f. chapitre 2,

tableau 2.2), trois positions (300 cm−1 , 390-410 cm−1 et 480 cm−1) ont été trouvées.

Ces valeurs correspondent aux bandes : transverse acoustique (TA), longitudinale

optique (LO) et transverse optique (TO) de silicium amorphe. Cette analyse est en

bon accord avec les images de diffraction sélectionnées d’aire dans la figure 3.7. Par

contre, en utilisant l’objectif avec le coefficient d’agrandissement de 100, le spectre

Raman change radicalement. L’ajustement avec 5 distributions gaussiennes donne les

positions suivantes : 416 cm−1, 481.2 cm−1, 280.5 cm−1, 496.6 cm−1 et 607 cm−1 (les

courbes vertes) (c.f. table 3.4). Les deux premières sont les pics de LO et TO du

silicium amorphe ; les deux suivantes sont caractéristiques du silicium nanocristallin ;

la dernière correspond à la fréquence de liaison entre les atomes de hydrogène et de

silicium. En fait, sous l’objectif de 100x, la densité d’énergie du laser est suffisamment

grande pour cristalliser les nanoparticules amorphes de silicium.

La figure 3.10 montre deux spectres Raman, pris sous l’objectif de 10x (courbe
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Fig. 3.9 – Spectre Raman confocal avec deux objectifs (10x et 100x) sur les na-
noparticules synthétisées dans plasma SiH4 + He dont le débit de SiH4 est de 10
sccm.

rouge) et 50x (courbe noire). Sur cette figure le changement radical des spectres est

aussi observé. Cela correspond au phénomène de cristallisation induite par le laser

comme sur les nanoparticules synthétisées avec le débit de 10 sccm de silane. On peut

noter ici que comme sur la figure 3.9 le pic de deuxième ordre (c.f. capitre 2, section

2.2) du silicium cristallin (à 280 cm−1) chevauche totalement le pic TA de silicium

amorphe (à 300 cm−1). Par conséquent, la contribution du dernier n’est pas obtenue

sur l’ajustement du spectre. La position du pic TO dans cet échantillon est à 498.2

cm−1 légèrement décalée par rapport à 496.6 cm−1 déduit par l’ajustement de spectre

sur la figure 3.9. On expliquera ce phénomène après avoir analysé le spectre Raman

de l’échantillon synthétisé avec le plus faible débit de silane.

Sur la figure 3.11, le même phénomène de cristallisation est observé : l’apparition

du pic TO de silicium cristallin lorsque l’objectif du microscope est changé. La position

du pic TO se décale fortement, jusqu’à 512 cm−1 (c.f. table 3.4). Cette valeur est

encore inférieure à celle du silicium cristallin massif (520cm−1). Les images de MET

ont montré que les nanoparticules sont de taille très diverse et toujours plus grande
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Fig. 3.10 – Spectre de Raman confocal avec deux objectifs (10x et 50x) sur les
nanoparticules synthétisées dans le plasma de SiH4 + He dont le débit de SiH4 est
2,5 sccm.

que 10 nm. Cela exclut le fait que le décalage de la position du pic TO est du à la

réduction de la taille parce qu’une dimension de 10 nm peut être considérée comme

du cristallin massif. En plus, on observe une autre différence de la largeur à demi-

hauteur de cet échantillon. Elle est deux fois plus petite que celles de deux échantillons

précédents.

Débit Pic n̊ 1 Pic n̊ 2 Pic n̊ 3 Pic n̊ 4 Pic n̊ 5
SiH4

(sccm)
Position
(cm−1)

FWHM
(cm−1)

Position
(cm−1)

FWHM
(cm−1)

Position
(cm−1)

FWHM
(cm−1)

Position
(cm−1)

FWHM
(cm−1)

Position
(cm−1)

FWHM
(cm−1)

10 280.5 108.3 416.4 153.6 481.2 51.2 496.6 19.1 607.4 82.5
2.5 280.5 77.7 397.4 188.4 482.2 53.0 498.2 21.0 621.3 112.7
0.3 281.9 100.1 393 138.6 484.7 78.3 512.6 10.0 625.3 96.9

Tab. 3.4 – Les paramètres de fit gaussien en fonction du débit de silane (pour les
spectres pris avec un coefficient d’agrandissement de 100x).

Afin de mieux comprendre les résultats de spectroscopie Raman sur le décalage
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Fig. 3.11 – Spectre de Raman confocal avec deux objectifs (10x et 50x) sur les
nanoparticules synthétisées dans plasma SiH4 + He dont le débit de SiH4 est 0.3
sccm.

du pic TO, une autre expérience a été réalisée. Le coefficient de l’objectif du micro-

scope de Raman est choisi à 100x pour assurer la cristallisation induite par laser.

La tache du laser sur l’échantillon est fixée sur une position. En mettant plusieurs

filtres d’atténuation entre le laser et l’échantillon, l’intensité du faisceau laser est

varié graduellement d’une valeur de Io à 0.7, 0.35, 0.25 et 0.1Io. Pour chaque valeur

de l’intensité du laser, un spectre de Raman a été mesuré (c.f. figure 3.12).

Comme attendu, l’intensité Raman augmente avec l’intensité d’excitation, mais on

note aussi un fort décalage du pic TO. La figure 3.13 montre la position du pic TO des

nanoparticules recristallisées et la largeur à démi-hauteur en fonction de l’intensité

relative du laser. Lorsque l’intensité du laser augmente d’un facteur 10, la position

du pic TO des nanoparticules de silicium se décale de 518 cm−1 à 501 cm−1. Le

décalage est très marqué entre 0.4 et 1 (la valeur du I
Io

). Cette dépendance explique

la variation de la position du pic TO observée sur les échantillons de nanoparticules

déposés avec différents débits de silane. Le phénomène de décalage de la position

du pic TO en fonction de l’intensité a été également présenté dans [110, 112]. Les
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Fig. 3.12 – Spectre de Raman pris sur la même position pour plusieurs valeurs de
l’intensité de laser incident. Un décalage net du pic TO du silicium cristallin aux
alentours de 500-520cm−1.

Fig. 3.13 – Effet de l’intensité de laser incident sur la position et FWHM du pic TO
de silicium cristallin. I0 correspond à l’objectif x100 dans notre système Raman.
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3.2 Plasma SiH4 + He

auteurs dans [110] ont expliqué que si la structure cristallographique du silicium est

wurzite, le pic TO est dégénéré en deux et cela dépend de la polarisation du laser.

Dans notre étude le faisceau laser incident et la lumière retro-diffusée ne sont pas

polarisés, la dégénérescence du pic TO n’est pas observée mais un décalage similaire

est présent. Du à l’intensité très grande du faisceau laser, les nanoparticules sont

chauffées. La haute température des nanoparticules peut avoir des influences fortes

sur les fréquences des modes de vibration des atomes de silicium, donc sur la position

du pic TO.

Les nanoparticules obtenues dans le plasma de SiH4 + He avec les débits des gaz

variés sont amorphes, mais elles sont très faciles à cristalliser. Un laser excitatrice

d’un sytème Raman confocal fonctionnant avec un objectif de 50x suffit pour les

cristalliser. Cette cristallisation induite est observée par des spectres Raman mesurés

avant et après la transition de phase amorphe-cristalline des nanoparticules. Dans

ces échantillons, le pic attribué à celui TO du silicium cristallin décale fortement en

fonction de l’intensité du laser. Dans certain cas (c.f. figure 3.11 et tableau 3.4) la

largeur à demi-hauteur est de 10 cm−1, ce qui correspond à une bonne qualité du

réseau cristalline.

3.2.2 Régime transitoire

Les études sur le régime transitoire du plasma sont réalisées en modulant la puis-

sance RF sans varier les autres paramètres de dépôt lors de l’expérience. Le plasma

est déclenché pendant une période de temps ton et s’éteint pendant une période de

temps toff . Afin de retarder la phase d’agglomération, le débit de silane est diminué à

1 sccm et le débit de He est fixé à 100 sccm. La pression totale est de 1400 mTorr, la

puissance RF est maintenue à 40W, la température de l’électrode RF est de 250̊ C et

celle du porte substrat est de 150̊ C. Le gradient de température favorise la collecte

des nanoparticules formées pendant la période ton sur le substrat froid relié à la masse.

La surface du substrat froid est au même niveau que la bôıte de plasma (c.f. chapitre

2, figure 2.3).

En fait, le terme « transitoire » employé ici indique que pendant la période d’allu-

mage, le plasma est en cours d’évolution. Par exemple la concentration de nanopar-

ticules ainsi que leur taille n’est pas constante. Dans cette expérience, le temps ton

est varié entre 200 ms et 1 s et le temps toff entre 500 ms et 1 s. Les effets du ton
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

Fig. 3.14 – Nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé de SiH4 + He avec ton =
200 ms toff = 800 ms.

et du toff sur la morphologie et la croissance des nanoparticules sont discutés grâce

aux images MET. La structure de nanoparticules est caractérisée par les analyses des

spectres Raman en complément des images MET.

La figure 3.14 montre une image MET typique des nanoparticules synthétisées

pendant une période ton = 200 ms de plasma SiH4+He, evec toff = 800 ms. On peut

voir au milieu une particule très grande ∼44 nm, autour de laquelle se trouvent des

nanoparticules beaucoup plus petites, de taille environ 6.5 nm. Sur d’autres images,

l’occurrence des particules de 40 nm est très faible, environ une particule par image.

En revanche, les nanoparticules de taille 6.5 nm sont omniprésentes.

La figure 3.15 montre des images de TEM prises sur les nanoparticules synthétisées

par le plasma pulsé ton = 500 ms, toff = 500 ms. On peut voir sur cette figure deux

populations de nanoparticules : une famille de particules de grande taille ( ∼40 nm)

et une autre famille de particules de petite taille (∼8 nm). Les grandes nanoparticules

se trouvent soit dans des agglomérats, soit individuellement (c.f figure 3.15 (a)) alors

que les petites sont toujours individuelles.

Sur la figure 3.16 nous présentons les images TEM des nanoparticules synthétisées
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3.2 Plasma SiH4 + He

Fig. 3.15 – Nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé de SiH4 + He avec ton =
500 ms toff = 500 ms.

dans plasma pulsé de SiH4 + He avec ton = 1000ms et toff = 1000ms. Dans ce cas

les nanoparticules sont mono-disperses et on n’observe pas de grandes nanoparticules.

Les petites nanoparticules, toujours omniprésentes (c.f. figure 3.16 (a), sont de taille

environ 12nm. Les images (b) et (c) sont les images en champ clair de sur-focalisation

et sous-focalisation. La contraste opposée entre l’image (b) et (c) est du au déphasage

de phase entre la fonction d’onde du faisceau d’électrons transmis et celui diffus. Ce

contraste est obtenu seulement si les nanoparticules sont déposées sur la surface de

la membrane de carbone amorphe, sans être incorporées dans une couche mince.

Grâce au contraste très net, une statistique de taille est obtenue en mesurant la

taille de chaque nanoparticule individuelle en grand nombre. Un fit gaussien sur la

distribution de taille présenté sur la figure 3.17 indique que la valeur moyenne de

la taille des nanoparticules formées dans le plasma pulsé avec ton = 1000 ms est de

11.5 nm± 1 nm.

La dépendance de la taille des nanoparticules en fonction du temps d’allumage du
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

Fig. 3.16 – Nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé de SiH4 + He avec ton =
1000 ms toff = 1000 ms.

plasma est présenté sur la figure 3.18. En supposant que la taille des nanoparticules

crôıt linéairement avec le temps d’allumage de plasma (on reviendra à la discussion

de cette hypothèse à la fin de ce chapitre) on peut calculer leur vitesse de croissance

radiale. Elle vaut 7.5 nm/s dans cette condition de plasma.

Cependant, une autre remarque sur les grandes nanoparticules de taille environ

40 nm peut être révélée à partir de ces images MET :

1. si ton = 200 ms et toff = 800 ms on obtient une nanoparticule individuelle de

taille 40 nm par image MET sur un surface de 500 nm x 500 nm.

2. si ton = 500 ms et toff = 500 ms il y des nanoparticules de taille 40 nm

s’assemblant par grappe.

3. si ton = 1000 ms et toff = 1000 ms nous n’observerons aucune nanoparticule

de taille 40 nm.

Avec le débit de gaz total et le volume de la bôıte de plasma, on peut calculer que le
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Fig. 3.17 – Distribution de taille des nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé
de SiH4 + He avec ton = 1000 ms toff = 1000 ms
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Fig. 3.18 – Vitesse de croissance radiale des nanoparticules synthétisées dans le
plasma SiH4 + He
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

temps de résidence des gaz dans ces conditions de dépôt :

tres =
V olume du plasma

Débit total de gaz
∼ 1s (3.6)

Si le temps toff est plus petit que le temps de résidence du gaz (tres), il est très

probable qu’une partie des nanoparticules formées pendant la période ton reste dans

la bôıte à plasma d’un cycle à l’autre. Par conséquent, ce type de nanoparticules peut

continuer à crôıtre à chaque cycle d’allumage de plasma, comme la nanoparticule dans

la figure 3.14. Lors que le temps toff est de 500 ms, deux fois plus petit que le temps de

résidence du gaz, le nombre de nanoparticules qui restent dans la bôıte de plasma d’un

cycle à l’autre est grand. Par conséquent, elles peuvent s’agglomérer comme montrées

sur la figure 3.15 (a). Finallement, dans le cas où toff est comparable à tres, toutes

les nanoparticules sont évacuées de la bôıte à plasma par la force d’entrâınement des

gaz et on obtient une distribution monodisperse de nanoparticules.

Étude par spectroscopie Raman

La figure 3.19 présente les spectres Raman pris avec différents objectifs du mi-

croscope optique du dispositif Raman sur les nanoparticules synthétisées par plasma

pulsé de SiH4 + He avec ton = 1000 ms et toff = 1000 ms. A faible agrandissement

(10x, courbe noire), on observe un spectre typique du silicium amorphe (e.x. un pic à

480 cm−1). A plus grand coefficient d’agrandissement (50x courbe rouge, 100x courbe

bleue), comme le diamètre de la tache de laser devient plus petit tout en gardant la

même l’intensité de laser, la densité d’énergie est suffisamment grande pour cristalliser

les nanoparticules amorphes. La position du pic TO des nanoparticules cristallisées

est à 513 cm−1, ce qui représente un décalage de ∆ω = 7 cm−1 par rapport au pic de

silicium cristallin massif. Ce phénomène est similaire à celui discuté dans la section

précédente sur les nanoparticules formées dans plasma continu de SiH4 + He. En

comparant la hauteur du pic TO des nanoparticules amorphes entre le spectre rouge

(50x) et le spectre bleu (100x), on peut voir que la contribution de ce pic TO de

nature amorphe est moins importante dans le spectre bleu (100x). Cela est en bon

accord avec le fait que plus la la densité de l’énergie est grande plus la cristallisation

est efficace.

En revanche, la figure 3.20 montre les spectres Raman pris avec différents objectifs
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Fig. 3.19 – Spectre de Raman sur les nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé
de SiH4 + He avec ton = 1000 ms toff = 1000 ms.
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Fig. 3.20 – Spectre de Raman sur les nanoparticules synthétisées dans plasma pulsé
de SiH4 + He avec ton = 500 ms toff = 500 ms.

118



Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

sur les nanoparticules synthétisées par plasma pulsé de SiH4 + He, ton = 500 ms et

toff = 500 ms. A faible densité d’énergie des photons incidents, la structure des na-

noparticules reste amorphe. La nature amorphe est montré par la position du pic TO

à 480 cm−1. A plus grande densité d’énergie, les nanoparticules sont cristallisées don-

nant lieu à l’apparition de deux pics TO à 503.1 cm−1 (dont la FWHM = 23.9 cm−1)

et à 514.8 cm−1 (dont la FWHM = 6.2 cm−1) (ces valeurs sont obtenues par l’ajuste-

ment de 6 distributions gaussiennes sur le spectre 100x). Bien que la position du pic

TO des nanoparticules cristallisées dépende fortement de l’intensité du laser incident

donc de la température des nanoparticules (c.f. section 3.2) une dégénérescence nette

de ce pic TO n’a été observée que pour ce dépôt. Deux hypothèses sont susceptibles

d’être prises en considération pour expliquer ce resultat :

1. Structure Wurzite : grâce à l’effet de chauffage induit par la radiation du la-

ser, couplée avec les contraintes à la surface des nanoparticules, ces dernières

sont cristallisées. La structure cristallographique n’est pas cubique diamant (su-

perposition de deux réseaux cubiques faces centrées décalé 1/4 selon la direc-

tion [111]) mais hexagonal diamant (superposition de deux réseaux hexago-

nal compact). C’est la structure hexagonal diamant qui est responsable de la

dégénérescence du pic TO obtenu par les transitions d’états de phonon dans le

centre de la première zone de Brillouin [107]. La structure hexagonal diamant

a été observée sur les nanocristallites de silicium incorporées dans une matrice

amorphe [125] ou bien sur les nanofils de silicium de 90nm de diamètre [132]

2. Distribution de taille : On peut aussi analyser les spectres de la figure 3.15 en

considérant qu’ils sont dus à deux populations de nanoparticules : les petites

de taille 8 nm et les grandes de taille 40 nm. Le poids de ces deux popula-

tions est comparable. L’énergie des photons absorbés par les nanoparticules est

proportionnelle à leur taille (donc le rayon rp). L’énergie dissipée est propor-

tionnelle à la différence de température avec l’environnement multiplié avec la

surface (donc le rayon au carré r2
p). Le bilan de l’énergie absorbée et dissipée

donne une dépendance en 1
rp

. Plus la nanoparticule est grande, moins l’est sa

température. Comme il y a deux populations de nanoparticules, il y a donc deux

pics TO différents. Cet argument est renforcé par le fait que le phénomène de

dégénérescence n’est obtenu que sur l’échantillon qui présente deux populations

de nanoparticules.
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3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

Afin d’expliciter quel est l’argument le plus pertinent décrivant ce phénomène, une

observation in-situ de la cristallisation induite par laser dans un MET parait indis-

pensable. Cela demande des arrangements assez sophistiqués qui dépassent le cadre

de cette étude. Mais une brève remarque peut être retirée : la taille des nanocristaux

de silicium a une forte influence sur la position et le nombre de pics (représentant

les transitions de phonon entre la branche TO et le centre de la première zone de

Brillouin) sur les spectres de Raman. Le mécanisme de décalage du pic TO peut être

différent, soit sous forme de contraintes [102] et de température [112] à cause de la ra-

diation de laser, soit sous forme de confinement quantique [133]. Lors de l’observation

d’un décalage de la position du pic de Raman, une grande attention sur la condition

expérimentale d’acquisition des spectres Raman est primordiale.

3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

L’étude précédente de Raman et des images TEM des nanoparticules de silicium

synthétisées par plasma SiH4 + He a montré que les nanoparticules sont amorphes

quelque soient les conditions de dépôt examinées. Plusieurs raisonnements peuvent

être pris en compte pour la non-cristallisation des nanoparticules :

– le plasma SiH4+He ne fournit pas suffisamment d’énergie pour la cristallisation,

– les nanoparticules chargées positivement sont amorphisées lors de leur dépôt à

cause de la grande énergie d’impact gagnée à travers la gaine de plasma.

