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Résumé 

 Parmi les polytypes les plus connus du carbure de silicium (SiC), le polytype cubique 

(3C-SiC), est le seul qui peut croitre sur des substrats silicium. L’hétérostructure 3C-SiC/Si 

est intéressante non seulement pour son faible coût de production mais aussi pour la 

conception de Systèmes Micro-Electro-Mécaniques (« MEMS »). La valeur élevée du module 

de Young du 3C-SiC, comparé à celui du silicium, permettrait à des cantilevers 

submicroniques, fabriqués à partir de films minces de 3C-SiC, de vibrer à ultra-hautes 

fréquences (>100MHz). Cette haute fréquence de résonance est la clé pour obtenir un système 

AFM non-contact ultra-sensible et rapide. Cependant, il n’existe pas de cantilever en SiC 

disponible sur le marché en raison de la difficulté à élaborer des films minces de 3C-SiC de 

bonne qualité, la technique de synthèse la plus utilisée étant le Dépôt Chimique en phase 

Vapeur (CVD). La raison première de cette difficulté à obtenir un matériau de bonne qualité 

réside essentiellement dans l’important désaccord de maille et la différence de dilatation 

thermique entre le 3C-SiC et Si qui génèrent des défauts cristallins à l’interface et jusqu’à la 

surface du film de 3C-SiC, la zone la plus défectueuse se localisant auprès de l’interface. Les 

travaux de cette thèse sont donc consacrés à l’amélioration de la qualité des films minces de 

3C-SiC et à la fabrication du premier prototype de cantilever AFM en SiC.  

 Nous avons d’abord étudié la croissance CVD des films minces de 3C-SiC sur des 

substrats Si en se focalisant sur la réduction d’un type spécifique de défauts cristallins – les 

Domaines Anti-Phase (APD) et leurs Barrières (APB). Nous avons inventé un substrat 

« dimple », qui nous fournit une continuité de l’angle ‘‘off-cut’’ dans un même substrat Si. Ce 

substrat nous a permis d’étudier l’influence de la désorientation du substrat Si et l’épaisseur 

du film de 3C-SiC sur le mécanisme d’annihilation des APD/APB.  

 Nous avons, ensuite, étudié les propriétés mécaniques des films minces de 3C-SiC à  

l’aide des micro-cantilevers, réalisés en salle blanche. Nous avons mesuré la fréquence de 

résonance des micro-cantilevers pour remonter à la valeur du module d’Young. En parallèle, 

nous avons analysé l’état de contrainte dans les films minces de 3C-SiC à l’aide de mesures 

du profil de déflection statique des micro-cantilevers. Nous avons pu prouver que les défauts 

structuraux sont directement défavorables sur la valeur de module d’Young. De plus, nous 

avons montré que l’effet de fluage est un paramètre non-négligeable dans le mécanisme de 

relaxation de la contrainte intrinsèque dans les films de 3C-SiC.   
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 En vue de fabriquer un prototype de cantilever AFM en 3C-SiC avec une pointe 

intégrée, nous avons étudié, dans la suite de ce travail, la croissance d’un film continu de Si 

sur la surface de 3C-SiC(100). Ainsi, une nouvelle hétérostructure Si(110)/3C-

SiC(100)/Si(100) a été réalisée par CVD. Nous avons déterminé les relations d’épitaxie 

complètes Si/SiC. Le film continu monocristallin de Si(110) épitaxié sur les films de 

3C-SiC(100) nous a permis de fabriquer les pointes AFM en utilisant simplement la gravure 

RIE-ICP. Ces pointes ont été ensuite intégrées sur les cantilevers 3C-SiC et nous avons réussi 

à fabriquer le premier prototype de cantilever AFM en 3C-SiC avec pointe Si(110) 

monocristalline intégrée. 

Mots clés : 3C-SiC, APD/APB, module d’Young, contrainte intrinsèque, relation d’épitaxie, 

Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100), pointe Si, cantilever AFM en 3C-SiC. 
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Abstract 

 Among all the well known polytypes of the silicon carbide (SiC), the cubic polytype 

(3C-SiC) is the only one that can be grown on silicon substrates. This heterostructure 

3C-SiC/Si is interesting not only for its low production cost but also for the design of the 

Micro-Electro-Mechanical Systems (MEMS). The high value of the Young’s modulis the 3C-

SiC, compared to the silicon, allows submicronic cantilevers, fabricated from the 3C-SiC thin 

films, to resonate at ultra-high frequency (>100MHz). The high resonant frequency is the key 

to obtain a fast, ultra-sensitive non-contact AFM system. However, there isn’t any SiC 

cantilevers available on the market because of the difficulty to elaborate good quality 3C-SiC 

thin films, with the Chemical Vapor Deposition (CVD) technique being the most frequently 

used synthesis technology. The first reason of the difficulty with the CVD technology to 

obtain good quality thin film rests essentially in the important lattice mismatch and the 

difference in thermal expansion coefficient existing between 3C-SiC and Si which generate 

crystalline defects at the interface and propagating till the 3C-SiC film surface, with the most 

defective zone localizing near the interface. Therefore, the works of this thesis are dedicated 

to the improvement of the crystalline quality of the 3C-SiC thin films and the fabrication of 

the first SiC AFM cantilever prototype.  

 In the first place, we have studied the CVD growth of the 3C-SiC thin films over Si 

substrates by focusing on the reduction of one specific group of crystalline defects – the 

AntiPhase Domains (APD) and their Boundaries (APB). We have invented a ‘‘dimple’’ 

substrate, which provided us with a continuity of ‘‘off-cut’’ angle in one single Si substrate. 

This special substrate has allowed us to study, simultaneously, the influence of the Si 

substrate mis-orientation and the 3C-SiC film thickness to the annihilation mechanism of 

APD/APB.  

 Secondly, we have studied the mechanical properties of the 3C-SiC thin films with the 

help of the micro-cantilevers, elaborated in clean room. We have measured the resonant 

frequency of the micro-cantilevers to evaluate the value of the Young’s modulus. In the mean 

time, we have analyzed the strain in the 3C-SiC thin films with the help of the static vertical 

deflection profile of the micro-cantilevers. Nous were managed to prove that the structural 

defects are directly unfavorable to the Young’s modulus value. Further, we have 
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demonstrated that the creep effect is a non-negligible parameter in the intrinsic strain 

relaxation mechanism in the 3C-SiC thin films.   