En fait les simulations de dynamique moléculaire qui décrivent la collision entre les

nanocristaux de silicium sur un substrat de silicium indiquent que l’énergie d’impact

maximum pour ne pas les amorphiser doit être inférieur à 0.5 eV/atome de silicium

[134]. Afin d’éviter ces deux inconvénients, le plasma de SiH4 +H2 +Ar a été utilisé.

La configuration de la chambre de dépôt est décrite dans le chapitre 2 (figure 2.3).

Comme dans l’étude de la dilution He, deux types d’échantillons sont obtenus (i)

les couches minces sur le porte substrat chaud et (ii) les nanoparticules sur le porte

substrat froid (doigt froid) qui est éloigné de la région du plasma d’une distance de 5

cm. Les mesures d’éllipsométrie spectroscopique sont effectués sur les couches minces

tandis que les nanoparticules sont caractérisées par spectroscopie Raman et MET.

Afin de comprendre la dynamique du plasma en régime stationnaire, les spectres

d’émission optique du plasma sont étudiés. Pour comprendre l’évolution du plasma
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en régime transitoire nous nous sommes basés sur les mesures de la tension d’auto-

polarisation sur l’électrode RF.

3.3.1 Régime stationnaire

Étude par éllipsométrie spectroscopique

Dans cette étude nous avons utilisé deux valeurs du débit de SiH4 (2.5 sccm et 5

sccm) ; les autres conditions de plasma sont inchangées : 50 sccm d’hydrogène, 50 sccm

d’argon, l’électrode RF et le porte substrat sont maintenus à 150̊ C. Le paramètre

variable est la pression, que nous avons variée dans la gamme de 500 mTorr à 3600

mTorr. La structure des couches minces de silicium est basé sur l’ajustement des

spectres d’ellipsométrie en utilisant un modèle BEMA de multi-couche (c.f. figure

2.11, chapitre 2).

Fig. 3.21 – Spectres d’éllipsométrie : mesures expérimentales (symboles) et résultats
d’ajustement par BME (lignes) pour la série de dépôt en fonction de pression pour le
plasma SiH4 + H2 + Ar avec 2.5 sccm de SiH4.

Le tableau 3.5 montre la composition du modèle de multi-couche utilisé pour ajus-

ter les spectres mesurés, montrés sur la figure 3.21, sur les couches minces obtenues en

variant la pression totale de gaz avec le débit de SiH4 de 2.5 sccm. On peut remarquer
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Pression
(mTorr)

Composition Épaisseur
(Å)

GG
(%)

PG
(%)

a-Si
(%)

Vide
(%)

P610092 500 Couche 1 20.2 60.4 39.6
Couche 2 251.6 47.6 37.6 14.8
Couche 3 61.1 97.9 2.1

P610101 800 Couche 1 36.6 55.3 44.7
Couche 2 235.8 53.1 33.1 13.8
Couche 3 158.8 100

P610102 1200 Couche 1 29.9 34 66
Couche 2 299.7 43.4 31.7 24.9
Couche 3 120.3 97 3

P610121 1600 Couche 1 87.5 41.6 58.4
Couche 2 148 12 49.5 38.4
Couche 3 1060.8 19.3 56.7 24

P610122 2000 Couche 1 159 40.5 59.5
Couche 2 191.9 12.6 45 42.4
Couche 3 898 0.2 65.8 34

P610123 2400 Couche 1 186.1 36.6 63.4
Couche 2 237.7 18.8 36.5 44.7
Couche 3 728.4 66.9 33.1

P610091 2800 Couche 1 98.7 41.8 58.2
Couche 2 147.5 19.7 41 39.3
Couche 3 818.8 6.56 66.9 26.6

P610124 3200 Couche 1 128 41.8 58.2
Couche 2 141.8 2.1 54.5 43.4
Couche 3 743.2 0.1 66.5 33.4

P610131 3600 Couche 1 60.1 32.6 67.4
Couche 2 169.5 17.6 48.2 34.3
Couche 3 743.1 15.8 66.9 17.3

Tab. 3.5 – Effet de la pression totale sur la structure et la composition des couches
minces de silicium déposées sur les substrats de verre corning chauffés à 150̊ C. GG est
l’abréviation pour le silicium cristallin à gros grain ; PG celle du silicium polycristallin
à petit grain ; a-Si est le silicium amorphe. Pour cette série, le débit de SiH4 est de
2.5 sccm.
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que tous les échantillons sont cristallisés et décrits par un modèle à trois couches :

(i) la couche de rugosité (ii) la sous-couche et (iii) la couche de volume. Le pourcen-

tage du vide est assez élevé même pour les échantillons déposés à haute pression. La

présence de silicium cristallin à gros grain est observée lorsque la pression dépasse

1600 mTorr. Cette présence est accompagnée par la disparition de la composante de

silicium amorphe.

Si on considère seulement les échantillons déposés à 500, 800 et 1200 mTorr(tableau

3.5) on s’aperçoit que la couche de rugosité (couche n̊ 1) est composée de silicium

amorphe et de vide. La couche n̊ 2 est composée de silicium amorphe, silicium polycris-

tallin à petit grain et de vide. La couche n̊ 3 est complètement cristallisée, modélisée

par du silicium polycristallin à petit grain. Au contraire, les échantillons déposés sous

une pression totale supérieure à 1600 mTorr présentent une composition différente :

forte rugosité ( 100Å), couche n̊ 2 ( 150-300 Å) avec silicium polycristallin GG et PG,

couche n̊ 3 de GG et PG. On remarque que la fraction de vide reste toujours très

grande (17%-30%) aussi bien dans la sous-couche que dans le volume. Cette porosité

peut être à l’origine de la basse température (150̊ C) des gaz et de l’effet de gravure.

La figure 3.22 montre l’évolution de la fraction cristalline (losange vert, Fc), la

fraction d’amorphe (carré noir, Fa), fraction de vide (triangle rouge, Fv) ainsi que la

vitesse de dépôt en fonction de la pression totale. On peut voir qu’à partir de 1600

mTorr, la fraction amorphe Fa devient zéro. La fraction cristalline Fc présente des

fluctuations, mais en moyenne augmente de 0.45 à 0.77 lors que la pression totale passe

de 500 mTorr à 3600 mTorr. Cela montre que les couches de µc-Si :H sont obtenues

quelle que soit la pression totale. La fraction de vide Fv est remarquablement grande

(> 0.1) pour toutes les couches : Fv crôıt de 0.15 à 0.4 lorsque la pression augment de

500 mTorr à 1600 mTorr. Cette grande valeur montre que les couches microcristallines

obtenues à faible débit de SiH4 ne sont pas de bonne qualité. La vitesse de dépôt vd

augmente abruptement de 0.4 Å/s à 1.1 Å/s lorsque la pression passe de 1200 mTorr

à 1600 mTorr, ce qui peut être attribué à la transition α−γ′ du régime de plasma [46].

Une fois le plasma stationnaire se trouve dans le régime d’agglomération de poudres,

vd diminue graduellement.

La figure 3.23 montre les spectres d’éllipsométrie mesurés sur les échantillons ob-

tenus avec 5 sccm de SiH4 en fonction de la pression totale et également l’ajuste-

ment en utilisant le modèle BMA. Le tableau 3.6 montre la composition du modèle
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Fig. 3.22 – Vitesse de dépôt et les fractions de vide, d’amorphe et de cristal
déduites par l’ajustement de la fonction diélectrique selon les modèles de multi-
couche présentés dans la tablbe 3.5 des couches minces déposées par plasma de
SiH4 (2.5 sccm) + H2 + Ar.

Fig. 3.23 – Spectres d’éllipsométrie : mesures expérimentales (symboles) et résultats
d’ajustement par BME (lignes) pour la série de dépôt en fonction de pression pour le
plasma SiH4 + H2 + Ar avec 5 sccm de SiH4.

124



Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

Pression
(mTorr)

Composition Épaisseur
(Å)

GG
(%)

PG
(%)

a-Si
(%)

Vide
(%)

P602031 500 Couche 1 1.7 25.52** 74.48
Couche 2 612.5 100**

P601301 800 Couche 1 34.1 62.13* 37.87
Couche 2 600.6 100*

P601302 1200 Couche 1 48.7 40.52 0 59.48
Couche 2 212.7 68.11 13.84 18.05
Couche 3 1246.3 34.64 63.94 1.42

P601121 1400 Couche 1 42.9 36.77 0.03 63.2
Couche 2 226.5 53.74 26.38 19.88
Couche 3 845.7 32.54 67.46

P601122 1600 Couche 1 44.4 0.26 38.34 61.4
Couche 2 245.4 45.16 32.43 22.41
Couche 3 757.8 40.26 58.14 1.6

P601131 1800 Couche 1 43.5 36.84 63.16
Couche 2 206 56.3 16.92 17.78
Couche 3 766.9 28.27 71.73 0

P601132 2000 Couche 1 42.3 35.36 64.64
Couche 2 218.4 57.5 23.65 18.85
Couche 3 704.3 30.5 69.2 0.3

P601181 2400 Couche 1 91 42.99 7.57 49.44
Couche 2 267.2 63.59 19.53 16.88
Couche 3 2435.2 47.17 52.83 0

P601191 2800 Couche 1 80.2 50.67 0 49.33
Couche 2 234.6 80.79 5.73 13.48
Couche 3 2392.3 38.43 61.57

P601192 3200 Couche 1 97.3 45.9 5.89 48.21
Couche 2 227.2 77.32 9.58 13.1
Couche 3 1947.2 34.28 65.72 0

P601201 3600 Couche 1 51.9 41.96 51.9
Couche 2 168.8 85.4 17.6
Couche 3 2405.2 33.63 66.37 0

Tab. 3.6 – Effet de la pression totale sur la structure et la composition des couches
minces de silicium déposées sur les substrats de verre corning chauffés à 150̊ C. GG
est l’abréviation pour le silicium cristallin à gros grain ; PG est polycristallin à petit
grain ; a-Si est le silicium amorphe. Pour cette série, le débit de SiH4 est 5 sccm. (*)
et (**) sont les matériaux de silicium amorphe modélisés par la formule de dispersion
de Tauc-Lorentz [116]
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multi-couche pour ajuster les mesures expérimentales. On s’aperçoit que les couches

synthétisées sous pression inférieure à 1200 mTorr sont amorphes et modélisées par

un modèle à deux couches : celle de rugosité et celle de volume. Lorsque la pression est

supérieure à 1200 mTorr, des couches microcristallines sont obtenues. Ces dernières

peuvent être décrites par un modèle à trois couches : la rugosité, la sous-couche et

le volume. En particulier, la couche de volume est complètement cristallisée avec une

fraction du silicium polycristallin à gros grain entre 30% et 40%. La sous-couche ayant

une épaisseur en moyenne de 200 Å contient toujours une partie de silicium amorphe

entre 9% et 30% et le pourcentage de vide entre 13% et 20%. Le resultat marquant

est la plus faible fraction de vide dans le volume et la preseance de GG.
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Fig. 3.24 – Vitesse de dépôt et la compostion de la couche de volume des couches
minces en fonction de la pression totale pour les échantillons déposés avec 5 sccm de
SiH4.

La figure 3.24 montre l’évolution de la vitesse de dépôt (vd en fonction de la pres-

sion totale. On peut apercevoir la transition α−γ′ correspondant à une augmentation

abrupte qui se produit vers 1000 mTorr. La courbe en vert représente la fraction cris-

talline fc de la couche obtenue. En couplant les courbes de fc et vd on voit que :

(i) au-dessous de 1000 mTorr, la vitesse de dépôt vd est de 0.7Å/s et le matériau

obtenu est du silicium amorphe ; (ii) au-dessus de 1000 mTorr, la vd dépasse 1.4 Å/s ;
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

les couches déposées sont cristallisées. Dans ces conditions de plasma, l’évolution de

la structure des couches en fonction de la pression totale est différente des couches

déposées sous les conditions de plasma pour le silicium polymorphe (e.g. à faible vi-

tesse de dépôt et faible pression on obtient des couches microcristallines, à grande

vitesse et à haute pression on dépose des couches polymorphes constituées d’une

matrice de silicium amorphe légèrement ordonné à moyenne distance [124] et les na-

nocristallites incorporées). La courbe de la fraction amorphe fa suit une évolution

inverse par rapport à celle de fc ; fa diminue abruptement vers 1200 mTorr de 100%

à 2%. Il faut noter qu’aux alentours de 1400 mTorr (là où la vd est maximum) il y a

une fluctuation de fc et fa en fonction de la pression totale. La fraction de vide est

beaucoup plus faible que dans la série précédente.
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Fig. 3.25 – Effet du débit de SiH4 sur la vitesse de dépôt et la structure des couches
obtenues. Notons que avec 1 sccm de SiH4, il n’y a pas de dépôt.

La figure 3.25 montre l’évolution de la vitesse de dépôt pour les deux débits de

SiH4 (2.5 sccm et 5 sccm). On peut constater plusieurs effets :

– A une pression donnée, l’augmentation du débit de SiH4 entraine une augmen-

tation de la vitesse de dépôt. La raison est que par unité de temps il y a plus
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3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

de molécules SiH4 qui sont dissociées, donc plus de précurseurs contribuant au

dépôt.

– La transtion α− γ′ est déplacée vers les basses pressions lorsqu’on augmente le

débit de SiH4 de 2.5 sccm à 5 sccm (c.f. voir figure 3.1 pour avoir une tendance

générale).

– Avec 2.5 sccm de SiH4 les couches sont toujours cristallisées, quelle que soit

la pression. Avec 5 sccm, les couches microcristallines sont obtenues seulement

au-dessus de 1000 mTorr, et leur qualité est très bonne (e.g. fa et fv restent

très petites).

– Une meilleure qualité de la couche microcristalline correspond à une plus grande

vitesse de dépôt.

Nous avons effectué également une série de dépôts avec un débit de 1 sccm de

SiH4, mais sur le substrat chaud il n’y a pas de dépôt. En fait, le mélange de gaz

H2 + Ar a un effet de gravure. Avec 1 sccm de SiH4 la gravure domine sur le dépôt.

Avec 2.5 sccm de SiH4 la quantité de silicium déposée est plus grande que celle gravée,

mais la gravure donne une fraction de vide assez élevée. Avec 5 sccm de SiH4 le dépôt

domine ; l’effet de gravure devient négligeable ; les couches sur les substrats chauds

sont plus denses et de meilleure qualité. Par la suite, afin de mieux comprendre le

comportement du plasma, en particulier avec 1 sccm de SiH4, des mesures d’émission

optique ont été effectuées.

Étude d’émission optique

La figure 3.26 montre des spectres d’émission optique des plasmas SiH4 +H2 +Ar

avec différents débits de SiH4 0, 1 et 5 sccm. On peut voir que pour le plasma

H2 + Ar (0 sccm de SiH4, spectre noir), le pic d’émission de SiH∗ (vers 412nm)

est assez prononcé. En fait, le plasma H2 + Ar a un effet de gravure ; les couches de

silicium sur les parois de la bôıte à plasma sont gravées, donnant lieu à la présence de

SiH4, d’où la présence des raies SiH∗ dans le spectre d’émission optique. Lors qu’on

ajoute 1 sccm ou 5 sccm de silane dans la chambre de dépôt, l’intensité de spectres

d’émission optique devient plus importante. L’intensité du pic SiH∗ dans le plasma

avec 1 sccm de SiH4 reste légèrement moins forte que pour le plasma avec 5 sccm

de SiH4. A part de la raie d’émission de SiH∗, les pics d’émission de l’hydrogène

moléculaire H2 Fulcher ( ∼ 600nm) et celui de hydrogène atomique Hα (656.2nm)
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

sont également importants. La présence d’Ar est remarquée par les raies à 617 , 675

et 687 nm (relativement intense), 696 et 706 nm (très intense) (c.f. voir le tableau

2.1, chapitre 2).
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Fig. 3.26 – Effet du débit de silane sur le spectre d’émission optique du plasma
SiH4 + H2 + Ar sous une pression totale de 2800 mTorr, Trf = Tps = 150̊ C et une
puissance RF de 20W.

La figure 3.27 montre l’évolution de l’intensité de la raie SiH∗(A2δ → X2Π)

414.2nm, Hα, H2 Fulcher (d3Πu → a3Σg) du plasma SiH4( 1sccm)+H2+Ar en fonc-

tion de la pression totale. Le comportement de l’intensité de SiH∗ et de H2 Fulcher

sont similaires avec une augmentation abrupte de l’intensité entre 2000 et 2200 mTorr.

Le comportement de Hα est différent. De 700 à 2000 mTorr, l’intensité de la raie Hα

diminue progressivement. De 2000 à 2200 mTorr, elle augmente brusquement ; et de

2200 à 3600 mTorr cette intensité diminue peu à peu. On peut remarquer que le

saut de ces trois courbes s’effectue à la même pression qui correspond à la transition

α − γ′ du plasma. Bien qu’avec 1 sccm de SiH4 il n’y a pas de dépôt, à cause de la

gravure trop importante, des nanoparticules sont formées dans le plasma. En fait, ces

nanoparticules peuvent être collectées sur le substrat froid situé en dehors de la bôıte
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Fig. 3.27 – Evolution de l’intensité des raies Hα H2 Fulcher et SiH∗ en fonction de
la presstion totale (plasma SiH4(1 sccm) + H2 + Ar).

à plasma. Lorsque la densité de nanoparticules atteint la valeur critique, elles s’ag-

glomèrent et donnent naissance à des particules macroscopique. Le saut de l’intensité

de SiH∗ et de H2 Fulcher peut être expliqué par l’augmentation de la température

électronique due à la perte des électrons par processus d’attachement aux particules.

L’abaissement de l’intensité de la raie Hα dans chaque régime de plasma (α ou γ′) peut

être expliqué par deux raisons : (i) l’hydrogène atomique se recombine à la surface

des nanoparticules, l’augmentation de la pression favorise l’accumulation de nanopar-

ticules dans le plasma donc une diminution de densité et ainsi l’intensité d’émission

optique d’hydrogène atomique (ii) l’augmentation de pression totale réduit le libre

parcours moyen de l’hydrogène atomique, par conséquent l’intensité d’émission dimi-

nue. En fait, le premier argument a été confirmée par l’observation du rapport de

l’intensité de la raie Hα par rapport à celle de H2 Fulcher [75].

La figure 3.28 montre l’évolution de l’intensité des raies SiH∗, H2 Fulcher et Hα

en fonction de la pression totale du plasma SiH4(3 sccm)+H2+Ar. Le comportement

des raies SiH∗ et H2 Fulcher sont similaires par rapport au cas de 1 sccm de SiH4

(une forme de marche d’escalier due à l’augmentation de la température électronique)
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Fig. 3.28 – Evolution de l’intensité des raies Hα H2 Fulcher et SiH∗ en fonction de
la pression totale (plasma SiH4(3sccm) + H2 + Ar).

mais la transition se fait à plus basse pression totale (∼1400 mTorr. Sur l’évolution

de Hα, on peut observer un pic à 1400 mTorr suivi d’une forte décroissance entre

1400 et 1600 mTorr) ; au-dessus de 1600 mTorr la décroissance est moins prononcée.

L’abaissement brutal de la raie Hα entre 1400 et 1600 mTorr ne peut être expliquée

que par le processus favorable de recombinaison de l’hydrogène atomique à la surface

des nanoparticules lorsque ces dernières s’agglomèrent. En comparaison avec le cas

où le débit de SiH4 est de 1 sccm, le changement de l’intensité de Hα dans ce cas

est plus marqué. Cela peut être expliqué par le fait que le débit de SiH4 favorise

l’accumulation et donc l’agglomération des nanoparticules.

La figure 3.29 montre l’évolution de l’intensité des raies SiH∗, H2 Fulcher et Hα en

fonction de la pression totale du plasma SiH4(5sccm)+H2 +Ar. Les comportements

de ces trois intensités sont presque pareils à ceux du cas de 3 sccm de SiH4. La

transition α − γ′ s’effectue sur la même gamme de pression et l’intensité d’émission

de Hα diminue fortement juste après la transition et puis décroit plus doucement. Afin

de distinguer plus clairement l’effet du débit de SiH4, le rapport entre l’intensité de

Hα et H2 Fulcher pour les 3 débits de SiH4 (1, 3 et 5 sccm) sont tracées sur la figure
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Fig. 3.29 – Evolution de l’intensité des raies Hα H2 Fulcher et SiH∗ en fonction de
la pression totale (plasma SiH4(5 sccm) + H2 + Ar).

3.30. On peut voir la tendance d’abaissement de ce rapport lors de l’augmentation

de la pression totale et également du débit de SiH4. Pour les deux valeurs de 3 et 5

sccm de SiH4 on peut observer un pic indiquant la transition α − γ′ à 1400 mTorr.

Alors qu’avec le débit de 1 sccm de SiH4, la transition α − γ′ n’est pas marqué par

un pic entre 1800 et 2000 mTorr. Sur la figure 3.25 on peut voir que la transition

α− γ′ entre 2.5 et 5 sccm de SiH4 est plus nette. Cela signifie que la mesure de la vd

est plus sensible à la transition α− γ′ car cette mesure s’effectue par des expériences

de plasma stationnaire durant au moins 10 minutes, contrairement aux les mesures

d’émission optique qui se font sur une durée de plasma stationnaire beaucoup plus

courte (1 minute). On peut remarquer également que le comportement du rapport
Hα

H2 Fulcher
du plasma SiH4 + H2 + Ar est étonnement différent de celui des plasmas

CH4 + SiH4 + H2 [75]. C’est-à-dire ce rapport est toujours plus grand que l’unité

pour les plasmas de SiH4 + H2 + Ar mais il plus petit que l’unité dans le régime γ′

pour les plasmas CH4 + SiH4 + H2. Nous pensons que cette différence réside dans

la chimie très différente de ces deux plasmas. Cependant, pour les deux plasmas, la

transition α − γ′ est corrélée avec une forte augmentation de la vitesse de dépôt sur
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Fig. 3.30 – Evolution du rapport Hα

H2 Fulcher
, en fonction de la pression totale du

plasma SiH4 + H2 + Ar

les substrats chauds, sauf dans le cas où la gravure domine (1 sccm de SiH4). Dans

le cas la transition peut être détectée aux mesures d’émission optique.

Étude structurale par spectroscopie Raman et MET

La figure 3.31 montre les spectres Raman mesurés sur les couches minces de sili-

cium déposées sur les substrats à 150̊ C par plasma SiH4(5 sccm) + H2(50 sccm) +

Ar(50 sccm) dont la puissance RF est 20W. Il faut noter que le temps d’aquisition

de ces spectres est identique (30 secondes) et que l’objectif est de 10x pour ne pas

avoir des effets de cristallisation induite par laser de Raman. Le tableau 3.7 montre

les résultats d’ajustement de ces spectres déduits après avoir éliminé la contribution

des pics du silicium amorphe à 310 et ∼400 cm−1 et du silicium cristallin à 280

cm−1 (deuxième ordre). On peut remarquer la présence du pic du silicium cristallin

à 505-510 cm−1 en parallèle avec celui à 518 cm−1. L’apparition du pic cristallin à

505-510 cm−1 peut être attribuée à (i) les joins de grains cristallins (ii) en regar-

dant l’ajustement de la pseudo fonction diélectrique (voir table 3.6) on peut voir la
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3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

décomposition en silicium microcristallin en petit grain et gros grain ; sous l’effet de

l’échauffement du laser les petits grains (PG) et gros grains (GG) donnent des pics

différentes (505-510 cm−1 correspond au PG et 518 cm−1 au GG).
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Fig. 3.31 – Spectres de Raman pris avec le même temps d’acquisition sur les couches
minces déposées sur les substrats chauds.

Afin d’étudier la structure des nanoparticules, celles-ci sont collectées sur des

grilles de TEM. Ces dernières sont placées sur le porte substrats à température am-

biante. La distance entre le porte substrat et le plasma est d’environ 5 cm (voir le

chapitre 2, figure 2.3). Cette distance, volontairement très grande, assure que les na-

noparticules subissent des collisions avec les molécules du gaz pour pouvoir réduire

leur énergie d’impact avec la surface. Si l’énergie d’impact est trop grande, les na-

noparticules sont déformées ou amorphisées lors du dépôt ; la structure n’est donc

pas conservée. A cet effet, trois types d’échantillons sont préparés : les nanoparticules

synthétisées sous 2000, 2400 et 2800 mTorr de pression totale.

La figure 3.32 montre les images MET ainsi que les images de diffraction sélectionnée

d’aire prises sur les nanoparticules formées par plasma SiH4(5 sccm) + H2 + Ar.

Sur l’image (a), à 2000 mTorr, on peut voir les nanoparticules/agrégats amorphes

confirmés par l’image de diffraction insérée. Sur les nanoparticules déposées à 2400
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Pression Position FWHM Intensité
(mTorr) (cm-1) (cm-1) (a.u.)

1200 Pic n̊ 1 480.8 57.822 177.96
Pic n̊ 2 507.71 26.479 212.32
Pic n̊ 3 518.31 9.5801 619.87

1400 Pic n̊ 1 478.93 57.7 301.89
Pic n̊ 2 507.51 26.623 305.58
Pic n̊ 3 517.91 9.3085 804.81

1600 Pic n̊ 1 477.69 58.13 343.47
Pic n̊ 2 505.98 28.267 491.71
Pic n̊ 3 517.34 9.7172 1245.2

1800 Pic n̊ 1 481.98 60.527 274.07
Pic n̊ 2 509.16 25.318 421.22
Pic n̊ 3 519.07 9.0554 1320.3

2000 Pic n̊ 1 480.58 58.78 446.57
Pic n̊ 2 508.4 25.117 655.49
Pic n̊ 3 517.85 9.1136 1865

2400 Pic n̊ 1 479.33 59.891 471.33
Pic n̊ 2 508.19 25.761 706.57
Pic n̊ 3 517.98 8.9593 1988.9

2800 Pic n̊ 1 483.64 61.361 415.94
Pic n̊ 2 510.42 23.614 809.14
Pic n̊ 3 518.71 8.5353 2788.8

3600 Pic n̊ 1 483.27 60.442 586.76
Pic n̊ 2 510.18 23.54 1146.4
Pic n̊ 3 518.8 8.4586 4020.6

Tab. 3.7 – Résultats de l’ajustement du spectres de Raman réduit (c.f. chapitre 2,
section 2.2) sur les couches de silicium dépôsées sur les substrats chauds à 150̊ C par
plasma SiH4(5sccm) + H2(50sccm) + Ar(50sccm) dont la puissance RF est 20W.

mTorr (b), une zone nanocristalline de taille ∼4 nm se trouve au centre d’une nano-

particule. Les anneaux diffus sur l’image de diffraction insérée indiquent que les zones

nanocristallites sont très peu nombreuses. Par contre, sur les nanoparticules déposées

à 2800 mTorr (c), on peut voir clairement les nanocristallites de tailles comprises

entre 4 et 8 nm. Il faut remarquer également que les orientations des nanocristallites

sont différentes. Les anneaux diffus avec des points brillants se trouvant autour des

anneaux diffus montrent que les zones nanocristallines sont assez abondantes. En ef-

fectuant la transformation de Fourier de la nanocristallite de 7.29 nm sur l’image (c),

on retrouve que les plans visualisés sont de la famille (111) du silicium cristallin.
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3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

Fig. 3.32 – Images MET (et de diffraction sélectionnée d’aire en insertion) sur des
nanoparticules déposées sous une pression totale de (a) 2000, (b) 2400 et (c) 2800
mTorr (plasma de SiH4(5 sccm) + H2 + Ar). Le temps de dépôt pour ces échantillon
est de 5 minutes.
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

En bref, les nanoparticules synthétisées sous 2000 mTorr sont amorphes, celles sous

2400 mTorr sont rarement cristallisées est celles sous 2800 mTorr sont fréquemment

cristallisées. Que signifie cette observation de cristallisation dans le plasma en fonction

de la pression totale bien que les couches minces déposées dans les mêmes conditions

soient totalement cristallisées ? On peut esquisser deux scénarios :

1. Amorphisation des cristaux déposés à basse pression : les nanoparticules sont

cristallisées dans le plasma, la plupart des nanoparticules qui sortent du plasma

sont chargées positivement et gagnent une certaine énergie cinétique à travers la

gaine de plasma, la structure cristalline formée dans le plasma peut être détruite

par la collision avec le substrat. Étant donnée que la distance entre les substrats

froids est suffisamment grande (5 cm) par rapport au libre parcours moyen des

molécules de gaz [76] et la taille des nanoparticules (∼10 nm) et que le système

est dans le régime collisionnel, l’énergie cinétique des nanocristaux est dissipée

par collision avec les molécules de gaz. Plus la pression totale est grande, plus

l’énergie dissipée est grande. Une augmentation de la pression totale de 2000

mTorr à 2800 mTorr est nécessaire pour réduire l’énergie d’impact par atome

de silicium des nanocristaux au-dessous une valeur critique (0.5 eV par atome)

[134]. Ceci peut expliquer l’amélioration de la cristallinité avec la pression. Il

faut également indiquer qu’en dehors du plasma, les collisions avec les molécules

de gaz inerte ont des effets de refroidissement tandis que les collisions avec

les molécules/atomes réactifs dans le plasma ont l’effet d’échauffement. Par

rapport au cas du plasma SiH4 + He où les nanoparticules sont complètement

amorphes, dans ce cas les nanoparticules sont cristallisés dans la phase gazeuse

du plasma. Cela peut être du à la présence abondante d’hydrogène atomique.

Et c’est grâce à la réaction avec les atomes d’hydrogène que les nanoparticules

gagnent suffisamment d’énergie pour pouvoir cristalliser [128].

2. Cristallisation des nanoparicules dans le plasma grâce à l’hydrogène atomique :

Il n’y a pas de l’effet d’amorphisation à cause de l’impact avec la surface. Les

images MET montrent la structure des nanoparticules qui est intact. En aug-

mentant la pression totale, il y a plus d’hydrogène atomique dans le plasma.

A 2000, le flux d’hydrogène atomique ne suffit pas pour cristalliser les nano-

particules. Mais à 2800 mTorr, ce flux est suffisamment grand pour que la

cristallisation des nanoparticules se produise.
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3.3 Plasma SiH4 + H2 + Ar

Dans toutes les cas, le rôle de l’hydrogène atomique est cruciale pour avoir des

nanocristaux dans un plasma de SiH4 + H2 + Ar. Nous suggérons que le deuxième

scénario est plus probable d’avoir lieu car l’énergie d’impact entre les nanoparticules

de taille de dizaine nanomètres avec la surface d’échantillon peut être plus faible que

le seuil d’environ 0.5 eV par atome.

3.3.2 Régime transitoire

Comme dans le cas du plasma SiH4 +He, le régime transitoire du plasma SiH4 +

H2 + Ar est étudié en utilisant des décharges pulsées. Grâce à l’étude sur le plasma

SiH4+He, le temps toff est maintenu supérieur à 1.5 second afin d’assurer l’évacuation

totale des espèces formées pendant le temps ton. Les conditions de plasma pour cette

étude sont celles qui donnent des nanocristaux. Ce sont les conditions du plasma de

SiH4(5 sccm)+H2(50 sccm)+Ar(50 sccm) sous une pression totale de 2800 mTorr ;

température de 150̊ C pour l’électrode RF et pour le porte-substrat ; la puissance

RF 20 W et la distance interélectrode de 2 cm. D’après les analyses des spectres

d’émission optique et de la vitesse de dépôt en fonction de la pression totale dans la

section précédente, le plasma stationnaire correspondant à ces conditions est dans le

régime γ′.

La figure 3.33 montre les images MET sur les nanocristaux de silicum synthétisés

par plasma pulsé dont le ton = 100 ms (figure a) et ton = 25 ms (figure b). On peut

voir que la taille des nanocristaux sur la figure (a) est ∼11 nm alors que sur la figure

(b) la taille est 6 − 7 nm. Ainsi, avec seulement 75 ms d’allumage de plasma, les

nanocristaux doublent leur taille. Une hypothèse sur la croissance des nanocristaux

sera présentée dans la section suivante mais on peut remarquer que les nanocristaux

s’attachent entre eux, ce qui n’est pas le cas pour le plasma de SiH4 + He. Sur les

images MET avec un petit coefficient d’agrandissement la forme de ces agglomérats

est assez arbitraire ni sphérique ni rectangulaire mais préférablement sous la forme

des grappes. Ces structures sont constituées de nanocristaux dont la taille est ∼11

nm pour ton = 100 ms et 6 − 7 nm pour ton = 25ms. Cette observation signifie

que l’agglomération des nanocristaux se produit à la surface de l’échantillon. C’est-à-

dire les nanocristaux s’agglomèrent après que le plasma éteint. Si les nanoparticules

s’attachaient lorsque le plasma est allumé, les agglomérats formés avec un plasma

ton = 100 ms devraient être constitués des nanoparticules de même taille que ceux
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

formés avec un plasma ton = 25 ms, ce qui n’est pas le cas.

Fig. 3.33 – Images MET sur les nanocristaux de silicium synthétisés par le plasma
pulsé de SiH4(5 sccm) + H2(50 sccm) + Ar(50 sccm) dont ton = 100 ms (figure a) et
ton = 25 ms (figure b).

Dans la litérature [41,45], on a parlé du processus d’agglomération des nanoparti-

cules de taille de ∼2 nm qui donne lieu à des changements caractéristiques du plasma.

Si on suppose que les nanocristaux de 6 nm sont formés par l’agglomération de na-

nocristaux de 2 nm, il y a seulement 9 nanocristaux de taille 2 nm. Dans ce cas, une

question se pose : la forme du nanocristal de 6nm est-elle sphérique (comme suggéré

sur la figure 3.33) ? Cette question nous conduit à réfléchir sur deux processus qui

peuvent être distingués : (i) l’agglomération où les nanoparticules s’attachent pour

former les agglomérats préférablement sous la forme des grappe et (ii) la coalescence

où les nanoparticules se déforment peut donner lieu à des nanoparticules plus grandes

préférablement sphériques. On en discutera en détail à la fin de ce chapitre.

La figure 3.34 montre deux spectres Raman sur les échantillons des nanocristaux
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Fig. 3.34 – Spectres Raman sur les nanocristaux de silicium pris avec deux intensités
du laser incident. Les nanocristaux sont synthétisés dans plasma un SiH4(5 sccm) +
H2 + Ar

synthétisés par plasma pulsé avec ton = 100 ms. Afin d’éviter le processus de cristal-

lisation induite par laser, un filtre d’atténuation a été utilisé pour diminuer l’intensité

du laser incident d’un facteur 20 (spectre rouge) par rapport au spectre sans filtre

(spectre noir). Il est remarquable de voir qu’à faible intensité nous obtenons un spectre

très fin correspondant à celui du silicium cristallin (520 cm−1). La largeur à demi-

hauteur de cet échantillon ne reflète pas la vrai valeur car sous une faible intensité de

laser excitatrice, le signal de Raman est faible. Le rapport signal/brut de Raman est

donc très faible, ce qui entrâıne le niveau de bruit peut dépasser la demi-hauteur du

signal Raman. La position de ce pics (à 520 cm−1) est la seule information que l’on

peut retenir. Alors que sous une radiation de forte intensité, le pic se déplace vers

514 cm−1. On a expliqué lors de l’étude de Raman sur les nanoparticules synthétisées

par plasma SiH4 + He que ce déplacement était du à l’échauffement combiné avec la

petite taille des nanoparticules.
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

3.4 Vitesse de croissance radiale des nanoparti-

cules

La figure 3.35 présente l’évolution de la taille des nanoparticules en fonction du

temps d’allumage pour deux types de plasma : SiH4 + H2 + Ar et SiH4 + He. On

observe que la taille des nanoparticules est proportionnelle à la durée du plasma (on

va justifier cette linéarité après), on peut alors déduire la vitesse de croissance radiale

de ces nanoparticules : 750Å/s pour le plasma SiH4 +H2 +Ar et 75Å/s pour celui de

SiH4 + He. On a expliqué auparavant que l’agglomération des nanoparticules pour

former des agrégats est un processus de post-plasma. Ce processus d’agglomération

ne donne pas un mécanisme susceptible de décrire la croissance des nanoparticules

lorsque le plasma est maintenu. Comment peut-on répondre à la question : pourquoi la

vitesse de croissance radiale est-elle 10 fois plus grande pour le plasma SiH4+H2+Ar

par rapport au plasma SiH4+He ? Cette différence peut être expliquée par le fait que

le niveau d’énergie d’excitation des atomes d’argon est plus petit que celui de l’hélium

et les réactions entres les atomes excités d’argon et les molécules de SiH4 améliorent

la production de radicaux SiHx(x < 4). Mais la croissance de ces nanoparticules peut

être également expliqué par le mécanisme suivant [41] :

SinH−
m + SiH4 → Sin+1H

−
m+2 + H2 (3.7)

il faut noter que cette équation n’a pas de corrélation avec les paramètres du plasma

mais elle est basée sur la présence d’ions négatifs.

Pour réduire la complexité du problème on néglige la présence d’atomes d’hy-

drogène. Suposons que N est le nombre d’atomes de silicium dans une nanoparticule

de rayon r ; Vo et No le volume et le nombre d’atomes de silicium dans une maille

élémentaire. On a alors :

N =
4

3
π

No

Vo

r3 (3.8)

Dans l’intervalle de t à t + ∆t, le rayon de la nanoparticule change de r à r + ∆r

∆N = N(t + ∆t)−N(t) =
4

3
π

No

Vo

(
(r + ∆r)3 − r3

) ∼= 4π
No

Vo

r2∆r (3.9)
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Fig. 3.35 – Taille des nanoparticules en fonction du ton pour deux types de plasma.
Les conditions de dépôt du plasma SiH4(1 sccm) + He(100 sccm) : pression totale
de 1200 mTorr, puissance RF de 40 W, température de 300̊ C pour l’électrode et
200̊ C pour le porte substrat. Les conditions de dépôt du plasma SiH4(5 sccm) +
H2(50 sccm) + Ar(50 sccm) : pression totale de 2800 mTorr, puissance RF de 20 W
et température de 150̊ C pour l’électrode et pour le porte substrat.