 Expecting to fabricate the tip-integrated 3C-SiC AFM cantilever prototype, we have 

studied, in the subsequent works, the growth of a continuous Si film on the surface of 

3C-SiC(100). Thereby, a new hétérostructure Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100) was elaborated 

using CVD. We have determined the complete epitaxial relations of Si/SiC. The continuous 

mono-crystalline Si(110) film grown on the 3C-SiC(100) films has allowed us to fabricate 

AFM tips using a simple RIE-ICP etching. These tips were, therein, integrated onto the 

3C-SiC cantilevers and we have succeed in fabricating the world-first 3C-SiC based AFM 

cantilever with integrated mono-crystalline Si(110) tip.    

Key words : 3C-SiC, APD/APB, Young’s modulus, intrinsic strain, epitaxial relation, 

Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100), Si tip, 3C-SiC based AFM cantilever. 
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Introduction générale 

 La possibilité de synthétiser le carbure de silicium (SiC) a été initialement démontrée 

par le chimiste Suédois Jöns Jacob Berzelius, en 1824. En raison de sa dureté de 9,5/10 sur 

l’échelle de Mohs, le SiC a été très rapidement utilisé dans des suspensions abrasives. Mais, 

dans le même temps, le SiC fait partie des semiconducteurs à large bande interdite. Cela en 

fait un excellent candidat pour la fabrication de composants électroniques hautes puissances 

pouvant fonctionner en environnement sévère (hautes températures, hautes pressions, 

atmosphère corrosive…). Tout cela, grâce à ses excellentes propriétés intrinsèques : tension 

de claquage élevée, excellente tenue en température et inertie chimique remarquable. En vue 

d’exploiter ces propriétés remarquables, la synthèse du SiC, sous forme massive et en couches 

minces, est intensément étudiée depuis plusieurs années. Il a été prouvé qu’il existe plus de 

250 polytypes pour le SiC, parmi eux, 2 polytypes hexagonaux (4H, 6H) et le seul polytype 

cubique (3C) sont les plus synthétisés. Initialement basées sur la technique Lely, les 

techniques de synthèse des polytypes hexagonaux sont aujourd’hui les plus maîtrisées et 

permettent la production de wafers pouvant atteindre 200mm de diamètre avec une qualité 

cristalline optimale. Mais malgré la bonne maîtrise de la croissance des polytypes 

hexagonaux, le prix des substrats massifs sur le marché reste élevé à cause des conditions de 

croissances exigeantes, notamment la température très élevée requise pour la synthèse et les 

dispositifs expérimentaux complexes à mettre en œuvre. En raison de ces problèmes, la 

synthèse du polytype cubique (3C-SiC), qui possède quasiment les mêmes propriétés 

physiques que les polytypes hexagonaux, est prometteuse. En effet, il est le seul polytype qui 

puisse croitre sur des substrats de silicium commerciaux par la technique de Dépôt Chimique 

en phase Vapeur (CVD), ce qui fait de l’hétérostructure 3C-SiC/Si une alternative non 

seulement intéressante du point de vue économique mais aussi compatible avec la technologie 

silicium.  

 La compatibilité de l’hétérostructure 3C-SiC/Si avec la technologie silicium la rend 

particulièrement attrayante dans le domaine de la fabrication des Systèmes Micro-Electro-

Mécaniques (‘‘MEMS’’ en Anglais). Plus précisément, la grande sélectivité entre le 3C-SiC 

et le Si rend le micro-usinage des structures suspendues en SiC très facile. De plus, parmi les 

différentes applications MEMS, les résonateurs en SiC (en forme de cantilever encastré-libre) 
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sont particulièrement intéressants pour la réalisation de capteur de force pour la Microscopie à 

Force Atomique (AFM) en mode non-contact (NC-AFM). En effet, la sensibilité et la rapidité 

des mesures faites en imagerie en mode NC-AFM sont gouvernées par la fréquence de 

résonance du capteur de force. Cette fréquence de résonance du cantilever est directement 

dépendante du rapport entre la racine carré du ratio de module d’Young et la masse 

volumique (√  ⁄  ) du matériau utilisé. La réalisation de micro-cantilever en 3C-SiC est donc 

particulièrement intéressante car il possède, théoriquement, un ratio   ⁄  de plus de 2 fois plus 

élevé que celui du Si, le matériau le plus répandu sur le marché des cantilevers AFM. On peut 

donc envisager qu’avec un même design de cantilever (mêmes dimensions et géométrie), le 

SiC permette d’atteindre une fréquence de résonance beaucoup plus élevée que celle 

accessible avec du silicium. C’est dans cette optique, et dans le cadre du projet NANOSENS 

(ANR-08-NANO-017), dont l’objectif est de développer un système d’imagerie NC-AFM 

basé sur des micro-cantilevers en SiC ayant des fréquences de résonances supérieures à 

100MHz, que ce travail de thèse a été développé afin d’explorer la faisabilité de la réalisation 

de micro-cantilevers hautes fréquences en 3C-SiC. Ce projet NANOSENS a été proposé en 

réunissant 6 partenaires : le CEMES, l’IM2NP, le LPN, le CRHEA, le GREMAN et  

NOVASIC. Nos travaux au sein du GREMAN sont consacrés à l’étude de la croissance CVD 

du 3C-SiC sur Si et le développement du prototype de cantilever AFM en SiC, en collaborant 

étroitement avec le CRHEA et le LPN.     

 Cependant, pour obtenir un tel cantilever, certains obstacles doivent être surmontés. 