D’après le mécanisme 3.7 on a :

∆N = ScnSiH4νth∆t = 4πr2cnSiH4νth∆t (3.10)

où S est la surface de la nanoparticule, nSiH4 est la concentration des molécules de

silane, νth est la vitesse thermique des molécules de silane et c est une constante

dépendant des conditions comme la puissance RF, la température de gaz (ou en bref

la probabilité qu’une collision entre la molécule de silane et la nanoparticule soit

adhésive).

Des équations 3.9 et 3.10 on déduit :

4π
No

Vo

r2∆r = 4πr2cnSiH4νth∆t ⇒ νg =
∆r

∆t
=

Vo

No

cnSiH4νth (3.11)
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Chapitre 3. Ingénierie de nanoparticules dans le plasma

où νg est la vitesse de croissance radiale que l’on peut calculer à partir de la figure

3.35.

Si la croissance des nanoparticules se base sur le mécanisme 3.7, on obtient finale-

ment que la vitesse de croissance radiale νg = ∆r
∆t

est indépendante à la fois du temps

d’allumage du plasma et du rayon de la nanoparticule. Par contre elle est propor-

tionnelle à la concentration de molécules de silane nSiH4 et à leur vitesse thermique.

A posteriori nous avons réalisé que l’augmentation de la vitesse de dépôt dans le cas

de l’argon s’explique par l’augmentation de la pression partielle de SiH4. Cela est

en bon accord avec la mesure de la pression partielle de silane de ∼5 mTorr (pour

νg = 75Å/s) et ∼50 mTorr (pour νg = 750Å/s).

En extrapolant la ligne droite qui décrit la taille des nanoparicules en fonction du

temps d’allumage du plasma, on obtient alors que pour t = 0 s cette taille est de ∼5

nm, ce qui parait déraisonnable. Car en t = 0 elle doit être nulle. Afin d’expliquer cela,

les mesures de la tension d’auto-polarisation Vdc sur l’électrode RF ont été effectuées.

Nous nous sommes basés sur la mesure de la Vdc grâce à sa simplicité. En observant

l’évolution de la Vdc pendant environ 1 s, en fonction de la pression totale de gaz, dans

les mélanges suivants : plasma SiH4(1 sccm)+He(100 sccm) (figure 3.36), plasma de

SiH4(5 sccm)+He(100 sccm) (figure 3.37), plasma de SiH4(1 sccm)+H2(50 sccm)+

Ar(50 sccm) (figure 3.38) et plasma de SiH4(5 sccm) + H2(50 sccm) + Ar(50 sccm)

(figure 3.39), on constate que :

– Vdc diminue lorsque la pression totale augmente.

– Pour chaque valeur de pression totale, Vdc reste stable.

– Pour le mélange de gaz SiH4(1 sccm)+H2(50 sccm)+Ar(50 sccm) le comporte-

ment temporel de Vdc pour le plasma dans le régime α (pression totale inférieure

à 2000 mTorr) et dans le régime γ′ est similaire (sauf la valeur absolue de Vdc).

– Il est assez difficile de distinguer les trois phases (nucléation, agglomération et

dépôt radicalaire) d’évolution temporelle de plasma basée sur le signale de Vdc.

Comme la croissance des nanocristaux dans le plasma SiH4(5 sccm)+H2(50 sccm)+

Ar(50 sccm) est extrêmement rapide et afin de comprendre ce qui se passe aux alen-

tours de t = 0, il faut regarder en fait juste quelques ms au début du plasma. La

figure 3.40 montre l’évolution de Vdc en fonction du temps dans le cas du plasma

SiH4(5 sccm) + H2(50 sccm) + Ar(50 sccm) et celui de H2(50 sccm) + Ar(50 sccm)

comme référence. Dans le cas du plasma sans silane, Vdc diminue lentement de -40V
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Fig. 3.36 – Evolution de la tension auto-polarisation sur l’électrode RF du plasma
SiH4(1 sccm) + He. La puissance RF est de 40 W.
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Fig. 3.37 – Evolution de la tension auto-polarisation sur l’électrode RF du plasma
SiH4(5 sccm) + He. La puissance RF est de 40 W.
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Fig. 3.38 – Evolution de la tension auto-polarisation sur l’électrode RF du plasma
SiH4(1 sccm) + H2 + Ar. La température est de 150̊ C et la puissance RF est de 20
W. D’après les mesures d’OES la transition de phase α−γ′ se produit vers 2000-2200
mTorr (figure 3.27).
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Fig. 3.39 – Evolution de la tension auto-polarisation sur l’électrode RF du plasma
SiH4(5 sccm) + H2 + Ar. La température est de 150̊ C et la puissance RF est de
20 W. D’après les mesures d’OES la transition de phase α − γ′ se produit vers 1400
mTorr (figure 3.29).
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3.5 Discussion : Agglomération versus Coalescence

vers -30V (soit ∆Vdc = 10 V ). Alors que dans le cas du plasma avec silane, Vdc réalise

un saut de ∆Vdc = 35V (de -55 V à -20 V) avec une forte décroissance pendant

les premiers 4 ms (de -55V à -30V). ceci traduit un fort changement de la densité

électronique du plasma. Nous suggérons que cette transition correspond à une crois-

sance très forte de la densité de nanoparticules.
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Fig. 3.40 – Evolution de la tension auto-polarisation de l’électrode RF sur une di-
zaine de ms après le déclenchement du plasma. Notons qu’à 25 ms on obtient des
nanocristaux de ∼6 nm

3.5 Discussion : Agglomération versus Coalescence

Pour former une particule d’une certaine taille il y a deux parcours possibles :

(i) soit par dépôt radicalaire (ii) soit par attachement des nanoparticules de petite

taille suivi de leur coalescence. Ces deux types de parcours sont présentés sur la fi-

gure 3.41 : le parcours de l’état (1) à l’état (3) directement par une flèche rouge

(processus de croissance) ou le parcours via l’état (2) impliquant un processus d’ag-

glomération (flèche verte) et coalescence (flèche bleue). Ces mécanismes donnent lieu à

la définition de deux processus différents : (i) agglomération : l’attachement physique
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sans déformation des nanoparticules ; la forme des agrégats finaux sont de préférence

sous la forme des grappes (ii) coalescence : collision forte avec déformation des na-

noparticules ; les atomes initialement appartenant à l’une particules pénètrent dans

l’autre ; la morphologie des nanoparticules finales sont de préférence sphériques (sous

la forme d’une balle de golf ou d’un chou-fleur).

Fig. 3.41 – Evolution et répartition de la croissance, de l’agglomération et de la
coagulation.

La compréhension de la formation des nanoparticules dans un plasma poudreux

sera vraiment intéressante si on arrive à trouver quelles sont les conditions pour que

le processus de dépôt radicalaire ou le processus d’agglomération ou le processus

de coalescence domine. Il est autant plus beau que la modélisation de la formation

des nanoparticules prennent en compte cette différence entre l’agglomération et la

coalescence couplant avec la dégrée de complexité du plasma et de la chimie du

plasma.
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Application dans les domaines de
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Chapitre 4

Propriétés optiques et

optoélectroniques des nanocristaux

de silicium
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4.1 Introduction

4.1 Introduction

L’utilisation des fibres optiques date dès années 80 et le début des années 90. Elle

répond à la demande d’augmentation du débit de transmission de l’information dans

le réseau à des grandes distances. A la fin des années 90, les fibres optiques ont été

employées pour transmettre les données dans un réseau local, c’est-à-dire entre les

ordinateurs ; la distance est alors entre 10 et 2000 m. La mâıtrise de l’intégration

des fibres optiques sur les cartes en utilisant les composants électro-optiques et opto-

électroniques pour des transferts de données électrique-optique a permis de résoudre

les problèmes d’embouteillage de connexion et d’améliorer le produit entre le débit

et la longueur du canal de communication. D’ici à 2010, les efforts seront mis sur la

réalisation de circuits intégrés où les fibres optiques sont incorporées dans des cartes

couches de nanocrsitaux de silicium d’un seul ordinateur/serveur pour assurer les

communications entre elles ; la longueur des fibres optiques sera diminuée à environ

1m. Selon les prévisions d’IBM [135], de 2010 à 2015, la recherche devrait résoudre

les demandes d’interconnexion au niveau d’une carte ; c’est-à-dire connecter les com-

posants électroniques de la carte par des canaux optiques au lieu de ceux en cuivre

actuellement. Après 2015, l’optique prendra le rôle principal pour les interconnexions

dans des modules multi-puce (Multi Chip Module) ; la longueur des canaux sera de

5 à 100 mm avec une d’intégration d’environ 10.000 lignes de communication. Le

développement abordera ensuite les interconnexions dans la même puce ; la longueur

du canal de communication diminuera à quelques centaines de µm et un niveau très

haut d’intégration de 100.000 lignes de conduction de données.

Pour arriver à ce niveau technologique, une opto-électronique basée sur le silicium

présente plusieurs avantages :

– La plupart de microprocesseurs et mémoires sont faits à partir de silicium et

donc l’utilisation de composants opto-électroniques en Si serait la voie la plus

efficace économiquement et technologiquement.

– La technologie silicium est la plus mature parmi celles de semiconducteurs à

ce jour. Elle permet de réduire la dimension des dispositifs jusqu’à l’échelle

nanométrique sous une large gamme de géométries.

Des résultats encourageants au niveau de la recherche ont montré que l’on est ca-

pable de réaliser des composants indispensables tels que les guides d’ondes [136], des

détecteurs [137], des sources de lumière (des diodes électroluminescencetes [138], des
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lasers [139,140]), des modulateurs [141] et des commutateurs [142] à base de silicium.

Des efforts devront être poursuivis surtout dans la recherche fondamentale comme les

propriétés optiques et luminescentes du silicium/silicium nanostructuré/nanocristaux

de silicium et dans la recherche d’applications comme la réalisation et optimisations

de diodes électroluminescentes pour appliquer des compétences scientifiques à la fa-

brication industrielle des circuits opto-électroniques basés sur le silicium.

Nous avons identifié dans le chapitre 3 les conditions du plasma qui permettent la

synthèse des nanocristaux de silicium : un mélange de gaz de 5 sccm de SiH4, 50 sccm

de H2 et 50 sccm d’Ar ; une pression totale de 2800 mTorr ; un plasma pulsé avec un

temps ton = 100 ms et un toff = 2 s ; une puissance RF de 20 W ; la température de

deux électrode est de 150̊ C et le substrat sur lequel se déposent les nanocristaux est

éloigné de 5 cm de la zone plasma. Pour bien protéger les nanocristaux dans une ma-

trice, nous avons déposé une couche de a-SiC:H par un plasma dont les conditions sont

(5 sccm de SiH4 30 sccm de CH4 80 sccm de H2 ; la pression totale est 1600 mTorr ; la

température de l’électrode 150̊ C et celle du porte-substrat 93̊ C ; la puissance RF est

de 20 W). Afin d’incorporer les nanocristaux dans une matrice a-SiC:H, nous avons

également utilisé des conditions à partir des études de V. Suendo [75] pour synthétiser

des couches pm-SiC:H. Au total, nous avons étudié trois séries d’échantillons : des

couches de nanocristaux de silicium, des couches de nanocristaux silicium recouvertes

par une couche a-SiC:H et des couches de nanocriitaux de silicium incorporés dans

une matrice de a-SiC:H.

Dans un premier temps, nous présentons un rappel sur l’origine de la photolu-

minescence du silicium dans le visible et sur l’importance de la réduction de taille

sur la photoluminescence du silicium. Ensuite nous allons présenter les résultats de

photoluminescence sur les couches de nanocristaux de silicium et celles recouvertes

par une couche mince de a-SiC:H. Les propriétés optoélectroniques sont étudiées par

les caractéristiques des diodes PIN ou NIP dont la couche intrinsèque contient (i)

des nanocristaux de silicium synthétisés par plasma SiH4 + H2 + Ar (ii) des nano-

cristaux de silicium incorporés dans une matrice de a-SiC:H synthétisés par plasma

SiH4 + CH4 + H2. L’optimisation de l’électroluminescence des diodes basées sur ce

dernier matériau est présentée à la fin de ce chapitre.
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4.1.1 Origine de la luminescence des nanocristaux de silicum

Dans un semiconducteur massif de type gap indirect comme le silicium, le mini-

mum de la bande de conduction et le maximum de la bande de valence ne se trouvent

pas sur la même position dans l’espace de quantité de mouvement k. Une transi-

tion électronique entre les deux bandes doit se faire toujours avec la participation de

transitions de phonons afin d’assurer la loi de conservation de la quantité de mouve-

ment. Selon la position dans l’espace k du minimum de la bande de conduction (X) et

maximum de la bande de valence (Γ), les phonons en X peuvent participer aux transi-

tions électroniques (le phonon transversal optique TO ETO(X) = 56 meV , le phonon

transversal acoustique TA ETA(X) = 18.7 meV , le phonon longitudinal optique et

acoustique se dégénèrent ELO = ELA = 53.5 meV ). L’implication des phonons dans

la recombinaison radiative fait que la probabilité de ce processus soit très faible et

que le temps de vie des excitons soit très grand (de l’ordre de la ms). Ce temps de vie

est très long par rapport aux processus de recombinaison non-radiative comme ceux

d’émission Auger. Par conséquent, le silicium massif n’a pas été longuement considéré

comme un bon émetteur de lumière pour des applications optoélectroniques.

Ceci change avec la découverte de Canham [143] d’une photoluminescence intense

dans la gamme visible qui se produit après avoir attaqué chimiquement un substrat

de silicium (silicium poreux). Il a été montré également que la position énergétique

du pic de photoluminescence peut être déplacée par des modifications des conditions

expérimentales. Au début, les analyses ont montré que la luminescence provenait de

la couche formée par attaque chimique. A l’échelle nanométrique, le silicium poreux

est constitué de petites cristallites de silicium de forme très variée. Celles-ci peuvent

être considérées comme des nanocristaux de silicium. L’origine physique de la pho-

toluminescence du silicium poreux est donc très proche de celle des nanocristaux de

silicium.

La luminescence observée dans la plupart de nanocristaux de silicium se caractérise

par [144] :

– Un spectre d’émission à température ambiante très large (∼300meV).

– Des temps de déclin de la luminescence très longs (∼µs à température ambiante

et ∼ms à très basse température) avec un caractère multi-exponentiel.

– Un comportement anormal de la photoluminescence en fonction de la température,

avec un maximum d’intensité qui ne correspond pas à la température minimum
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de l’expérience.

– L’existance de signatures de phonons TO et TA dans le spectre de photolumi-

nescence résonante.

– Un décalage de Stockes entre l’absorption et l’émission très grand (∼1eV).

– La position en énergie du pic du spectre de photoluminescence augmente en

réduisant la taille des nc-Si. Mais s’il y a une couche oxyde autour des nc-Si

la position devient quasiment indépendante de la taille lorsque celle-ci est plus

petite que 3nm.

Il y a plusieurs modèles à ce jour qui expliquent partiellement ces caractéristiques.

Ces modèles peuvent être classés dans 6 groupes principaux : (i) confinement quan-

tique [143] (ii) silicium amorphe hydrogéné [145] (iii) des hydrures à la surface [146]

(iv) des défauts dans le SiO2 [147] (vi) des siloxanes [148] (vi) des états d’inter-

face [149]. Chaque modèle a des points forts et des points faibles pour expliquer les

caractéristiques de la photoluminescence de nc-Si, nous n’allons pas décrire ici tous ces

modèles en détail mais seulement celui de confinement quantique et celui de couplage

entre le confinement quantique et les états de la surface.

Confinement quantique

Dans la mécanique quantique, le confinement quantique est modélisé de manière

simple par le problème d’un électron se situant dans un puits de potentiel. Si le

niveau énergétique de parois du puits est infini et L est la largeur du puits, on peut

résoudre ce problème analytiquement ce qui donne la formule de l’énergie des états

électroniques :

En =
π2h2n2

2meL2
(4.1)

où n est le nombre quantique, h est la constante de Plank et me est la masse d’électron.

Les effets de confinement quantique sont ceux qui apparaissent lors d’une réduction

de la taille du puits. Dans ce cas, l’écart énergétique entre deux niveaux électroniques

devient plus important lorsque la taille L diminue.

Pour les électrons de Bloch dans un nanocristal semiconducteur, les effets de confi-

nement quantique (augmentation du gap optique et une délocalisation dans l’espace k

des électrons et des trous qui entrâıne une amélioration de la probabilité des recombi-

naisons radiatives quasidirectes) apparaissent lorsque la taille du nanocristal devient
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comparable au rayon de Bohr de l’exciton (ab = h2ε0
πm∗e2 où m∗ est la masse effective de

l’exciton). Dans le cas du silicium, les calculs théoriques donnent la valeur du rayon

de Bohr de l’exciton ab = 5.3 nm. De manière pratique, la taille critique du nano-

cristal en-dessous de laquelle les effets de confinement quantique commencent à avoir

une influence sur les propriétés électroniques et optiques peut être donnée par une

estimation qualitative : la fluctuation thermique à température ambiante est compa-

rable à l’énergie d’interaction coulombienne entre deux électrons dans un nanocristal

de taille R.
e2

εε0Rc

≈ kBT (4.2)

Le modèle de confinement quantique a été proposé la première fois par L.T. Can-

ham en 1990 [143] pour expliquer la photoluminescence dans la gamme visible du

silicium poreux. La réduction de taille du réseau cristallin du silicium entrâıne un

confinement quantique des porteurs. Ce confinement augmente le gap optique de si-

licium poreux et donne lieu à des recombinaisons radiatives sans intervention des

phonons [150], ce qui n’est pas le cas dans un cristal massif où les états électroniques

sont les états de Bloch. D’après ce modèle, la position énergétique du pic du spectre

de photoluminescence des nc-Si a plusieurs contributions : (i) l’énergie d’ionisation

d’un exciton (dans le cas du silicium massif cette énergie est égale au gap Egap) (ii)

l’énergie de confinement quantique ∆EC = C
Dα et (iii) l’énergie de liaison d’un exci-

ton Eb = −3.572 e2

ε0D
(D est la taille de nanocristal, α est une constante). D’après les

calculs théoriques, la valeur de α est environ 1.3 [151] mais d’après les expérience elle

vaut 0.8 à 300K et 0.6 à 4.5K [152].

Pour expliquer qualitativement le comportement de la photoluminescence des nc-

Si en fonction de la température, on tient compte de l’interaction d’échange spin-spin

entre l’électron et le trou. L’état excité de l’exciton se divise en 2 états : singlet

et triplet en négligeant l’interaction spin-orbite [153], dans le cas contraire : 1 état

singlet et 3 états triplets [154]. Le temps de relaxation dans l’état singlet est de l’ordre

de la µs alors que dans l’état triplet il est de l’ordre de la ms. L’absorption d’un

phonon se réalise de façon préférentielle à des états singulets. A haute température

(kBT À ∆Eéchange), les excitons dans l’état singulet se relaxent facilement vers l’état

fondamental . A basse température (kBT ¿ ∆Eéchange), les porteurs photogénérés se

relaxent principalement dans l’état triplet (le plus bas état triplet si l’on considère

l’interaction spin-orbit). Dans cet état, le temps de vie est long implique une perte
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d’intensité de photoluminescence. Il est montré que l’énergie d’échange ∆Eéchange

augmente lorsque la taille des nanocristaux diminue [150].

Confinement quantique couplé avec des états d’interface

Le modèle de confinement quantique a expliqué avec succès la photoluminescence

dans la gamme visible et le déplacement vers le bleu de la position énergétique du pic

du spectre de photoluminescence lors d’une réduction de la taille des nanocristaux de

silicium. Mais ce modèle ne peut pas expliquer ni les déplacements vers le rouge de

la position de pic PL lorsque les nc-Si sont exposé à l’air ce qui forme une coquille

de SiO2 autour un coeur de silicium cristallin, ni le fait que la position du pic de PL

ne dépend plus de la taille des nanocristaux une fois celle-ci est plus petite qu’une

valeur définie [155].

Fig. 4.1 – États électroniques dans les nanocristaux de silicium en fonction de la taille
et la passivation à la surface [155] : les cercles sont les états de la bande de conduction,
les rectangles sont ceux de la bande de valence, les croix sont les niveaux électroniques
des défauts à la surface qui agissent comme des pièges à électrons, les triangles sont
les pièges à trous. Les pièges à électrons sont les états p localisés autour l’atome Si de
liaison S = O alors que les pièges de trous se localisent autour de l’atome de silicium.

La figure 4.1 montre les états électroniques des nc-Si en fonction de leur taille

d’après les calculs théoriques en utilisant les modèles de liaisons fortes pour les nc-

Si passivés par l’hydrogène et l’oxygène. On considère trois zones selon la taille des

nc-Si. Lorsque la taille est plus grande que 3nm, les recombinaisons radiatives se
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font entre les états électroniques de la bande de conduction et ceux de la bande de

valence. Le gap optique augmente lorsque la taille des nc-Si diminue selon l’effet

de confinement quantique. Entre 3 nm et 1.5 nm, le niveau énergétique des pièges

d’électrons deviennent plus petit que celui des états électroniques de la bande de

conduction. Les recombinaisons dans ce cas se font entre les électrons piégés et les

trous dans la bande de valence. Si la taille des nc-Si est plus petite que 1.5nm, le

niveau énergétique des pièges de trous est plus grand que celui des états de trous

dans la bande de valence. Les recombinaisons se font entres les électrons et les trous

piégés (les excitons sont donc piégés). La conséquence dans ce cas est que la position

du pic de photoluminescence est indépendante de la taille des nc-Si. Le mécanisme

de recombinaison radiative sans intervention des phonons est également détaillé dans

[151]. En fait, d’après le principe d’Heisenberg, c’est la localisation des excitons piégés

dans l’espace réel qui fait délocaliser leur quantité de mouvement dans l’espace k.

Cette délocalisation aide à briser les lois de conversation de la quantité de mouvement

auxquelles les processus de recombinaison radiative dans le silicium massif doivent

obéir.

A ce jour, ce modèle est le plus complet pour expliquer les caractéristiques de la

photoluminescence des nanocristaux de silicium car il hérite tous les poins forts et il

parvient à contourner les points faibles du modèle de confinement quantique.

4.2 Photoluminescence

4.2.1 Effet de taille

Dans le chapitre 3, figure 3.35 nous avons montré l’évolution de la taille des nc-

Si synthétisés dans le plasma SiH4 + H2 + Ar. Ici nous avons reproduit une série

d’échantillon de nc-Si avec les mêmes conditions de dépôt : un mélange de 5 sccm de

SiH4, 50 sccm de H2 et 50 sccm de Ar ; la pression totale est 2800 mTorr ; le plasma

est pulsé avec le temps ton = 25 ms − 100 ms et toff = 2s− ton ; la puissance RF est

de 20 W ; la température de deux électrode est 150̊ C et le substrat sur lequel déposent

les nanocristaux est éloigné d’une distance de 5 cm de la zone plasma. D’après les

caractéristiques de taille des nc-Si de la figure 3.35, elle devrait varier entre 4nm (pour

25ms) et 8nm (pour 50ms).
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Fig. 4.2 – Effet du ton qur les spectres de photoluminescence de nanocristaux de
silicium synthétisés par plasma pulsé de SiH4 + H2 + Ar. On peut observer un
déplacement vers le bleu de la position du pic PL lorsque le ton est diminué.

La figure 4.2 montre les spectres de photoluminescence normalisés des nc-Si synthétisés

pendant ton = 25 ms (courbe verte), ton = 30 ms (courbe orange) et ton = 50 ms

(courbe rouge). Les positions des pics de PL déduits par l’ajustement d’une distri-

bution gaussienne sont : 712 nm (1.74 eV) pour les nc-Si synthétisés pendant 50 ms,

631 nm (1.97 eV) pour les nc-Si synthétisés pendant 30 ms et 556nm (2.23 eV) pour

les nc-Si synthétisés pendant 25 ms. On aperçoit clairement un effet de déplacement

du pic PL lorsque la taille des nc-Si diminue (qui correspond à une diminution du

temps de plasma ton). Mais d’après les calculs théoriques du gap optique des nc-Si

avec des liaisons entre silicium et oxygène, ces pics de PL correspondent à des nc-

Si de taille environ 4 nm (pour 1.74 eV), 3 nm pour (1.97 eV) et 2 nm (pour 2.23

eV). Or, ces tailles sont bien plus faibles que celles mesurées par MET (figure 3.35).

Nous suggérons qu’à cause de l’oxydation des nc-Si, une coquille de SiO2 se forme

entourant un coeur cristallin, qui crée des états de piégeage de la surface. C’est le

coeur cristallin qui donne des forts confinements quantiques, et ce sont les défauts à

la surface qui limitent le déplacement du pic de PL à 2.23 eV. Il faut noter également
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que la photoluminescence de ces échantillons est observable à l’oeil nu.

4.2.2 Effet de la température

Dans cette étude, nous avons déposé deux séries d’échantillons de nc-Si : (i) des

nanocristaux de silicium individuels et (ii) des nanocristaux recouverts par une couche

de a-SiC:H. La couche des nc-Si de ces deux séries est déposé en même temps par

plasma SiH4 + H2 + Ar. La seule différence de condition de synthèse est que les

échantillons de la dernière série sont en suite exposé à un plasma de SiH4 +CH4 +H2

(5 sccm de SiH4 30 sccm de CH4 80 sccm de H2 ; la pression totale est 1600 mTorr ; la

température de l’électrode 150̊ C et celle du porte-substrat 93̊ C ; la puissance RF et

20 W) afin de les recouvrir avec une couche de a-SiC:H. Le recouvrement a pour but

d’empêcher leur oxydation à l’air, le coeur cristallin des nc-Si dans ces échantillons

devrait être plus grand que celui dans des nc-Si individuels sans couche de protection.

Nanocristaux de silicium

La figure 4.3 montre les spectres de photoluminescence en fonction de la température

(de 4.2K à la température ambiante) des nc-Si synthétisés pendant ton = 100 ms dans

un plasma SiH4 + H2 + Ar. On peut voir que l’intensité de PL augmente lorsque la

température diminue et atteint son maximum à 7K. Cette valeur est plus petite que

celle dans la littérature (vers 80-100 K). La figure 4.4 montre les positions des pics

de photoluminescence déduits par des ajustements avec une ou deux distributions

gaussiennes des spectres photoluminescence. Il y a deux familles de pics : celle à 700 -

740 nm et (celle à 600 nm. La dernière famille a une grande influence sur les spectres

de PL à partir d’environ 70K.

Pour la bande à 600 nm, il n’y a quasiment pas de déplacement de la position de

pic en fonction de la température. Nous l’attribuons soit à des artéfacts d’expérience,

soit à des recombinaisons radiatives par des excitons localisé dans les défauts. Pour la

famille à 700-740 nm, on peut voir un déplacement vers le rouge lorsque la température

diminue. Ce comportement est inhabituel comparé à des résultats dans la littérature

[152].

La figure 4.5 montre des spectres photoluminescence en fonction de la température
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Fig. 4.3 – Photoluminescence en fonction de la température. Les nanocristaux de
silicium sont synthétisés par plasma SiH4 + H2 + Ar avec le ton = 100 ms.
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Fig. 4.5 – Photoluminescence en fonction de la température. Les nanocristaux de
silicium sont synthétisés par plasma SiH4 + H2 + Ar avec le ton = 20 ms.

Fig. 4.6 – Position des pics des spectres photoluminescence en fonction de la
température pour les nc-Si synthétisés par plasma SiH4+H2+Ar avec le ton = 20 ms.
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des nc-Si synthétisés pendant ton = 20 ms. L’intensité de photoluminescence aug-

mente lorsque la température diminue. Le maximum de l’intensité se retrouve autour

de 20K, ce qui est légèrement plus grand que la température de maximum de l’inten-

sité PL des nc-Si synthétisés pendant ton = 100 ms. La figure 4.6 montre l’évolution

des positions des pics déduits par l’ajustement avec deux gaussiennes en fonction

de température. Comme pour la série précédente, on retrouve deux familles à 700 -

740 nm et 600 - 630 nm. La famille à 600 - 630 est attribuée à des défauts ou les

artéfacts de l’expérience comme auparavant. La famille à 700 - 740 nm représente un

déplacement vers le rouge (de 700 nm à 740 nm) lorsque la température diminue. Ce

comportement est similaire à des nc-Si synthétisés pendant ton = 100 ms.

Normalement, lorsque le temps ton diminue, la taille des nanocristaux diminue

aussi. Cette diminution entrâıne des effets de confinement quantique comme le déplacement

vers le bleu du pic de photoluminescence. Dans cette expérience, nous n’observons

qu’un déplacement léger vers le bleu du pic de PL des nc-Si synthétisés pendant

ton = 20 ms par rapport à ceux synthétisés pendant ton = 100 ms. Nous suggérons

que cela est du à la couche oxyde des nanocristaux à cause d’un temps assez long

d’exposition à l’air. Alors que les nc-Si qui présentent un fort déplacement dans le

bleu comme montré sur la figure 4.2 sont des nc-Si dont on a mesuré la PL juste

après le dépôt. Une couche oxyde SiOx trop épaisse peut bien atténuer la lumière de

laser d’excimer (325 nm) lorsque celle-ci pénètre dans les nc-Si. C’est éventuellement

la raison pour laquelle qu’il faut protéger les nanocristaux de silicium par une couche

de protection mince de a-SiC:H.

Nanocristaux de silicium recouverts par une couche de a-SiC

La figure 4.7 montre les spectres de photoluminescence en fonction de la température

d’une couche de nc-Si synthétisé par plasma pulsé de SiH4+H2+Ar avec ton = 20 ms,

recouvert par une couche mince de a-SiC:H. Lorsque la température diminue, l’inten-

sité de photoluminescence augmente. Le maximum est atteint aux alentours de 20K.

De 20K à 4.2K, l’intensité de photoluminescence diminue légèrement. La figure 4.8

montre l’évolution des positions des pics de PL obtenue par l’ajustement des distribu-

tions gaussiennes. Les cinq points rouges (qui représentent les pics de PL à 120 K, 140

K, 180 K, 210 K et 240 K) ont des valeurs bien supérieurs que les autres (810 - 825 nm

par rapport à <800 nm). En fait, ces spectres ont une autre distribution gaussienne
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Fig. 4.7 – Photoluminescence en fonction de la température. Les nanocristaux de
silicium sont synthétisés par plasma SiH4 + H2 + Ar avec le ton = 20 ms et ensuite
recouverts par une couche de a-SiC.
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Fig. 4.8 – Position du pic des spectres photoluminescence en fonction de la
température pour les nc-Si synthétisés par plasma SiH4+H2+Ar avec le ton = 20 ms
et en suite recouverts par une couche de a-SiC.
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Fig. 4.9 – Photoluminescence en fonction de la température. Les nanocristaux de
silicium sont synthétisés par plasma SiH4 + H2 + Ar avec le ton = 100 ms et en suite
recouverts par une couche de a-SiC.
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Fig. 4.10 – Position du pic des spectres photoluminescence en fonction de la
température pour les nc-Si synthétisés par plasma SiH4+H2+Ar avec le ton = 100 ms
et en suite recouverts par une couche de a-SiC.
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4.2 Photoluminescence

très large vers 870 nm que nous avons attribué à l’artéfact de l’expérience. En dehors

de ces cinq points anormaux, la tendance principale de la position du pic de PL est

un déplacement vers le bleu, de 800 nm (1.55 eV) à 300 K à 787 nm (1.58 eV) à 4.2

K, lorsque la température diminue. Cela a un grand accord avec la théorie [152].

La figure 4.9, montre les spectres de PL en fonction de la température d’une couche

de nc-Si avec ton = 100 ms recouverte par une couche mince de a-SiC:H. L’intensité

de PL augmente lorsque la température diminue et le maximum est aux alentours

de 15 K, ce qui est similaire avec le cas des nc-Si synthétisés pendant ton = 20 ms.

De 15K à 4.2K, l’intensité de PL diminue assez rapidement. La figure 4.10 montre

l’évolution de position du pic de PL en fonction de la température. On peut voir un

déplacement vers le bleu, de 825 nm (1.51 eV) à 300K à 800 nm (1.55 eV) à 4.2K, de

la position du pic PL. Les lignes pointillées sont pour but de présenter la tendance

d’évolution principale.

Si on compare la position énergétique des pics de PL de deux types de nc-Si, ceux

avec ton = 20 ms et ceux avec ton = 100 ms, on peut voir l’effet de confinement

quantique : déplacement vers le bleu lorsque la taille des nc-Si diminue. Dans ce cas,

à 300 K, les nc-Si synthétisé pendant ton = 20 ms luminescent à 1.55 eV alors que

ceux synthétisés pendant ton = 100 ms à 1.51 eV. Pour ces échantillons, les nc-Si

sont protégés par une couche a-SiC:H (grâce à cette protection, la coquille d’oxyde

autour du coeur cristallin ne se forme pas. La taille des nanocristaux est compatible

avec la taille mesurée par MET (c.f. voir la figure 3.35 du chapitre 3). En plus, lors

que les nc-Si sont passivés par une matrice amorphe (comme a-Si, a-SiC ou SiOx) les

positions du pic de PL sont généralement dans la zone rouge-infrarouge. Au contraire,

les nanocristaux individuels peuvent luminescer dans la gamme de la lumière bleue

ou verte. L’effet de confinement quantique reste encore à 4.2K, représenté par un

décalage du pic de PL de 1.55 eV (avec les nc-Si synthétisés pendant ton = 100 ms)

à 1.58 eV (avec les nc-Si synthétisés pendant ton = 100 ms).

Les nc-Si dans cette étude présentent toujours la photoluminescence forte à température

ambiante. La position du pic de PL des nc-Si individuels est dans la gamme visible

(600 - 700 nm) alors que les nc-Si couverts par une couche de a-SiC:H luminescent

dans la gamme entre 750 et 800 nm. Dans l’étude précédente [75], Suendo a montré

les propriétés de photoluminescence des couche de nc-Si incorporés dans une matrice

a-SiC:H. En fondant sur ces deux études de propriétés optiques de silicium, nous
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avons abordé la partie optoélectronique de silicium. Dans la section suivante, les pro-

priétés optoélectroniques des diodes électroluminescentes dont la couche intrinsèque

est basée sur (i) les nanocristaux individuels et (ii) ceux incorporé dans une matrice

de a-SiC:H seront présentées.

4.3 Diodes électroluminescentes

Dans cette partie, nous allons étudier les propriétés électroluminescentes des diodes

basées sur les nc-Si. Les diodes PIN sont élaborées de la manière suivante : sur un

substrat de verre corning recouvert par une couche d’oxyde transparente conducteur

une couche dopée n est déposée. Sur la couche n, on dépose une couche intrinsèque.

Sur la dernière, on dépose une couche p. Finalement, les contacts sont déposés par

évaporation. Pour optimiser les propriétés optoélectroniques des diodes, tous les pa-

ramètres seront mis en jeu :

– Couche d’oxyde transparent conducteur : ITO, ZnO, SnO2.

– Couche de silicium dopée n : a-Si:H ou a-SiC:H .

– Couche dopée p : a-Si:H, a-SiC:H ou µc-Si .

– Couche intrinsèque : des nanocristaux individuels de silicium, des nanocristaux

de silicium incorporés dans une matrice a-SiC (ce matériau est baptisé pm-SiC).

Les nc-Si individuels sont synthétisés par plasma pulsé de SiH4+H2+Ar avec le

temps d’allumage varié de 25 ms à 100 ms (chapitre 3). Alors que les couches de

nc-Si incorporés dans une matrice de a-SiC sont élaborées par plasma continu

de SiH4 + CH4 + H2. Les études préliminaires sur ce matériau ainsi que les

conditions de dépôt ont fait l’objet de la thèse de Dr. V. Suendo [75]. Il faut

noter également que les diodes basés sur les nc-Si sont élaborées dans deux

réacteurs de dépôt (couch p et n dans ARCAM Fig. 2.4 et couche intrinsèque

dans PLASMAT Fig. 2.2). Au contraire, celles basés sur les nc-Si incorporés

dans une matrice a-SiC sont faites dans un seul réacteur ARCAM.

– Contacts : Aluminium, argent ou or.

L’optimisation de l’électroluminescence commence d’abord par des nc-Si indi-

viduels et en suite par de nc-Si incorporés dans une matrice (pm-SiC:H). Sur ces

dernières, les conditions de dépôt de la couche active ont été le principal sujet d’opti-

misation. Nous avons trouvé que le rapport entre le débit de gaz SiH4 par rapport au
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4.3 Diodes électroluminescentes

débit de CH4 est le paramètre le plus important pour obtenir une combinaison PIN

(couche ITO/couche n/couche i/couche p/contact) qui donne les meilleures diodes

électroluminescentes.

4.3.1 Diodes basées sur les nanocristaux de silicium indivi-

duels
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Fig. 4.11 – Caractéristique JV des diodes basées sur des nc-Si synthétisés par plasma
pulsé de SiH4 + H2 + Ar pendant ton = 25 ms.

Les diodes basées sur les nc-Si individuels présentées dans cette étude ont une

structure ITO/a-Si :H dopé n/nc-Si/a-Si :H dopé p/contact Al. Les caractéristiques

J-V de ces diodes dont la couche intrinsèque constituée par des nc-Si synthétisés avec

un ton = 25 ms se trouvent sur la figure 4.11 et sur la figure 4.12 (pour celles avec un

ton = 100 ms). On peut voir sur les deux figures qu’avec une tension d’injection de

1.5 V, la densité de courant est de l’ordre de 0.1 mA/cm2 et que les deux parties de

la courbe (tension d’injection dans le sens de transport des porteurs majoritaires ou

inverse) sont symétriques. Ces deux diodes ne représentent pas d’électroluminescence

lorsque la tension d’injection augmente. Nous expliquons comme suivant : la couche
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Fig. 4.12 – Caractéristique JV des diodes basées sur des nc-Si synthétisés par plasma
pulsé de SiH4 + H2 + Ar pendant ton = 100 ms.

intrinsèque est constituée par des nc-Si individuels déposés les uns au-dessus des

autres. Ces nanocristaux dans aucun cas peuvent remplir tous les espaces entre eux.

Par conséquent, la couche intrinsèque devient très poreuse et fragile mécaniquement.