En particulier, un cantilever de 100MHz nécessite une dimension sub-micronique. Cette 

contrainte s’impose notamment pour l’épaisseur du cantilever. Or, des épaisseurs réduites de 

3C-SiC imposent de travailler avec un matériau dont la densité de défaut est élevée. En effet, 

les films de 3C-SiC sur Si étant réalisés par CVD, le fort désaccord de paramètre de maille 

ainsi que l’écart important de coefficient de dilatation thermique entre les deux matériaux 

entrainent la création de défauts structuraux dès la nucléation des cristaux de 3C-SiC à 

l’interface SiC/Si, ainsi qu’un état de contrainte qui peut s’avérer incompatible avec la 

fabrication des micro-cantilevers. Le module d’Young du 3C-SiC, dans cette gamme 

d’épaisseur, pourrait être dégradé par rapport aux valeurs de référence dans la littérature, qui 

sont obtenues sur des films épais. Il convient donc de s’assurer que les micro-cantilevers 

réalisés possèdent des propriétés physiques suffisantes pour atteindre les hautes fréquences de 

résonances visées dans le projet. Nos travaux sont donc focalisés sur l’élaboration de films 

minces de 3C-SiC et la fabrication de prototypes de micro-cantilevers, puis sur l’étude des 
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propriétés physiques et mécaniques des structures élaborées. Ce travail nous a aussi mené à 

nous intéresser à une hétérostructure relativement peu étudiée, l’hétérostructure Si/3C-SiC/Si, 

grâce à laquelle on peut envisager l’intégration d’une pointe sur le cantilever en 3C-SiC et 

ainsi proposer une pointe AFM complète. 

 Dans le premier chapitre, nous présenterons les propriétés du 3C-SiC de façon 

détaillée. Nous présenterons d’abord le polytypisme du SiC ainsi que les propriétés générales 

(électriques et physiques). Puis nous présenterons les principales applications MEMS 

auxquelles le SiC peut être dédié en mettant l’accent sur les aspects résonateurs (capteur de 

force pour l’AFM). Puisque le but de notre projet est de fabriquer un cantilever pour l’AFM 

en mode non-contact, nous expliquerons l’avantage de ce mode spécifique d’AFM par rapport 

aux autres modes. Enfin, nous détaillerons les raisons pour lesquelles le projet NANOSENS a 

choisi le 3C-SiC en tant que matériau pour fabriquer le cantilever. 

 Le deuxième chapitre est dédié, dans un premier temps, à la présentation de notre 

procédé de micro-usinage des micro-cantilevers pour l’évaluation des propriétés mécaniques. 

Nous présenterons, ensuite, la conception du cantilever final visé dans le projet NANOSENS. 

Dans la dernière partie du chapitre, nous présenterons les outils de caractérisation physique 

pour les films de 3C-SiC et les outils de caractérisation mécanique des cantilevers.  

 Les résultats sur l’amélioration de la qualité cristalline des films de 3C-SiC par la 

croissance CVD seront exposés dans le chapitre 3. L’amélioration de la qualité cristalline 

obtenue porte sur la réduction d’un type de défauts spécifiques appelés Domaines d’Anti-

Phase (APD) et leurs barrières (APB). Ces travaux ont été obtenus au sein du CRHEA. Nous 

présenterons ensuite les résultats de nos études portant sur les propriétés mécaniques des films 

minces de 3C-SiC, notamment les valeurs de module d’Young, obtenues en fonction des 

caractéristiques physiques des films élaborés, et l’état de contrainte dans ces films. Enfin, 

l’influence des défauts structuraux sur le module d’Young sera discutée et un modèle 

analytique de relaxation des contraintes sera introduit pour expliquer les observations 

expérimentales. 

 Enfin, la présentation de la fabrication du premier prototype d’un cantilever d’AFM 

final en 3C-SiC avec une pointe Si monocristalline intégrée fera l’objet du chapitre 4. Comme 

ce cantilever a été fabriqué à partir d’une tricouche originale de Si/3C-SiC/Si, le début du 

chapitre sera dédié à la présentation du dépôt de Si sur la surface des films de 3C-SiC 
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épitaxiés sur les substrats Si. Nous présenterons ce travail en détaillant les différentes étapes 

de la croissance, de la nucléation des cristaux (îlots) de Si à l’épaississement du film continu 

de Si monocristallin. Nous montrerons les analyses structurales de cette hétérostructure 

Si/3C-SiC/Si et nous définirons les relations d’épitaxie complètes du système. La deuxième 

partie de ce chapitre présentera les détails du procédé de fabrication des pointes en Si, dont la 

réalisation résulte d’une étroite collaboration entre le GREMAN et le LPN, un des partenaires 

engagés dans le projet NANOSENS. Enfin, le prototype d’un cantilever AFM en 3C-SiC avec 

pointe, obtenu par l’intégration des pointes monocristallines de Si sur les cantilevers en 

3C-SiC, sera présenté.  

 Nous conclurons ce manuscrit en rappelant nos principaux résultats sur l’étude de la 

croissance CVD, les études des propriétés mécaniques, l’étude de tricouche Si/3C-SiC/Si et la 

fabrication du prototype de cantilever AFM en SiC. Nous proposerons enfin des applications 

potentielles d’un tel empilement.  
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Chapitre 1. Le SiC et les cantilevers pour AFM 

1 Le SiC 

 Il est parfois difficile de parler du SiC de façon générale tant ce matériau possède un 

polytypisme fort. En effet, il existe plus de 250 polytypes du SiC, dont les plus rencontrés 

sont les polytypes hexagonaux (4H- et 6H-SiC) et le polytype cubique (3C-SiC). Les cristaux 

de SiC ont d’excellentes propriétés physiques, notamment leur grande dureté qui est très 

proche de celle du diamant. Par ailleurs, le SiC est un matériau semi-conducteur à large bande 

interdite, ce qui le rend particulièrement intéressant pour la microélectronique de puissance, 

en particulier les polytypes hexagonaux, 4H et 6H [1] [2]. Malheureusement, le cout de 

fabrication des cristaux hexagonaux est très important du fait de la complexité d’élaboration 

du matériau qui nécessite des températures très élevées. De plus, les germes de polytypes 

hexagonaux de bonne qualité et de grande dimension sont peu disponibles. Le polytype 

cubique (3C-SiC) qui possède quasiment les même caractères physiques que ses homologues 

hexagonaux est le seul qui puisse croitre sur les substrats Si [3]. Ceci le rend économiquement 

plus intéressant. De plus, l’hétérostructure 3C-SiC/Si profite de la grande sélectivité entre le 

SiC et le Si, qui facilite les procédés de fabrication des microsystèmes électromécaniques 

(‘‘MEMS’’, Micro-Electro-Mechanical Systems, en anglais). Cependant, la qualité cristalline 

des films 3C-SiC n’est pas optimale à cause des défauts structuraux générés par la croissance. 

Par conséquent, des recherches sont en cours pour améliorer la qualité des couches de 3C-

SiC. Dans ce chapitre, allons d’abord présenter le polytypisme du SiC et les propriétés 

générales du matériau. Nous montrerons l’intérêt de ce matériau pour les structures MEMS. 

Nous expliquerons, par la suite, le choix du 3C-SiC comme capteur de forces pour l’AFM et 

les objectifs que l’on espère obtenir avec un tel dispositif. 

1.1 Polytypisme du SiC  

 La structure élémentaire du SiC est un tétraèdre au centre duquel se situe un atome de 

carbone (C) ou un atome de silicium (Si), qui est entouré par 4 atomes Si ou C respectivement  

(Fig 1.1-a). Dans ce tétraèdre, la distance de liaison de Si-C est de 1,89Å, alors que la 

longueur des liaisons des plus proches voisins Si-Si et C-C est de 3,08Å. Les cristaux SiC 

sont ainsi construits avec des tétraèdres qui se joignent aux 4 sommets comme représentés sur 
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la figure 1.1-a. Les tétraèdres se partagent un atome de Si (ou C) sur chaque sommet. Cette 

configuration conduit à un empilement de bicouches « Si-C ». Cet empilement de bicouches 

est une notion importante pour les cristaux de SiC car la surface d’un cristal SiC peut être 

‘‘terminée’’ i) face carbone  ou bien ii) face silicium (Fig 1.1-b). Ce caractère confère des 

propriétés différentes en fonction de la face [4]. 

 

Figure 1.1: schématisation de la structure cristalline du SiC avec (a) tétraèdre SiC avec 

longueur de liaison Si-C = 1,89Å, Si-Si et C-C = 3,08Å et (b) empilement de bicouches Si-C 

dans un cristal cubique (3C) avec surface terminée C (C face) et surface terminée Si (Si face). 

  

 L’empilement de la bicouche Si-C se fait suivant certaines règles. Dans le cas le plus 

simple, l’empilement du polytype cubique, (Fig 1.2), on définit les tétraèdres SiC dans chaque 

bicouche comme des cercles. On peut noter le plan basal comme le plan qui occupe le site 

« A ». Logiquement, les sites les plus stables sont les intervalles entre les cercles de la 

bicouche « A ». On a ainsi la position du plan qui occupe les sites de type « B ». On applique 

ainsi le même raisonnement pour la 3
ème

 bicouche dont les cercles occupent les sites du type 

« C ». 
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Figure 1.2 : représentation schématique de l’empilement d’un plan compact d’un polytype 

cubique chaque cercle correspond à une unité primitive (tétraèdre). Les cercles se relient avec 

la liaison Si-C. On définit le plan basal comme celui qui contient le premier site d’empilement 

« A », le plan suivant ne doit se poser que dans l’intervalle des cercles. 

  

 En plus de la règle d’empilement des bicouches Si-C, on doit introduire la notion de 

tétraèdre maclé/tourné pour pouvoir expliquer le grand nombre de polytypes [5]. Comme un 

tétraèdre a une symétrie 3, il est donc possible de trouver un tétraèdre tourné de 180° par 

rapport à l’axe d’empilement (Figure 1.3-a). On note les bicouches construites par les 

tétraèdres maclés A’, B’, C’. Basé sur la règle de l’empilement des bicouches, il existe 4 

possibilités pour que les tétraèdres originaux et ceux qui sont tournés se superposent              

(Fig 1.3-b) [6]. On note les bicouches formées par les tétraèdres originaux de type A, B, C. 

Alors que les bicouches formées par les tétraèdres tournés occupent les sites A’, B’, C’. La 

règle d’empilement entre les deux bicouches de même type (originale sur originale/tourné sur 

tourné) est : AB, BC, CA pour les bicouches originales et A’C’, B’A’ ou C’B’ pour les 

bicouches tournées (Fig 1.3-b). En ce qui concerne la règle d’empilement entre deux 

bicouches de différents types, la règle d’empilement d’un tétraèdre tourné sur un tétraèdre 

original est : A sur C’, B sur A’ ou C sur B’ (Fig 1.3-b). Lorsqu’un tétraèdre original (A, B, 

C) se superpose sur un tétraèdre tourné (A’, B’, C’), la règle est : A’B, B’C ou C’A                

(Fig 1.3-b). 
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Figure 1.3 : (a) la présence de 2 types de tétraèdres dans un réseau de SiC tétraèdre origine 

(O) et maclé (M) (vue perpendiculaire à l’axe c) et (b) représentation des 4 types 

d’empilements possibles entre les tétraèdres originaux (O) : A, B, C, et les tétraèdres 

tournés (M): A’, B’, C’. i) l’empilement d’un tétraèdre original sur un tétraèdre original (AB, 

BC ou CA) ; ii) l’empilement  d’un tétraèdre tourné (maclé) sur un tétraèdre original (AC’, 

BA’ ou CB’) ; iii) l’empilement d’un tétraèdre original sur un tétraèdre maclé (A’B, B’C ou 

C’A) iv) l’empilement entre les tétraèdres maclés : (A’C’, B’A’ ou C’B’) [6]. 