Cela provoque une mauvaise interface entre la couche intrinsèque et la couche a-Si:H

dopée p au-dessus, et également celle entre la couche dopée p et les contacts en alumi-

nium. Si les interfaces ne sont pas de bien définies, le transport de porteurs à travers

ces interfaces ne sont plus efficaces. La probabilité d’injection de trous et d’électrons

dans un même nanocristal est très petite, ce qui empêche l’électroluminescence. La fra-

gilité de la couche intrinsèque vis-à-vis des chocs mécaniques créés lors de l’expérience

de mesure des caractéristiques J-V représente aussi un point à améliorer pour pouvoir

obtenir des diodes électroluminescentes.
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4.3 Diodes électroluminescentes

4.3.2 Optimisation de l’électroluminescence des diodes basées

sur des nanocristaux de silicium incorporés dans une

matrice d’a-SiC

Nous présentons ici l’étude de l’optimisation de l’électroluminescence des diodes

basées sur des nanocristaux de silicium incorporés dans une matrice de silicium car-

bone amorphe (que nous appelons le silicium carbone polymorphe hydrogéné : pm-

SiC:H). Parmi les divers paramètres qui sont mis en jeu, nous avons fixé les suivants :

(i) la couche d’oxyde transparent conducteur est ITO (ii) la couche dopée n : a-Si

(iii) la couche dopée p : un gradient de dopage, non-dopé vers l’interface de la couche

intrinsèque et dopé vers l’interface avec les contacts (iv) les contacts sont en or. Les

couches intrinsèques de pm-SiC:H sont synthétisées par plasma SiH4 + CH4 + H2, le

rapport entre le débit de SiH4 et CH4 est le facteur majeur d’ajustement expérimental

pour obtenir des diodes électroluminescentes.

Caractérisations préliminaires des couches intrinsèques

La figure 4.13 présente la partie réelle (a) et imaginaire (b) de la fonction électrique

des couches intrinsèque pm-SiC:H synthétisées par plasma SiH4 +CH4 +H2 dont les

conditions de dépôt sont : 200 sccm de H2, 20 W de puissance RF, la température de

l’électrode RF et du porte-substrat est de 200̊ C, la pression totale est 2500 mTorr,

le rapport de débit SiH4/CH4 est varié 2/100 (a), 4/100 (b), 4/75 (c) et 4/50 (d).

Le tableau 4.1 montre les paramètres de Tauc-Lorentz correspondent aux fonctions

électriques présentées sur la figure 4.13. Parmi ces quatre échantillons, celui qui cor-

respond au rapport SiH4/CH4=2/100 se distingue clairement des autres : le gap

optique est beaucoup plus grand (2.66 eV par rapport à 2.18 - 2.28 eV) alors que

le paramètre de désordre C est petit (4.45 par rapport à 7.38) et le paramètre de

densité A est plus petit (44 eV par rapport à 98 - 128 eV). Les trois autres (b)-(d)

ont des tendances assez nettes lorsque le rapport de débit SiH4/CH4 augmente : (i)

le gap optique diminue (ii) le paramètre de densité A augmente et particulièrement

l’échantillon (d) représente un meilleur paramètre de désordre 4.35.

Les paramètres du modèle Tauc-Lorentz jouent un rôle essentiel sur l’optimisation

des diodes. En particulier on note que : (i) la diminution du gap optique facilitera

l’injection des porteurs majoritaires et (ii) l’augmentation de la densité améliorera

170



Chapitre 4. Propriétés optiques et optoélectroniques des
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Fig. 4.13 – Partie réelle (a) et partie imaginaire (b) de la fonction diélectrique des
couches intrinsèques de pm-SiC:H synthétisées par plasma continu de SiH4 + CH4 +
H2. Les conditions de dépôt sont fixes sauf le rapport de débits SiH4/CH4 (a) 2/100
(b) 4/100 (c) 4/75 (d) 4/50.
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4.3 Diodes électroluminescentes

Échantillon Rapport SiH4/CH4 Eg (eV) ε∞ A (eV) E0 C

A701205 2/100 2.66 1.88 44.12 6.96 4.45
A701202 4/100 2.28 2.43 98.82 5.00 7.37
A702262 4/75 2.23 1.41 121.70 5.14 7.38
A702263 4/50 2.18 1.55 128.10 4.18 4.35

Tab. 4.1 – Paramètres de du modèle Tauc-Lorentz déduits par l’ajustement des
spectres d’éllipsométrie des couches de pm-SiC.

l’interface entre la couche intrinsèque et les couches dopées, donc un mieux transport

des porteurs.

Fig. 4.14 – Spectres Raman des couches intrinsèques de pm-SiC:H synthétisées par
plasma continu de SiH4 + CH4 + H2. Les conditions de dépôt sont pareilles sauf le
rapport de débit SiH4/CH4 (a) 2/100 (b) 4/100 (c) 4/75 (d) 4/50.

La figure 4.14 montre des spectres Raman de ces quatre échantillons. En général,

ces quatre couches ont une signature de silicium amorphe avec un pic assez large

∼480 cm−1. Sur la couche (a) on peut voir des pics des liaisons C-C au alentours de

1500 cm−1. Nous suggérons que ces liaisons C-C proviennent des grains de carbone.

Ce sont ces grains qui sont les responsables du grand gap obtenu avec l’ajustement du

modèle Tauc-Lorentz sur le spectre d’éllipsométrie. Sur l’échantillon (d), il y un léger

épaulement à 510 cm−1 qui caractérise la présence des nanocristaux de silicium. Cela
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est à coréler avec la diminution du paramètre de désordre C vers une valeur de 4.35.

Ce sont ces nanocristallites qui jouent le rôle des centres de recombinaisons radiatives

pour les diodes basées sur ce matériau.

Optimisation de l’électroluminescence

Les matériaux caractérisés dans la section précédente sont utilisés dans la couche

intrinsèque de la structure PIN des diodes électroluminescentes dans cette partie.

La figure 4.15 présente les caractéristiques courant-tension des diodes basées sur les

couches pm-SiC:H. La diode numéro 1 a la couche i correspondant au matériau (b)

dans la table 4.1, la diode numéro 2 correspond au matériau (d). On peut voir que pour

la coube numéro 1 est presque symétrique mais avec un courant beaucoup plus faible.

On retrouve ici un cas similaire comme les diodes basées sur les nc-Si individuels.

Cela est du principalement à la faible densité du matériau et au grand gap optique.
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Fig. 4.15 – Caractéristiques courant-tension à température ambiante des diodes PIN
basées sur le matériau pm-SiC:H. La courbe (1) et (2) correspondent aux diodes dont
la couche intrinsèque est constituée des matériaux (b) et (d). La courbe (3) correspond
au matériau synthétisé avec une légère optimisation des conditions de dépôts : (i) une
augmentation de pression totale à 3500 mTorr et (ii) augmentation du rapport de
débit SiH4/CH4 : 2/100 pour (1), 4/50 pour (2) et 3/25 pour (3).
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4.3 Diodes électroluminescentes

En augmentant le rapport de débit SiH4/CH4, la courbe numéro 2 présente une

meilleure caractéristique courant-tension : un décalage de 2 ordres de grandeur entre

le maximum de courant direct et inverse. Ces deux diodes ont un seuil de tension

d’environ 4 V, au-dessus de laquelle elles sont endommagées. La courbe numéro 3

correspond à la diode dont la couche intrinsèque est synthétisée avec une autre op-

timisation des conditions de dépôt : (i) une augmentation de pression totale à 3500

mTorr et (ii) augmentation du rapport de débit SiH4/CH4 : 2/100 pour (1), 4/50

pour (2) et 3/25 pour (3). Le couplage de ces deux effets est l’augmentation de la

pression partielle SiH4 dans le mélange gazeux ce qui favorise la croissance et la for-

mation des nanocristaux de silicium dans le plasma. La conséquence est que l’on peut

incorporer plus de nanocristaux de silicium dans la matrice de amorphe de silicium

carbone, et on a donc des couches de meilleure qualité d’électroluminescence comme

avait montré dans [156]. Cette diode présente une très bonne caractéristique courant-

tension avec le rapport de rectification de 6 ordres de grandeur. La tension de seuil

pour l’électroluminescence est d’environ 4 V.
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Fig. 4.16 – Spectres électroluminescence à la température ambiante de la diode
numéro (3) sur la figure 4.15.

La figure 4.16 présente les spectres électroluminescence à température ambiante
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Fig. 4.17 – Photo d’une diode électroluminescente en fonctionnement.

de la diode numéro (3) (c.f. voir la figure 4.15) en fonction de courant d’injection

des porteurs majoritaires (de 5 à 50 mA). L’électroluminescence est observable à

l’oeil nu comme montre sur la figure 4.17. En augmentant le courant d’injection,

l’intensité d’électroluminescence augmente et atteint le régime de saturation vers 50

mA. La tension d’injection correspondant est entre 3 et 4 V. L’ajustement avec une

distribution gaussienne donne la position du pic électroluminescence à 1.4 eV.

4.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons abordé l’étude des propriétés optiques des couches des

nanocristaux individuels et ceux qui sont incorporés dans une matrice de a-SiC:H et

également les propriétés optoélectroniques des diodes basées sur ces deux matériaux.

Sur les couches de nc-Si individuels, un effet de confinement quantique illustrés par

un déplacement vers le bleu très fort du pic de PL de 1.74 eV à 2.23 eV lorsque la

taille des nc-Si est diminuée par le biais d’une diminution du temps de synthèse de
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ton = 50 ms à 25 ms. Les nc-Si sont oxydés assez rapidement sous exposition à l’air.

La couche d’oxyde qui entoure les nanocristaux joue le rôle de couche de passivation

et permet aux nc-Si de luminescer fort dans la gamme visible. La passivation avec

une couche de a-SiC:H montre les effets de confinement quantique moins importants,

mais toujours présentes.

L’étude de la photoluminescence en fonction de la température montre une si-

gnature du comportement inhabituel de l’intensité de PL. Elle atteint son maximum

aux alentours de 20K, ce qui est différent à la valeur dans la littérature. Cet effet est

expliqué par la séparation de l’état excité de l’exciton : les états triplet et singlet. Le

temps de déclin dans ces deux états est différent, ce qui est à l’origine de la diminution

de l’intensité de photoluminescence à basse température. Les nanocristaux de silicium

passivés par une couche a-SiC présentent un léger décalage vers le bleu du pic de PL

(de 1.51 eV vers 1.55 eV) lorsque la température diminue de 300K à 4.2K. Cela est

en bon accord avec les études théoriques [152].

A cause de la porosité et de la fragilité des couches constituées seulement par

des nanocristaux de silicium, les diodes basées sur ces derniers ne présentent pas de

bonnes caractéristiques courant-tension ni d’électroluminescence. Une étape d’opti-

misation des propriétés optoélectroniques consiste à incorporer ces nc-Si dans une

matrice de silicium carbone amorphe. Fondé sur l’étude précédente de dépôt des

couches pm-SiC :H [75], une combinaison de la structure PIN a été trouvé pour avoir

l’électroluminescence à température ambiante : (i) couche transparente conductrice

est ITO (ii) couche dopée n est a-Si :H (iii) couche intrinsèque i est pm-SiC:H dont les

conditions dépôt correspondent à 3500 mTorr de pression totale, 20 W de puissance,

200̊ C de température, 200 sccm de H2, 3 sccm de SiH4, 25 sccm de CH4 (iv) la

couche dopée p est a-SiC avec un dopage graduel de non dopé à l’interface avec la

couche i et dopé à l’interface des contacts (v) les contacts sont en or. Cette diode

donne de l’électroluminescence sous 4 V de tension et minimum de 5 mA de courant

d’injection directe. La position du pic électroluminescence est vers 1.4 eV. L’intensité

de l’électroluminescence atteint le régime de saturation lorsque le courant d’injection

est plus grand que 50 mA.
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5.1 Injection et détection de charges dans les nanocristaux par microscopie à pointe

5.1 Injection et détection de charges dans les na-

nocristaux par microscopie à pointe

L’histoire des expériences d’injection et de détection de charges locales à la surface

et leur potentiel associé remonte aux années 1989 - 1991. La première publication était

l’état de l’art d’un groupe de recherche chez IBM en Californie où D. Rugar et al.

ont mis au point une technique pour détecter ∼100 charges élémentaires [157] et

puis une image de charge surfacique de 5 zones différentes, dont 3 charges positives

et 2 charges négatives [158]. Ils ont employé une technique de microscopie à pointe

métallique ; le bimorphe est vibré par une excitation de fréquence ω1 dont l’envéloppe

est modulée à une fréquence ω2 [158]. Le signal d’amplitude de vibration en ω1 revient

au circuit de feedback en axe z du tube piézoélectrique alors que le signal en ω2

donne une approximation qualitative de la charge surfacique. En 1991, l’équipe de

recherche (IBM à New York), Nonnenmacher et al., a présenté une autre technique

de microscopie à pointe pour quantifier le potentiel de contact entres deux métaux

[159]. Elle a donné naissance de la microscopie à force de Kelvin (KFM) qui permet

de prendre une image de potentiel de surface avec une précision de 0.1 mV et une

résolution latérale plus petite que 50nm.

En 1999, T. D. Kraus et al. ont utilisé une technique de microscopie à force

électrostatique (EFM) dans laquelle on applique une tension alternative avec une

fréquence bien au-dessous de la valeur résonante du levier ; la tension alternative

est ajoutée à tension continue Vdc [160]. En mesurant la différence de la fréquence

résonante induite par les forces électrostatiques sur des nanocristaux de CdSe avec

une modélisation de l’interaction pointe-surface, ils arrivent à détecter un électron

par nanocristal.

En 2001, E. Boer et al. estiment le nombre d’électrons injectés dans des nanocris-

taux de silicium incorporés dans une matrice de SiO2 en mesurant la hauteur appa-

rente crée par la charge locale [161]. Cette estimation se base sur la somme terme

à terme de l’interaction coulombienne en supposant que la pointe est une sphère de

charge et que la surface est constituée par un réseau de charges ponctuelles [162].

Après un ajustement des mesures, ils trouvent une moyenne de 350 ± 90 électrons

injectés dans des nanocristaux (soit 4 électrons par nanocristal). En suite en 2003,
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S. Banerjee et al. montrent aussi une technique d’ajustement de la hauteur appa-

rente d’un nanocristal déposé sur une surface de SiO2 avant et après l’injection de

charge [163]. Le résultat de l’ajustement donne une moyenne de ∼400 électrons in-

jectés dans un nanocristal de silicium de taille 10nm.

En 2004, T. Mélin et al. présentent une étude détaillée sur l’estimation quantitative

des charges dans un nanocristal semiconducteur [164]. L’analyse s’intéresse d’abord à

l’effet d’un nanocristal non-chargé sur la différence de fréquence de résonance ∆fε et

ensuite celui d’un nanocristal chargé ∆fQ. Le rapport R = ∆fQ/∆fε est modélisé en

premier temps sur l’interaction électrostatique pointe nanocristal selon la géométrie

plan-plan, et ensuite est étendu aux géométries plus réalistes comme hémisphère, co-

nique et cylindrique du nanocristal. Finalement, cette étude s’adresse à des géométries

arbitraires et aussi dans le cas d’une application d’une tension alternative sur la pointe

EFM. La quantité de charge injectée dans un nanocristal de taille 50nm estimé par

cette technique est de l’ordre 200 trous (tension d’injection de 5V), -140 électrons

(tension d’injection de -5V) et ainsi que la détection de l’interaction dipôle-dipôle des

charges images [165]. En utilisant EFM dans ultra-vide, S. Decossas arrive à détecter

une quantité de 4e suivie d’un saturation de charge injecté à 12e en fonction de temps

d’injection et une relation linéaire entre la charge injecté et la tension d’injection [166].

Les techniques de détection de charge par microscopie à pointe se basent sur deux

mesures : (i) la composante continue Vdc de la tension appliquée sur la pointe qui an-

nule la composante de force capacitive en premier ordre de la fréquence de modulation

(ii) la différence de fréquence de résonance induite par la présence du nanocristal et

de la charge. Ces mesures sont fondées sur l’interaction entre la pointe et la surface,

dont l’énergie peut être déconvoluée en deux parties : (i) celle de courte portée (les

forces Van der Waals) et (ii) celle de longue portée (les forces coulombiennes).

U = UV dW + Ucoulombien (5.1)

Si on applique à la pointe une tension V = Vdc + Vac sin(ωt) et si la distance entre

la pointe et la surface est suffisamment grande, seulement le terme coulombien est

pris en compte dans l’expression du potentiel d’interaction pointe-surface. Sans la

présence de nanocristal, le potentiel coulombien est modélisé sous forme du potentiel
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5.1 Injection et détection de charges dans les nanocristaux par microscopie à pointe

Fig. 5.1 – Schéma de l’expérience d’injection et de détection de charge par microscopie
à pointe dans un nanocristal de silicium déposé sur un wafer dopé et couvert d’une
couche mince de Si02

capacitif

Ucoulombien =
1

2
C(V − Vs)

2 (5.2)

Avec la présence d’un nanocristal non-chargé, le potentiel capacitif est modifié par

un terme perturbatif (si h/ε ¿ z, ε est le coefficient diélectrique du nanocristal)

Ucoulombien =
1

2
C(V − Vs)

2 +
1

2
∆C(V − Vs)

2 (5.3)

∆C ∝ ε0h

z2
(5.4)

Avec la présence d’un nanocristal chargé Q, il y a une charge induite Q1 sur le

substrat dopé et Q2 sur la pointe conductrice (c.f. voir la figure 5.2). Dans le cas

idéal, la charge Q1 est égale à −Q ce qui forme un dipôle électrique séparé d’une

distance h + d ≈ h. La charge Q2 sur la pointe est l’image du dipôle Q-Q1, ce qui est

donc un autre dipôle [164]. Lorsqu’on applique une tension sur la pointe, le potentiel

coulombien d’interaction pointe-surface-nanocristal est ajoutée par deux termes : (i)

l’interaction entre le dipôle à la surface et la charge sur la pointe due à la tension

d’application Udipole−charge (ii) l’interaction entre deux dipôles induits Udipole−dipole. Le

potentiel d’interaction se réécrit sous la forme :
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Fig. 5.2 – Schéma des charges induites par la présence d’un nanocristal chargé Q.
Q1 est la charge induite sur le substrat dopé et Q2 est la charge induite sur la pointe
conductrice.

Ucoulombien =
1

2
C(V − Vs)

2 +
1

2
∆C(V − Vs)

2 + Udipole−charge + Udipole−dipole (5.5)

Les forces électrostatiques entre la pointe et la surface sont obtenues en dérivant

l’expression du potentiel 5.5 par rapport à z :

F = −∇zUcoulombien (5.6)

F = −∇z

(
1

2
C(V − Vs)

2 +
1

2
∆C(V − Vs)

2 + Udipole−charge + Udipole−dipole

)
(5.7)

F = Fpointe−surface
capacitive + Fpointe−nc−surface

capacitive + Fdipole−charge + Fdipole−dipole (5.8)

En ne gardant que les composants de la force en premier ordre de ω , on a [160]

F (ω) =

(
∂C

∂z
(Vdc − Vs) +

QC

4πε0z2
+

Q1C

4πε0

(
z + h+d

ε

)2 +
∂C

∂z

Q2

C

)
Vac (5.9)

En tenant compte l’expression Q1 = −Q, Q2 est un dipôle qui peut être négligé,

d ≈ 0 et h/ε ¿ z. Fω peut s’écrire :

F (ω) =

(
∂C

∂z
(Vdc − Vs) +

1

2πε0

CQh

εz3

)
Vac (5.10)
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Le deuxième terme est purement l’interaction entre le dipôle à la surface et la charge

créée sur la pointe par la tension sinusöıdale Vac sin(ωt).

Dans le chapitre 3, nous avons montré une étude expérimentale de la synthèse

des nanocristaux de silicium par l’utilisation des plasmas pulsés de SiH4 + H2 + Ar.

Nous avons indiqué que dans certaines combinaisons des paramètres de dépôt, les

nanocristaux peuvent être synthétisés. Dans cette étude d’injection et de détection

de charge, les nanocristaux de silicium synthétisés dans le plasma correspondent aux

conditions suivantes : 5 sccm de SiH4, 50 sccm de H2, 50 sccm de Ar, à la pression

de 2800 mTorr, 20 W de puissance RF, 2 cm de distance inter-électrode, et 150̊ C de

température. Les nanocristaux de silicium peuvent être collectés sur le porte-substrat

lateral (non refroidi) en retrait de 5 cm de la bôıte à plasma. La taille de ces nanocris-

taux dépend de la durée du pulse de plasma. Nous avons préparé quatre échantillons

synthétisés avec ton=100 ms, 50 ms, 25 ms et 20 ms. Afin d’étudier les effets du

dopage sur les propriétés électroniques de nanocristaux, nous avons ajouté des gaz

dopant (1 sccm de PH3 diluée à 2% dans H2 pour le dopage n et 1 sccm de TMB

pour le dopage p). Nous avons utilisé les substrats de silicium intrinsèque, dopé n et

p pour étudier les effets du substrat sur l’état initial des charges dans les nanocris-

taux. Dans ce chapitre, nous allons montrer une étude d’injection de charge dans ces

nanocristaux par KFM et EFM. La KFM est une technique d’imagerie de potentiel à

la surface et la EFM est celle d’imagerie de la différence de la fréquence résonante du

levier ∆f . Cependant, le tronc de ces deux techniques se base sur l’analyse des forces

électrostatiques s’s’exerçant entre la pointe de la sonde et la surface de l’échantillon.

5.2 KFM

Les études de KFM ont été faites sur deux systèmes différents :

1. KFM basé sur AFM SPA400 (Seiko Instruments Inc.) : en utilisant des leviers

de silicium recouvert par une couche de rhodium dont le rayon de courbure de

la pointe est 35nm. Le coefficient de raideur du levier est 1.8 N/m, la fréquence

résonante est 2KHz. Cet appareil se trouve à Tokyo Insitute of Technology, dans

le laboratoire du professeur S. Oda.

2. KFM se trouvant à IEMN (Veeco System) : La fréquence résonante du levier est

soit ∼70kHz, soit ∼150Hz et la constante de raideur est de l’ordre de quelques
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N/m.

Pour le système KFM à Tokyo Institute of Technology, l’image de topographie et

l’image de potentiel à la surface sont enregistrées simultanément à l’air en utilisant

deux circuits de feedback [167]. Le feedback de potentiel est choisi de manière à

annuler l’effet du terme en premier ordre de la fréquence de tension appliquée à

la pointe ω (c.f. voir l’expression 2.41 du chapitre 2). Mais avec la présence d’un

nanocristal chargé sur la surface, l’expression des forces électrostatiques en ω est

ajoutée d’un terme d’interaction entre le nanocristal et la charge sur la pointe créée

par la tension alternative (c.f. l’équation 5.9, 5.10). Dans ce cas, si la tension de la

surface (wafer de silicium) Vs est constante, les valeurs ∆Vdc = Vdc−Vs caractériseront

le rapport de force entre celle capacitive en présence du nanocristaux et celle de dipôle

surfacique et charge de la pointe. La valeur de charges dans un nanocristal peut être

quantifiée à partir d’un modèle de capacitance entre le levier et la surface en tenant

compte le nanocristal [164].

Pour le système KFM à IEMN, la technique de prendre des images de potentiel

est de manière suivante : pour chaque passage de la pointe (i) le profil de la surface

est enregistré en mode contact intermittent (ii) le levier revient au point de départ

pour refaire le même passage mais en répétant le profil déjà enregistré et la distance

entre la pointe et la surface est augmenté (mode non-contact). Grâce à cette grande

distance, l’interaction Van der Waals de courte portée devient négligeable par rapport

à la force électrostatique lors de l’application d’une tension sur la pointe. Les valeurs

de potentiel sont celles qui ... Un inconvénient de ce système est que la résolution

latérale du l’image KFM est bien inférieure à celle d’AFM.

Nous avons déposé une série d’échantillons de nanocristaux de silicium synthétisés

par plasma pulsés dont le temps de dépôt est varié : 20 ms, 25 ms, 50 ms et 100 ms.

Les nanocristaux sont déposés sur les substrats de silicium cristallin dopé n. Le temps

de dépôt est environ 40 minutes. Cela corresponds à 1200 pulses de plasmas, et donc

1200 cycles de génération de nanocristaux. Ces échantillons sont étudiés par AFM

avec la technique d’application d’une tension alternative Vpointe = Vdc + Vac sin(ωt).

L’image de potentiel est constitué, en même temps avec les images topographique,

par la cartographie de Vdc qui annulle le composant de la force électrostatique en

sin(ωt) [167].
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5.2 KFM

Fig. 5.3 – Image topographique AFM mode non contact (a) et (c) et potentiel KFM
(b) et (d) sur les nanocristaux de silicium synthétisés avec ton = 100 ms (haut) et
ton = 50 ms (bas). Les échantillons sont restés intact après le dépôt.
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Fig. 5.4 – Image topographique AFM mode non contact (a) et (c) et potentiel KFM
(b) et (d) sur les nanocristaux de silicium synthétisés avec ton = 25 ms (haut) et
ton = 20 ms (bas). Les échantillons sont restés intact après le dépôt.
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Fig. 5.5 – Image topographique AFM mode non contact (a) et (c) et potentiel KFM
(b) et (d) sur les nanocristaux de silicium synthétisés avec ton = 100 ms (haut) et
ton = 50 ms (bas). Les échantillons sont rincés dans l’éthanol ultra-son pendant 1h.
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Fig. 5.6 – Image topographique AFM mode non contact (a) et (c) et potentiel KFM
(b) et (d) sur les nanocristaux de silicium synthétisés avec ton = 25 ms (haut) et
ton = 20 ms (bas). Les échantillons sont rincés dans l’éthanol ultra-son pendant 1h.
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La figure 5.3 montre les images topographiques (potentiel) de la surface des

échantillons de nanocristaux dont la durée de pulse ton est 100 ms image a (b) et

50 ms image c (d). La figure 5.4 même chose sauf que la durée de pulse est changé, 25

ms pour a (c) et 20 ms pour b (d). On peut voir que la topographie des nanocristaux

n’est pas très nette qui est due à les interactions entre la pointe AFM et les nanocris-

taux non-passivés ; sauf l’image topographique de l’échantillon avec ton = 20 ms, en

augmentant l’amplitude de vibration du levier, on peut visualiser clairement les nano-

cristaux. Les images de potentiel KFM sur ces types d’échantillons ne sont pas de bon

contraste. Cependant, sur les échantillons avec ton = 100 ms et ton = 20 ms les zones

de bas potentiel correspond aux nanoparticules alors que on trouve les contrastes

inverse sur l’image KFM de l’échantillons avec ton = 50 ms. Une autre remarque la

surface d’échantillon n’est pas visualisée sur toutes les images.

Pour le but d’avoir des nanocristaux individuels pour les manipulations à AFM/KFM

et de réduire l’interaction entre la pointe et les nanoparticules, ces échantillons sont

passivés à l’éthanol dans ultra-son à la température ambiante pendant 1 heure. Après

cette procédure de passivation, nous avons obtenus deux types de nanocristaux : ceux

qui sont dilués dans le solvant et ceux qui restent sur la surface du wafer. Nous avons

extrait ensuite des gouttes de solvant contenant les nanocristaux sur un wafer bien

nettoyé. Après l’évaporation de l’éthanol à l’air, les nanocristaux se regroupent sur

un endroit spécifique, ce qui ne favorise pas les manipulations par AFM/KFM. En

revanche, les nanocristaux qui restent sur le substrat original après la passivation se

repartent de manière homogène à la surface.

La figure 5.5 montre les images topographiques (et potentiel) prises sur les nano-

cristaux avec le temps de croissance ton = 100 ms a (b) et avec ton = 50 ms c (d).

La figure 5.6 montre les mêmes choses sur les nanocristaux passivés avec ton = 25 ms

a (c) et avec ton = 20 ms c (d). Sur ces deux figures, nous pouvons distinguer deux

catégories de densité de nanocristaux. Les nanocristaux synthétisés avec ton = 25 ms

et ton = 20 ms (c.f. figure 5.6) restent visiblement plus nombreux que ceux sur la

figure 5.5. En fait, grâce la plus courte durée du temps de croissance ton, la taille des

nanocristaux sur la figure 5.6 est plus petite, ils s’agglomèrent plus fortement et dont

il est plus difficile à les diluer et à les détacher du substrat. Alors que les nanocris-

taux qui sont synthétisés pendant ton = 100 ms et ton = 50 ms, étant plus grands,

se détachent plus facilement par des excitations ultrasoniques. Par conséquent, la
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plupart de ceux qui restent sur le substrat original sont isolés. Cela favorise les ma-

nipulations par AFM/KFM. Sur les images KFM (b) et (d) de la figure 5.5 on peut

voir les contrastes de potentiel correspond à des nanocristaux par rapport à la sur-

face de substrat ; notons que la contraste est de signe opposé entre l’image (b) et (d).

Nous nous constatons que les conditions à la surface (l’isolation des nanocristaux) de

l’échantillon avec ton = 100 ms est très favorable pour les études par AFM et KFM. A

partir de maintenant 100 ms est considéré comme le temps standard pour la synthèse

des nanocristaux, quelque soit leur nature (intrinsèque, dopé p ou n).

Injection de charges dans des nanocristaux de silicium

Nous avons montré que les nanocristaux synthétisés dans un plasma pulsé d’une

durée de ton = 100 ms (de taille 12 ± 1 nm) qui restent sur le substrat original

après avoir été passivés à l’éthanol sont appropriés aux expériences de AFM/KFM.

Dans cette étude, nous somme intéressé par l’injection des électrons et les trous dans

ces types de nanocristaux. L’injection de charge se fait comme suivante : (i) d’abord

un nanocristal isolé est localisé par une image topographique, (ii) la pointe AFM se

déplace juste au-dessous du nanocristal, (iii) la pointe s’approche jusqu’au contact

du nanocristal, (iv) une tension est appliqué sur la pointe aux fins d’injecter les

électrons (tension négative) ou les trous (tension positive) dans le nanocristal. Les

images de potentiel sont prises entre chaque étape pour observer le changement du

potentiel surfacique du aux charges injectées. Cette expérience a été réalisée au Tokyo

Institute of Technology.

La figure 5.7 (a) montre l’état initial de la surface (l’image topographique à gauche

et de potentiel à doite) avec les nanocristaux parmi les quels nous en avons choisi un

pour injecter les charges. Les zones de potentiel positive correspond aux nanocristaux.

La figure 5.7 (b) montre l’image topographique à droite et potentiel à gauche de la

surface après l’application d’une tension -10 V pendant 30s au nanocristal se trou-

vant au centre de l’image. Mais on peut constater sur l’image topographique qu’une

hauteur apparente s’apparâıt légèrement et sur l’image topographique une grande

tache de potentiel négatif bien au centre. Cette zone représente les électrons injectés.

En comparaissant ces deux images (topographique et potentiel) le nanocristal dans

lequel l’on voulait injecter des charges se situe légèrement décentré, ce qui se traduit

en une injection des électrons dans la couche oxyde native de silicium. Les autres
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5.2 KFM

Fig. 5.7 – Expérience d’injection de charge dans un nanocristal de silicium. Les
nanocristaux sont faits crôıtre pendant 100 ms et suivis d’une passivation à l’éthanol.
(a) l’état initial (b) l’état du substrat après avoir l’application d’une tension de -10V
pendant 30s. A gauche sont les images topographiques et à droite sont les images
KFM.
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Fig. 5.8 – Expérience d’injection de charge dans un nanocrixtaux de silicium (conti-
nuation de la figure 5.7). (a) l’état du substrat après avoir l’application d’une tension
de +10V pendant 30s sur le même nanocristal (b) après avoir évolué librement pen-
dant 20 minutes. A gauche sont les images topographiques et à droite sont les images
KFM.
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5.2 KFM

Fig. 5.9 – Vue 3D d’un nanocristal chargé positivement entouré par un halo des
charges négatives.

nanocristaux sont aussi chargés négativement.

La figure 5.8 (a) montre l’image topographique toujours à gauche et potentiel à

droite de la surface après avoir appliqué une tension +10 pendant 30s sur le même

nanocristal. Sur l’image topographique on peut voir une montée légère au centre due

à la présence des charges injectés. Sur l’image KFM on peut voir le nanocristal de

potentiel positif. Ce nanocristal chargé est entouré par un halo des charges négatives.

Les autres nanocristaux restent chargés négativement. La figure 5.9 présente une vue

en trois dimension du nanocristal chargé positivement avec le halo autour.

La figure 5.8 (b) montre l’état de la même surface après avoir librement évolué

pendant 20 minutes. On peut voir que la contraste de potentiel devient moins net

par rapport à l’image 5.8 (a). Cet effet est du à des recombinaison électron-trou qui

diminue le nombre des charges présents dans le nanocristal et le halo. En fait, ce

type de combinaison halo autour d’un nanocristal chargé n’est pas observé dans la

littérature que ce soit par KFM ou par EFM. Plusieurs raisonnements peuvent être

pris en compte pour expliquer cet phénomène :

1. Le nanocristal est chargé positivement. Comme le substrat est le silicium dopé n,

les électrons majoritaires sont attirés par la charge positif du nanocristal. D’où

l’apparition du halo enregistré par la méthode d’imagerie de potentiel KFM.
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2. La première application de tension négative, les électrons sont injectés dans la

couche oxyde native de silicium (le fait de trouver le nanocristal décentré). La

deuxième application de tension positive, les trous sont injectés exactement dans

le nanocristal. Les profondeurs d’injection de charge différentes donne naissance

au halo autour du nanocristal chargé.

Les points faibles voire paradoxals de ces deux hypothèses sont comme suivants :

1. Si les électrons du substrat dopé n se trouve autour d’un nanocristal chargé

positivement. Ce phénomène doit être observé par EFM qui est très sensible à

la force électrostatique. Mais ce n’est pas le cas (d’après la littérature).

2. Si les endroits d’injection de charges sont différents, le centre de la charge

négative (le halo) et celui de la charge positive (le nanocristal) doivent être

séparés. Mais ce n’est pas le cas (d’après la figure 5.9).

Il reste deux autres hypothèses pour cette observation de halo sur l’image KFM :

1. L’apparition de halo dépend de la technique d’imagerie de potentiel de KFM.

2. L’apparition de halo dépend de la manière dont l’échantillon est préparé.

Ces deux hypothèses nous ont amené à synthétiser une autre série d’échantillon

de nanocristaux. Les conditions de plasma pour cette série sont les mêmes que la série

précédente (le temps d’allumage de plasma ton est 100 ms) sauf les substrats. Nous

avons utilisé deux substrats différents : l’un est le silicium dopé n et p, l’autre est

sur une couche oxyde très épaisse (100nm). Nous avons également employé une autre

technique d’imagerie de KFM (c’est la technique KFM fournie par Veeco System alors

que le système KFM dans lequel le halo avait été enregistré est chez Seiko Instrument

Inc.).

La figure 5.10 (a) montre l’image KFM d’une charge injecté dans un nanocristal

intrinsèque avec la tension d’injection est de +12 V. La figure 5.10 montre l’image

KFM sur même endroit après une injection d’électrons avec la tension d’injection de

-12 V dans le même nanocristal. On peut voir que la contraste de potentiel positif

trouvé sur l’image (a) est transformé en potentiel négatif. La figure 5.10 (c) illustre le

potentiel surfacique après la deuxième d’injection de trous dans le même nanocristal :

Une charge positive remplace la charge négative montrée sur l’image (b). La figure 5.10

(d) n’est différente de l’image (c) seulement sur l’échelle (5x5 µm). Sur cette image

on observe un halo de potentiel négatif entourant le nanocristal chargé positivement.
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Fig. 5.10 – Images KFM de l’experience d’injection de charges dans des nanocristaux
de silicium réalisée sur un système AFM de Veeco à IEMN. (a) Image de potentiel
KFM après une application de +12 V (b) après une application de -12 V sur le même
nanocristal (c) après une application de +12 V sur le même nanocristal (d) Images
KFM comme celle de (c) mais vue sur une échelle plus grande.
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Fig. 5.11 – Images KFM de l’expérience d’injection de charges dans des nanocristaux
de silicium réalisée sur un système AFM de Veeco à IEMN. Image KFM sur un
même endroit (a) après une application de +12 V sur la couche oxyde (b) après une
application de -12 V sur la couche oxyde en même endroit par rapport à la dernière
(c) après une application de +12 V sur la couche oxyde en même endroit (d) après
une application de +12 V sur un nanocristal proche (e) après une application de -12
V sur le même nanocristal (f) après la dernière application de +12 V sur le même
nanocristal.
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Ce halo a une forme rectangulaire, ce qui n’est pas le cas dans l’expérience montré

sur la figure 5.9. Nous attribuons ce phénomène aux charges de la couche oxyde

injectées lorsque KFM fonctionne dans le mode tapping intermittent pour prendre la

topographie de la surface. Bien que la pointe est mise à la masse pendant ce mode,

mais il y a quand même une différence légère de potentiel entre la pointe et le wafer.

Cette différence de tension génère involontairement des charges sur la surface. Le

prochain balayage de plus grande échelle (de 3x3 µm à 5x5 µm) un halo rectangulaire

de charge négative peut être observé. Notons que dans l’expérience se trouvant sur la

figure 5.9, le halo de charge négative a été enregistré juste après l’injection de trous

sur une surface/un nanocristal chargé négativement.

Pour éclaircir ce phénomène de halo, nous avons réalisé une autre expérience d’in-

jection de charge où nous injectons des trous directement sur la couche oxyde (figure

5.11 (a)), des électrons (b) et des trous (c) sur le même endroit. On peut observer

que les charges injectées d’une injection quasiment disparaissent après l’injection sui-

vante. Ensuite, nous avons injecté les trous dans un nanocristal se trouvant dans les

alentours de la charge positive de la couche oxyde figure 5.11 (d). On répète les injec-

tions d’électrons (e) et de trous (f) dans le même nanocristal. La charge positive de la

couche oxyde présente toujours sur les images KFM (d) (e) (f) mais l’effet d’étalement

de charge afin de former un halo n’a pas été observé. Nous suggérons pour l’instant

que l’effet de halo dépend de la technique d’imagerie de potentiel et que ce phénomène

demande encore le temps pour bien comprendre.