  

 La combinaison entre la règle d’empilement des bicouches et la règle de l’empilement 

entre des tétraèdres/bicouches originaux et les tétraèdres/bicouches tournés explique le grand 

nombre de polytypes du cristal SiC. De nos jours, on peut trouver plus de 250 polytypes selon 

certaines sources [5]. Le grand nombre de polytypes nécessite un système efficace de 

dénomination afin de représenter les caractéristiques essentielles de chaque polytype de façon 

simple et significative. En 1947, L.S. Ramsdell a proposé son système de dénomination des 

polytypes. La notation de Ramsdell est, jusqu’à aujourd’hui, la notation la plus utilisée par les 

chercheurs. Il s’agit de mettre un chiffre correspondant au nombre de bicouches (nombre de 

A, B, C et/ou A’, B’, C’) dans un maille du polytype et rajouter un caractère qui défini la 

famille cristallographique, par exemple, « H » pour les polytypes hexagonaux,  « C » pour le 

polytype cubique et « R » pour les polytypes rhomboédriques. Basé sur la notation de 

Ramsdell, les polytypes de SiC sont classés en 3 familles principales. A noter que l’on 



27 

 

rencontre souvent le nom « β-SiC » pour le 3C-SiC et « α-SiC » pour tous les autres 

polytypes.  

 La figure 1.4 présente la différence d’empilement de bicouches Si-C pour le polytype 

cubique et les polytypes hexagonaux les plus rencontrés (4H, 6H). Il faut noter que, le 

polytype cubique (3C-SiC) n’a pas de tétraèdre maclé/tourné. Son empilement de bicouches 

se fait donc de la façon la plus simple : ……ABCABC……. En d’autres termes, il n’y a pas 

de rotation de maille dans un cristal cubique de SiC. Pour les polytypes hexagonaux, les 

tétraèdres maclés sont bien présents. Concernant le polytype 4H, on note la séquence 

d’empilement ……ABA’C’ABA’C’……, de même pour le 6H, 

……ABCB’A’C’ABCB’A’C’…….  

 

Figure 1.4 : représentation schématique de la séquence d’empilement des polytypes, de 

gauche à droite : polytype cubique (3C), polytype hexagonal de 4H et 6H. 

  

 Jagodzinski a proposé un autre système de notation des empilements [7]. Dans sa 

notation, si une bicouche se trouve entre deux bicouches de même type, celle-ci occupe un 

site cubique dénoté ‘k’. Au contraire, si cette bicouche Si-C se trouve entre deux bicouches de 

différents types (eg, une bicouche construite par les tétraèdres sans rotation au-dessous et une 

bicouche construite par les tétraèdres tournés), on dit qu’elle occupe un site hexagonal, dénoté 
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‘h’ [7]. Pour le polytype cubique 3C, toutes les bicouches sont dans les sites ‘k’. 

Contrairement au 3C-SiC, le polytype hexagonal le plus simple, 2H, les bicouches s’empilent 

avec un tétraèdre original et un autre tétraèdre tourné en alternance. Par conséquent, toutes les 

bicouches sont dans les sites ‘h’. Dans la notation de Jagodzinski, la structure 3C et la 

structure 2H sont donc notées respectivement comme (k)3 et (h)2 respectivement, où 3 et 2 

indiquent la périodicité. A partir de ces deux polytypes basiques (3C, 2H), les autres 

polytypes de plus grand ordre de symétrie (4H, 6H, 15R, …) peuvent être considérés comme 

les mélanges de la structure purement cubique et de la structure purement hexagonale.   

 La notation Ramsdell et la notation Jagodzinski sont les deux notations les plus 

adaptées à l’étude structurale du SiC. La combinaison de ces notations donne les informations 

structurales les plus précises. Les détails sur les caractères des principaux polytypes de SiC 

sont rassemblés dans le tableau 1.1.  

Tableau 1.1 : résumé des différentes notations utilisées pour décrire les polytypes de SiC [8]. 

Différentes notations de polytypes SiC 

Notation 

Ramsdell 
3C 2H 4H 6H 

Notation 

Jagodzinski 
(k)3 (h)2 (kh)2 (kkh)2 

Structure 
Zinc-Blende/ 

Diamant 
Wurzite 

Type β α α α 

Séquence 

d’empilement 
…ABC… ...AC'AC'… …ABA'C'... …ABCB'A'C'… 

Atomes par 

cellule 

élémentaire 

2 4 8 12 
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1.2 Propriétés générales du SiC 

 Pour évaluer les propriétés physiques du SiC, on les compare souvent au Si et au 

diamant comme le montre le tableau 1.2.  

Tableau 1.2 : Propriétés physiques des différents polytypes de SiC, du Si et du diamant [6]. 

Paramètres Unité Si 3C-SiC 4H-SiC 6H-SiC Diamant 

Largeur de 

bande interdite 

(Eg) 

(eV) 1,12 2,3 3 3,2 5,5 

Paramètre de 

maille (l’axe a) 
(Å) 5,43 4,36 3,08 3,08 3,57 

Paramètre de 

maille (l’axe c) 
(Å) 5,43 4,36 15,12 10,08 3,57 

Longueur du 

liaison Si-C 
(Å) 2,35 1,89 1,89 1,89 1,54 

Coefficient de 

dilatation 

thermique 

(10
-6

/K) 2,6 3 4,5 0,8 

Masse 

volumique 
(g/cm

3
) 2,3 3,2 3,2 3,2 3,5 

Conductivité 

thermique, 
(W/cm.K) 1,5 4,5 4,9 4,9 20 

Point de fusion 

(sublimation*) 

(°C) 1420 2830* 2830* 2830* 4000 

Dureté (Mohs) 7 9,5 9 9 10 
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 Le SiC possède une conductivité thermique 3 fois plus importante que le Si [9]. Ceci 

permet à un composant en SiC d’évacuer la chaleur beaucoup plus rapidement dans un circuit 

intégré et de maintenir ses propriétés élastiques jusqu’à 850°C. Rappelons que le Si présente 

une sérieuse défaillance mécanique à partir de 500°C. De ce fait, le SiC est beaucoup plus 

adapté pour fonctionner à haute température. 

  Le SiC possède une grande dureté (9,5 sur l’échelle Mohs), juste derrière le diamant 

(10), plus dur que les corindons (saphir, rubis), d’où son surnom de « carborundum ». La 

grande dureté du SiC lui donne l’avantage par rapport au Si pour des applications haute 

pression. Cependant, dans le domaine de la microélectronique, la grande dureté du matériau 

exige un savoir-faire spécial pour le polissage de la surface. 

 Les liaisons covalentes qui constituent un cristal SiC le rendent inerte aux acides et 

aux bases. Il n’y a que certaines bases concentrées, portées à haute température (KOH, NaOH 

fusionnés, etc) qui peuvent l’attaquer [10]. La grande inertie chimique lui permet d’être un 

excellent candidat pour les composants qui travaillent dans des environnements sévères et 

corrosifs, comme les capteurs de gaz dans les moteurs à combustion [11] [12]. 

1.2.1 Dopage et propriétés électriques 

 Le SiC est un semi-conducteur binaire de la colonne IV de la classification périodique 

des éléments. Il est donc possible de le doper par des éléments des colonnes III et V. Les 

éléments dopants ont tendance à se substituer aux atomes qui ont un rayon atomique proche 

(tableau 1.3) afin de limiter la déformation du réseau cristallin [13]. Deux techniques de 

dopage sont possibles pour le SiC : le dopage in situ pendant la croissance [14] [15] [16] et le 

dopage localisé par implantation ionique [17] [18]. 

Tableau 1.3 : le rayon atomique des principaux éléments dopants pour le SiC. 

 

site Si site C 

 

original dopant-p dopant-n original dopant-n dopant-p 

Elément Si Al P C N B 

Rayon 

atomique (Å) 
1,17 1,26 1,1 0,77 0,74 0,82 
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 Les polytypes du SiC sont les candidats intéressants pour les composants 

électroniques. L’avantage principal du SiC par rapport au Si est, en premier lieu, la largeur de 

bande interdite. Le gap du SiC varie de 2,3eV pour le 3C-SiC à 3,33eV pour le 2H-SiC. Le 

4H-SiC, polytype hexagonal le plus utilisé, a une bande interdite de 3,20eV [19]. Toutes ces 

valeurs sont données à température ambiante. Une large bande interdite signifie une énergie 

importante pour les électrons puissent passer de la bande de valence à la bande de conduction. 

Par conséquent, les composants à base de SiC ont une meilleure tenue en température que les 

composants en Si [20].  

 Un autre paramètre très important du SiC est le champ critique (Ec). Il définit le 

maximum du champ électrique qu’un composant électronique peut supporter avant que l’effet 

d’avalanche ne se produise. Pour le SiC, le champ critique (Ec) est évaluée à 2,5MV/cm pour 

un dopage d’environ 10
16

cm
-3

, alors que le champ critique du Si est 0,2MV/cm (dans les 

mêmes conditions) [21]. Ceci signifie une meilleure tenue en tension pour un composant SiC 

que pour un composant Si à épaisseur égale de couche active. Le SiC est donc un meilleur 

candidat pour les composants électroniques de forte puissance par rapport au Si. 

 La mobilité des porteurs de charge électronique est aussi un point important à noter. 

Parmi les principaux polytypes, le 3C-SiC possède la plus grande mobilité des porteurs dans 

les directions perpendiculaires à l’axe C par rapport aux polytypes hexagonaux [20]. Avec la 

même densité de porteurs (10
15

-10
16

 cm
-3

), la mobilité des porteurs dans le 3C-SiC varie entre 

450cm
2
/V·s et 510cm

2
/V·s [22], alors que les polytypes hexagonaux possèdent généralement 

une mobilité des porteurs autour de 350cm
2
/V·s [23] [24]. Ceci signifie que le polytype           

3C-SiC est un candidat potentiel pour les composants de type MOSFET [25] [26] [27].  

1.2.2 Propriétés mécaniques du SiC  

1.2.2.1 Le module d’Young du SiC 

 Un des paramètres mécaniques essentiel est le module d’Young (ou le module 

d’élasticité) E. Le module d’Young est défini par la loi de Hooke généralisée:  

         Eq 1.1 

 Où ζ est la contrainte et ε la déformation. La loi de Hooke définit que la déformation 

du matériau est directement proportionnelle à la contrainte pour des déformations 

suffisamment petites [28]. 
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 Comme on le voit dans le tableau 1.2, la résistance mécanique (dureté) du SiC est 

largement supérieur à celui du Si, mais reste inférieur à celui du diamant. Cependant dans la 

littérature, la valeur du module mécanique (module d’Young) du SiC, ESiC varie fortement 

(entre 300 GPa [29] à près de 700 GPa [30]). Cette grande divergence de la valeur du module 

d’Young (E) est due à la différence de structure utilisée, de méthode de caractérisation, de 

dopage du film épitaxié [29] [30] [31] [32] [33] [34] [35] [36] [37] [38]. Parmi toutes les 

valeurs de ESiC référencées, la valeur utilisée souvent dans la littérature est de 450GPa. 

 Dans le cas du 3C-SiC, plusieurs paramètres font varier le module d’Young du SiC 

comme l’épaisseur du film 3C-SiC. De plus, l’introduction de la contrainte résiduelle dans le 

film épitaxié par le substrat Si et le processus de croissance jouent un rôle très important. 

Enfin, les microstructures de test mécanique fabriquées à partir de ses films minces contraints 

se déforment allant parfois jusqu’à la rupture. Une compréhension de l’état de contrainte est 

donc indispensable. 

 Enfin, il est important de préciser que la plupart des valeurs que l’on peut trouver dans 

la littérature sont obtenues sur des films de plusieurs microns d’épaisseur. Les informations 

concernant les films minces de 3C-SiC sont donc peu disponibles. Seuls deux groupes de 

recherche ont publié des résultats sur ce type de films minces [39] [40]. 

1.2.2.2 Contrainte résiduelle pour 3C-SiC  

 Dans une hétéro-structure, le film déposé et le substrat n’occupent pas le même 

volume, un désaccord structural est en général présent. Une déformation du film ou/et du 

substrat dans le plan est donc inévitable. C’est le cas du 3C-SiC/Si pour lequel le désaccord 

de maille entre le film et le substrat est bien connu. Comme montré dans le tableau 1.2, le 

paramètre de maille du film 3C-SiC (  ) est de 4,36Å [41] et celui du substrat Si (  ) est de 

5,43Å [42]. Pour un système film/substrat, le désaccord de maille est défini par l’équation 

1.2 :   

             Eq 1.2 

 On obtient ainsi un désaccord de maille entre le film 3C-SiC et le substrat Si -19,7%. 