5.3 EFM

Dans le chapitre 2, l’équation 2.49 montre une approximation perturbatrice pour

calculer la différence de fréquence résonante du levier entre l’absence et la présence

des forces électrostatiques. S’il y a un nanocristal entre la pointe du levier et la

surface, on doit ajouter des corrections : de force capacitive, de force dipôle-charge,

de force dipôle-dipôle à la force capacitive entre la pointe et la surface. La différence
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de fréquence résonante se récrit alors

∆fres = f0 − f ′0

=
f0

2k

∂F

∂z

∣∣∣∣
z0

(5.11)

=
f0

2k

∂Fpointe−surface
capacitive

∂z

∣∣∣∣∣
z0

+
f0

2k

∂Fpointe−nc−surface
capacitive

∂z

∣∣∣∣∣
z0

(5.12)

+
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2k
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∂z

∣∣∣∣
z0

+
f0

2k

∂Fdipole−dipole

∂z
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z0

(5.13)

= ∆fpointe−surface + ∆fε + ∆fQ + ∆fdipole−dipole (5.14)

Dans cette étude nous allons présenter une expérience d’injection de charge dans

des nanocristal de silicium, à la fois intrinsèque et dopé p et n . Les conditions de

plasma pour synthétiser ces nanocristaux sont : 5 sccm de débit de SiH4, 50 sccm

de H2, 50 sccm de Ar, à la pression de 2800 mTorr, 20 W de puissance RF, 2 cm de

distance inter-électrode. Pour doper les nanocristaux de silicium, nous avons injecté

en plus les gaz dopant (1 sccm du mélange PH3 : H2-2% :98% pour doper n et 1 sccm

de B2H6 : H2-2% :98% pour doper p). Le but de l’expérience n’est pas pour quantifier

les charges injecter dans des nanocristaux mais de voir s’il y a des différences de charge

résiduelle dans des nanocristaux de différents dopages.

La figure 5.12, 5.13 et 5.14 montre (a) les images topographiques (b) les images

EFM sur les nanocristal non chargés et (c) les images EFM sur les nanocristal chargés

sur une couche oxyde SiO2 épaisse (les détails de la tension d’injection se trouvent

sur les légendes de chaque figure). Les images EFM avec VEFM = 0 des nanocristaux

avant les injections de charge ne montre pas de différence de fréquence résonante ∆f .

Cela signifie que l’état de charge initiale est presque le même pour les trois type de

nanocristaux. Les images EFM avec VEFM = 0 sur les nanocristaux chargés montrent

que l’on peut injecter facilement les trous (ou les électrons) dans les nanocristaux

intrinsèques et dopés p (ou dopés n).

5.4 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté une étude d’injection de charges dans des

nanocristaux de silicium. Ces derniers sont synthétisés par l’utilisation d’un plasma
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5.4 Conclusion

Fig. 5.12 – Expérience d’injection de charge réalisée par EFM à IEMN. Les nano-
cristaux intrinsèques sont déposés sur une couche d’isolant SiO2. (a) Image topogra-
phique (b) image ∆f , la pointe est reliée à la masse VEFM = 0 (c) image ∆f après
une application de 7V VEFM = 0.
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Fig. 5.13 – Expérience d’injection de charge réalisée par EFM à IEMN. Les nanocris-
taux dopés p sont déposés sur une couche d’isolant SiO2. (a) Image topographique
(b) image ∆f , VEFM = 0 (c) image ∆f après une application de -5V VEFM = 0.
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5.4 Conclusion

Fig. 5.14 – Expérience d’injection de charge réalisée par EFM à IEMN. Les nanocris-
taux dopés n sont déposés sur une couche d’isolant SiO2. (a) Image topographique
(b) image ∆f , VEFM = 0 (c) image ∆f après une application de 4V, VEFM = 0.
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Chapitre 5. Nanoélectronique

pulsé. Les conditions de plasma qui donnent les nanocristaux sont étudiées dans le

chapitre 3. Nous avons examiné par AFM/KFM d’abord une série d’échantillons de

nanocristaux dont le temps de croissance ton est varié de 20 ms à 100 ms. Pour avoir les

nanocristaux individuels et pour éviter les interactions non souhaitées entre la pointe

AFM et les nanocristaux, une passivation à l’éthanol est nécessaire. Les nanocristaux

synthétisés avec ton = 100 ms sont plus faciles à diluer dans l’éthanol, et donc ont les

meilleures conditions pour les manipulations par les microscopie à pointe.

Les expériences d’injection de charges ont été ensuite réalisées sur les nanocristaux

avec le temps de formation ton = 100 ms, qui sont aussi dopés p et n . Nous avons ob-

servé une formation d’un halo de charge négative entourant un nanocristal chargé po-

sitivement. Ce phénomène n’a pas été montré auparavant dans la littérature. Notons

que l’observation du halo n’a été réalisée qu’avec la technique d’imagerie de potentiel

KFM fournie par le système AFM de Seiko Instrument. Les autres études d’injection

de charge par KFM en ultravide sont en cours de réalisation pour pouvoir éclaircir

encore sur ce phénomène. Nous avons également étudié les premières manipulations

d’injection de charges dans les nanocristaux de silicium. Pour l’instant, les nanocris-

taux déposé sur une couche oxyde Si02 épaisse ne donnent pas d’une différence de

charge initiale entre ceux intrinsèques et ceux dopés. Cela nécessite d’autres études,

qui sont en cours, sur les nanocristaux après avoir gravé le coquillage oxyde par une

passivation à HF.
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Quatrième partie

Conclusions et perspectives
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Cette thèse se situe dans le cadre général des recherches sur la formation de

poudres dans les plasmas de silane pour l’obtention de silicium polymorphe, de si-

licium carbone polymorphe, et des études de la dynamique moléculaire. Nous nous

sommes tout d’abord intéressés à la synthèse de nanocristaux dans les plasmas froids

de silane. A cause du grand nombre de paramètres expérimentaux du système PECVD

(la température des gaz, la puissance RF, la distance interélectrode, la pression to-

tale du gaz dans la chambre de dépôt) les études ont débuté par des recherches sur

les plasmas continus grâce à des mesures du plasma, accompagnées des études sur

les propriétés des couches minces déposées. Une fois des conditions de plasma favo-

rables à la production de nanocristaux identifiées, nous avons abordé les études sur

les plasmas pulsés dans le but de contrôler la taille des nanocristaux.

En suivant cette méthodologie, nous avons commencé par le plasma de SiH4+He.

En changeant le temps d’allumage de plasma ton qui correspond au temps de crois-

sance des nanoparticules nous avons eu un accès à changer la taille de ces nanopar-

ticules. Lorsque le ton augmente de 250 ms à 1 s, la taille augmente de 6 nm à 12

nm avec une vitesse de croissance d’environ 7.5 nm/s. Si le temps pendant lequel le

plasma est éteint est plus grand que le temps de résidence des nanoparticules dans la

bôıte à plasma, nous pouvons obtenir des nanoparticules monodisperses avec un écart

type de 1 nm. Les par microscopie électronique en transmission ont révélé la nature

amorphe des nanoparticules synthétisées dans ce plasma. En revanche, celles-ci sont

très faciles à cristalliser. Un laser d’excitation d’un système Raman confocal suffit à

les cristalliser avec une très bonne qualité de réseau cristallin. Les études de Raman

sur des nanoparticules cristallisées par le faisceau laser ont donné une dépendance

assez forte de la position du pic transverse acoustique des nanocristaux de silicium :

– En fonction de l’intensité du laser incident.

– En fonction de la taille des nanocristaux.

– En fonction du type de réseau cristallographique (cubique diamant ou hexagonal

diamant).

Ensuite, nous avons abordé l’étude du plasma de SiH4 + H2 + Ar, tout en adop-

tant la même démarche. Avec ce mélange de gaz, nous avons trouvé les conditions

de plasma qui conduisaient à l’obtention (i) des nanocristaux formés dans la phase

gazeuse et collectés sur des substrats froids qui sont éloignés de la zone de plasma

par une distance de 5 cm et (ii) des couche minces de µc-Si de très bonne qualité
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déposées sur des substrats chauds (150̊ C). Les études d’émission optique du plasma

continu nous indiquent que ces conditions correspondent à un régime d’agglomération

où les nanoparticules s’agglomèrent pour former des agrégats de taille plus grande. En

basculant vers le plasma pulsé, nous avons pu contrôler la croissance et donc la taille

des nanocristaux. En changeant le ton de 25 ms à 100 ms, la taille des nanocristaux

augmente de 5nm vers 12 nm, ce qui représente une vitesse de croissance radiale de 75

nm/s. En comparant avec le plasma SiH4 + He, nous avons trouvé une dépendance

linéaire entre la vitesse de croissance radiale des nanoparticules dans le plasma et la

pression partielle de silane. Cette dépendance peut être appliquée par un processus

de croissance basé sur des réactions du type :

SinH−
m + SiH4 → Sin+1H

−
m+2 + H2 (5.15)

Ces recherches nous ont conduit à mâıtriser l’élaboration de

1. nanocristaux de silicium individuels avec un bon contrôle de taille.

2. nanocristaux de silicium incorporés dans une matrice de silicium carbone amorphe.

Les études optiques sur les nanocristaux individuels de silicium nous ont conduit

à montrer un effet de confinement quantique fort dans les nanocristaux de silicium,

illustré par un déplacement vers le bleu de 1.74 eV à 2.23 eV de la position énergétique

du pic de photoluminescence lorsque le temps de synthèse ton des nanocristaux change

de 50 ms à 25 ms. C’est l’oxydation à l’air, qui forme une coquille de SiO2 autour

du coeur cristallin, qui donne une forte photoluminescence à température ambiante

dans la gamme visible. Avec la passivation d’une couche mince de silicium carbone

amorphe, l’effet de confinement quantique devient moins important, le pic de pho-

toluminescence ne déplace que de 1.51 eV à 1.55 eV lorsque le ton diminue de 100

ms à 20 ms. L’étude de la photoluminescence en fonction de la température sur des

couches de nanocristaux de silicium recouverts par une couche mince de silicium car-

bone amorphe donne un comportement inhabituel de l’intensité photoluminescence.

Celle-ci atteint son maximum aux alentours de 20 K, ce qui peut être expliqué par

la dégénérescence en deux états (singlet et triplet) des excitons et par le fait que les

temps de déclin et des excitons dans ces deux états sont différents. La position du pic

de photoluminescence dépend également de la température. Elle augmente de 1.51

eV à 1.55 eV lorsque la température diminue de 300 K à 4.2 K.
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A partir des propriétés optiques des nc-Si nous avons élaboré des diodes PIN/NIP

basées sur les nc-Si. Dans le cas où la couche active (I) est constituée de nc-Si indivi-

duels les dispositifs sont fragiles et pas exploitables. Cela est du principalement à la

porosité et la fragilité de la couche de nc-Si individuels, ce qui n’assure pas une bonne

interface entre la couche intrinsèque et les couches dopées, d’où la nécessité de les

incorporer dans une matrice de silicium carbone amorphe. Afin d’élaborer une telle

couche (le pm-SiC:H), nous avons utilisé le plasma de SiH4+CH4+H2. L’optimisation

de l’électroluminescence des diodes basées sur nc-Si nous a donné une combinaison

de la structure PIN suivante : (i) couche transparente conductrice à base d’ITO (ii)

couche dopée n en a-Si:H (iii) couche intrinsèque I en pm-SiC:H dont les conditions

dépôt correspondent à une pression totale de 3500 mTorr, une puissance RF de 20 W,

et une température de 200̊ C, 200 sccm de H2, 3 sccm de SiH4, 50 sccm de CH4 (iv)

la couche dopée p en a-SiC:H avec un gradient de dopage (de non dopé à l’interface

avec la couche i et dopé à l’interface des contacts) (v) les contacts sont en or. Cette

combinaison nous donne une très bonne diode avec un rapport de rectification de

106 et une tension de seuil de 4 V. L’intensité d’électroluminescence de cette diode

augmente lorsque le courant d’injection des porteurs majoritaires augmente, et elle

atteint le régime de saturation si le courant est plus grand que 50 mA. L’ajuste-

ment d’une distribution gaussienne du spectre électroluminescence à la température

ambiante nous donne la position énergétique du pic à 1.4 eV.

Dans la dernière partie nous avons utilisé les microscopies à pointe (AFM/KFM/EFM)

pour étudier les effets de charge dans des nanocristaux de silicium synthétisés par

plasma SiH4 + H2 + Ar. Nous avons trouvé que pour avoir les nanocristaux indi-

viduels et pour éviter les interactions non souhaitées entre la pointe AFM et les

nanocristaux, une passivation à l’éthanol est nécessaire. Les nanocristaux synthétisés

avec ton = 100 ms sont plus faciles à diluer dans l’éthanol, et donc ont les meilleures

conditions pour les manipulations par les microscopie à pointe. Lors de l’expérience

d’injection de charges par KFM dans les nanocristaux de silicium nous avons observé

la formation d’un halo de charge négative entourant un nanocristal chargé positive-

ment. Nous avons également étudié des injections de charges dans des nanocristaux

par EFM, mais dans ce cas l’effet de halo n’est pas observé. A ce stade la raison nous

échappe. Des études plus systématiques seront nécessaires pour mieux comprendre ce

phénomène. Nous avons également étudié des effets de la charge résiduelle lorsque un
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nanocristal de silicium dopé p est déposé sur un substrat de silicium dopé n et vice

versa par KFM sous vide. Ces études sont en cours de réalisation.

En conclusion à partir des expertises des plasmas de silane, dans cette thèse nous

avons trouvé des conditions qui nous ont permis de synthétiser des nanocristaux

de silicium avec un contrôle de taille assez précis. Ces nanocristaux ouvrent trois

champs d’applications : (i) l’optoélectronique, avec des diodes électroluminescence (ii)

la nanoélectronique avec des injections de charges qui donnent accès à des réalisation

des transistor à un électron et (iii) l’auto-organisation des nanocristaux à la surface

d’échantillon ou dans la phase de plasma pour synthétiser des matériaux plus élaborés

comme des réseaux périodiques des nanocristaux ou des dépôts des nanocristaux sur

des motifs pré-établis afin de former des cristaux photoniques.

Les observations in situ du plasma jouent aussi un rôle très important pour

l’ingénierie des nanoparticules. L’acquisition des spectres d’émission optique pendant

les premiers instants d’allumage du plasma est très importante pour comprendre la

croissance des nanoparticules et les régimes du plasma. Afin d’optimiser les propriétés

optiques des nc-Si passivés par hydrogène, des mesures de photoluminescence in situ

sont nécessaires. Pour l’instant, nous avons fabriqué des sondes de micro plasma qui

nous permettent de piéger et étudier des effets de charge sur des nanocristaux chargés.

Nous avons montré que nous sommes capables de synthétiser des nc-Si monodis-

perses individuels ou des couches de nc-Si de taille arbitraire incorporés dans une

matrice de silicium carbone. Il sera très intéressant de trouver la synergie de ces

deux méthodes afin d’élaborer des couches de nc-Si monodisperses incorporés dans

une matrice de a-SiC par plasma PECVD. Cela ouvrira d’autres applications telles

que la réalisation de mémoires non-volatiles, des diodes électroluminescentes à haut

rendement et des lasers basés sur des nc-Si. Tout cela sera très important pour la

fabrication de composants, de circuits tout-optiques qui joueront le rôle principal de

la communication et du calcul tout-optique.
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dépôt de couches de silicium nanocristallin. PhD thesis, École Polytechnique,
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Décembre 2006.

[81] H.S. Butler G.S. Kino. Plasma Sheath Formation by Radio-Frequency Fields.

The physics of fluids, 6 :1346, 1963.

[82] M. Cavarroc M. C. Jouanny K. Radouane M. Mikikian L. Boufendi.

Self-excited instability occuring during the nanoparticles formation in an Ar −
SiH4 low pressure radio frequency plasma. J. Appl. Phys, 99 :064301, 2006.
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structures et de composants à base de nanostructures de Si. PhD thesis, INSA
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Résumé 
 
Dans cette thèse nous avons montré que l’on peut on peut synthétiser des nanocristaux de 
silicium en utilisant des plasmas pulsés de silane dilué dans l’hydrogène. Dans nos conditions 
de dépôt, en changeant le temps de croissance entre 100 msec et 1 seconde, nous avons pu 
contrôler la taille des nanocristaux (de 4 nm à 12 nm). A partir de la mesure de la taille des 
nanocristaux sur les images MET, nous avons pu calculer la vitesse de croissance radiale. 
Cette vitesse est proportionnelle à la pression partielle de silane dans le mélange gazeux. Nous 
avons également montré le rôle important de l’hydrogène atomique pour le processus de 
cristallisation des nanoparticules dans le plasma. La maîtrise de la synthèse des nanocristaux 
de silicium ouvre la voie à deux champs d’applications : (i) la fabrication de diodes 
électroluminescences et (ii) la réalisation de transistors à un électron. Pour la première 
application, une étude préalable de photoluminescence a montré un déplacement vers le bleu 
du pic de photoluminescence lorsque la taille des nanocristaux diminue. Cela est interprété à 
la fois comme un effet de confinement quantique et de passivation de la surface des 
nanocristaux par une coquille de SiOx. Nous avons également élaboré des diodes 
électroluminescence PIN basées sur les nanocristaux de silicium. Après une optimisation de la 
structure PIN et des conditions de dépôt de la couche intrinsèque, nous avons obtenu une 
électroluminescence dans la gamme infrarouge-visible à température ambiante. En vue de 
l’application aux transistors, nous avons fait des expériences préalables d’injection de charge 
dans les nanocristaux par AFM/KFM. L’observation qualitative des charges injectées a été 
réalisée. L’estimation quantitative de ces charges ainsi que l’étude de charges résiduelles dans 
des nanocristaux dopés est un domaine qui mérite d’être exploré dans l’avenir. 
 
 
Abstract 
 
In this thesis we have shown that one can synthesize silicon nanocrystals by using square-
wave-modulated plasmas in silane-hydrogen gas mixtures. In our experimental conditions, by 
varying the growth time, we could control the size of silicon nanocrystals (from 4 nm to 12 
nm). By measuring the size of the nanocrystals by transmission electron microscopy, we 
could calculate their radial growth rate. This later is proportional to the silane partial pressure 
in the gas mixture. By studying two types of plasmas, we have demonstrated the important 
role of atomic hydrogen for the obtaining of crystallized of nanoparticles. The precise control 
of size of the silicon nanocrystals has opened two fields of applications: (i) the fabrication of 
light emitting devices and (ii) the realisation of single electron transistors. For the first type of 
applications, a preliminary study has shown a blue shift of the photoluminescence peak when 
decreasing the size of silicon nanocrystals. It has been discussed on the basis of a quantum 
confinement effect combined with the passivation of the surface of the nanocrystals by a SiOx 
shell. We elaborated also light emission PIN diodes based on silicon nanocrystals. After the 
optimization of the PIN structure and of the deposition conditions of the intrinsic layer, we 
obtained an electroluminescence diode emitting in the range of infrared-visible at room 
temperature. For the second type of applications, we have studied the injection of charges in 
the silicon nanocrystals by AFM/KFM. Qualitative observations of injected charges were 
realized. Quantitative estimation of this charge as well as the effects of doping on the charge 
of the nanocristals deserves further studies.  
 