Ceci signifie qu’au début de l’épitaxie, le film dont l’épaisseur est très inférieure à celle du 

substrat sera « étiré » par le dernier. Cependant, pour éviter la formation de ce grand 

désaccord de maille, le film 3C-SiC épitaxié forme une « super-maille » qui contient 5 mailles 
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élémentaires de 3C-SiC pour s’accorder à la « super-maille » du Si qui est composé de 4 

mailles élémentaires du Si [43] [44]. Avec cette accommodation, le nouveau désaccord des 

« super-mailles » entre le film et le substrat est de 0,5% (avec asup-SiC égale à 21,8Å et asup-Si 

égale à 21,7Å). On a ainsi un film de 3C-SiC en légère compression. On note cette contrainte 

générée par le désaccord de maille la contrainte intrinsèque (ζint).  

 En plus de la contrainte intrinsèque, une autre source de contrainte de nature 

thermique est présente. Elle est due à la différence de coefficient de dilatation thermique entre 

le film et le substrat. Le coefficient de dilatation thermique décrit la capacité de déformation 

du matériau en fonction de la température. Dans le cas de l’hétéro-structure 3C-SiC/Si, la 

croissance du film de 3C-SiC est réalisée à haute température (>1300°C) [3]. A cette 

température, le coefficient de dilatation thermique du 3C-SiC est de 5,65·10
-6

/K [41] et celui 

du Si est de 4,61·10
-6

/K [42]. On a ainsi une différence de dilatation thermique entre le film et 

le substrat d’environ 20% à 1300°C. 

 

Figure 1.5 : schéma de la création de la contrainte thermo-élastique (ζthm) dans 

l’hétérostructure 3C-SiC/Si (à noter que la déformation du substrat est considérée comme 

purement élastique). 

  

 A la fin d’une croissance épitaxiale, l’hétéro-structure se refroidit. Durant le 

refroidissement, le film et le substrat ont tendance à se rétracter. La rétraction du film de SiC 

est plus importante que celle du substrat Si. Cependant, le film est épitaxié sur le substrat Si, il 

va donc emmagasiner une énergie qu’il ne peut pas dissiper. Pour maintenir l’équilibre du 

système, le substrat doit donc se déformer lui aussi. Nous avons donc une déformation 

concave du wafer SiC/Si avec le film en tension et le substrat en compression (Fig 1.5). Il est 

important de noter que la déformation du substrat Si est purement élastique puisqu’il est 

beaucoup plus épais que le film de 3C-SiC épitaxié. On peut donc considérer qu’un film de 

3C-SiC se trouve en tension du fait de la contrainte thermique.  
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 Par conséquent, la contrainte totale (ζtotale) est décrite qualitativement par la somme de 

la contrainte intrinsèque et de la contrainte thermique par l’équation 1.3: 

ζ        ζ    ζ    Eq 1.3 

 Comme évoqué précédemment, dans le cas de l’hétéro-structure 3C-SiC/Si, la 

contrainte intrinsèque est de nature compressive avec la création de « super-maille » du film 

et du substrat. Le signe de ζint est donc négatif. A l’inverse, le film sous la sollicitation 

thermique est en tension, le signe de ζthm est positif. Par conséquent, le signe de la somme de 

ces deux contributions de contrainte peut être positif ou négatif. En d’autres termes, le film de 

3C-SiC peut être contraint en compression ou en tension. L’effet de la contrainte totale sur un 

wafer 3C-SiC/Si peut être représenté par la figure 1.6. 

 

Figure 1.6 : représentation qualitative de l’effet de la contrainte totale (ζtotale) dans une 

structure film/substrat [45]. 

  

 Comme montré sur la figure 1.6, on peut constater qu’un wafer courbé de façon 

convexe (gauche) signifie que le film de 3C-SiC est sous tension. A l’inverse, une courbure 

concave (droite) de l’hétéro-structure signifie le film de 3C-SiC est en compression.  
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 En pratique, l’état de contrainte est préjudiciable. Tout d’abord, une forte courbure du 

wafer SiC/Si est problématique au niveau de la réalisation des composants (Fig 1.7-a). Par 

ailleurs, la contrainte résiduelle peut entrainer des microfissures (‘‘crack’’ en anglais) du film 

(Fig 1.7-b), la plaquette ne montrant plus alors de courbure particulière. Ainsi, pour les 

composants MEMS, les microstructures fabriquées à partir de films contraints peuvent être 

endommagées (Fig 1.7-c). Une compréhension de l’état de contrainte dans la couche de 

3C-SiC épitaxié est donc indispensable pour pouvoir la contrôler. 

 

Figure 1.7 : état de contrainte dans le système 3C-SiC/Si avec (a) l’importante courbure d’un 

wafer 3C-SiC/Si [46], (b) image en microscope optique des fissures (cracks) d’une couche 

SiC sous contrainte et (c) image au microscope optique d’une perte de microstructure à cause 

de cracks. 

 

 Bien que la déformation des structures soit préjudiciable à la réalisation de 

composants, elle facilite l’étude de l’état de contrainte. A partir de structures suspendues, 

beaucoup de chercheurs ont observé une courbure hors du plan [32] [47] [48] [49]. Comme 

montré sur la figure 1.8, le cantilever présente une forte courbure sur la partie libérée. La 

courbure du cantilever signifie que la contrainte résiduelle moyenne n’est pas isotrope dans la 

direction perpendiculaire du plan de film 3C-SiC. En d’autres termes, il existe un gradient 

vertical de la contrainte résiduelle (ζgradient) dans le film épitaxié.  
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Figure 1.8 : image MEB d’un cantilever en 3C-SiC (100) (tiré de la référence [49]). 

  

 Par conséquent, la contrainte totale (ζtotale) n’est pas homogène dans l’épaisseur du 

film de 3C-SiC. Elle peut être représentée au travers des deux contributions que sont la 

contrainte moyenne et le gradient de contrainte. La contrainte moyenne (ζmoyenne) est 

homogène dans le plan du film. Elle peut être calculée par l’approche de Stoney qui est basée 

sur l’analyse de la courbure du wafer [50] [51] [52] [53]. Cependant, l’approche de Stoney ne 

permet pas de determiner la contrainte hors-plan du film (ζgradient). 

 Pour révéler quantitativement la contrainte totale en prenant en compte le gradient de 

contrainte dans un film épitaxié, Fang et Wickert ont proposé un modèle analytique basé sur 

la déflection hors-plan d’un cantilever [47]. L’essentiel de cette approche réside dans 

l’interprétation de la courbure du cantilever et la pente sur le point d’ancrage du cantilever. Le 

principe de cette approche est schématisé sur la figure 1.9. 

 

Figure 1.9 : état de déflection d’un cantilever avec (a) superposition de la contrainte moyenne 

et du gradient de contrainte dans un système film/substrat, (b) relaxation de la contrainte 
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élastique après la libération du cantilever, (c) courbure constante du cantilever sous l’effet du 

gradient de contrainte et (d) angle de la pente au point d’ancrage sous l’effet de la contrainte 

moyenne et du gradient de contrainte [47]. 

 

 A l’état initial (non-libéré), on constate que la contrainte totale (ζtotale) dans le film 

épitaxié sur un substrat est égale à la somme des deux composantes: la contrainte moyenne 

planaire (ζmoyenne) et le gradient de contrainte (ζgradient) (voir figure 1.9-a). Comme présenté 

sur la figure 1.9-b, la disparition de l’interface SiC/Si après libération du cantilever entraine la 

relaxation de la contrainte moyenne (ζmoyenne). Cette relaxation se manifeste d’abord par un 

changement de la longueur du cantilever dans le plan du film [54] [55]. Ensuite, on observe 

une courbure du cantilever après libération, avec une courbure constante (Fig 1.9-c). Or, s’il 

existait uniquement une contrainte moyenne planaire (ζmoyenne) homogène dans l’épaisseur du 

film, le cantilever ne devrait pas se courber. La courbure du cantilever ne peut donc être 

provoquée que par le gradient de contrainte (ζgradient). En ce qui concerne la condition au point 

d’ancrage du cantilever (Fig 1.9-d), la relaxation de la contrainte moyenne au point d’ancrage 

entraine une pente d’un angle θ0. L’existence de l’interface au point d’ancrage du cantilever 

empêche le changement volumique du cantilever alors que, dans le même temps, la partie 

supérieure du film au point d’ancrage peut suivre la tendance de changement volumique du 

cantilever. 

 Ainsi, on considère classiquement 4 possibilités pour un cantilever encastré-libre de se 

déformer suivant la nature de la contrainte moyenne et le gradient de contrainte (Fig 1.10). En 

général, la déflection du cantilever est de type parabolique lorsque le rayon de courbure (K) 

est supérieur à la longueur du cantilever. Fang et Wickert ont proposé un modèle simple 

permettant de mettre en évidence la contrainte totale dans le film de 3C-SiC épitaxié sur Si. 

Ce modèle a été adapté à l’étude du 3C-SiC et les détails de l’adaptation du modèle de Fang et 

Wickert seront montrés dans le 3
ème

 chapitre. 
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Figure 1.10 : schématisation des 4 configurations de déflection d’un cantilever à partir de la 

décomposition de la contrainte totale avec (a) ζmoyenne <0, ζgradient <0, (b) ζmoyenne <0, ζgradient 

>0, (c) ζmoyenne >0, ζgradient <0 et (d) ζmoyenne >0, ζgradient >0 [47]. 

 

1.2.3 Autres propriétés du SiC 

 Contrairement au GaN et au GaAs, tous les polytypes de SiC présentent une transition 

indirecte entre la bande de conduction et la bande de valence, induisant de moins bonnes 

performances optiques. Les premières photodiodes bleues réalisées en 6H-SiC sont donc en 

voie de disparaitre au profit de diodes en GaN [56]. 

 Le SiC est aussi un matériau biocompatible et stérilisable, qui fait partie des matériaux 

les plus utilisés dans le domaine de la biologie [57]. Il a été montré que le SiC est moins 

fibrinogène que le Si en contact avec le flux sanguin. Ceci signifie qu’un équipement médical 

revêtu de SiC adsorbe moins de protéines sanguines que le Si. Par conséquent, il y aura moins 

de coagulation dans la circulation sanguine [58] [59]. Cette propriété est très intéressante, 

notamment pour des applications biologiques utilisant des micro-systèmes en SiC.  

1.3 Applications MEMS du SiC   

 Le SiC est un candidat idéal pour les microsystèmes électromécaniques (MEMS). Bien 

que plusieurs polytypes SiC aient été utilisés pour fabriquer des MEMS, seul le polytype 

cubique (3C-SiC) est réellement adapté au micro-usinage. Il est le seul polytype qui peut 

croitre sur des substrats Si, ce qui facilite énormément la fabrication des MEMS.  
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 Comme évoqué précédemment, les structures MEMS en SiC sont tout d’abord 

utilisées pour étudier les propriétés mécaniques du matériau. Elles servent donc comme les 

capteurs de force ou de pression. Parmi les différentes structures, les membranes [33] [34] 

[35] [60] [61] [62] et les cantilevers sont les structures les plus utilisées. Les membranes en 

SiC sont souvent utilisées du fait des propriétés de stabilité thermique du SiC [49] [62] [63]. 

Des capteurs de pression piézorésistifs ont été également fabriqués en poly-SiC et en 3C-SiC 

[64]. Les performances de ces capteurs de pression semblent stable jusqu’à 400°C.  

 Les structures plus complexes, comme les accéléromètres, sont aussi fabriqués à partir 

de SiC. Ces accéléromètres sont particulièrement intéressants dans des environnements haute 

température et corrosifs, notamment les moteurs à combustion pour des applications 

aérospatiales et militaires [65] [66] [67] [68]. Certaines études ont montré une possibilité de 

fabrication des accéléromètres compatible avec les composants CMOS (‘‘Complementary 

Metal–Oxide–Semiconductor’’ en anglais) [69] [70]. Des capteurs d’humidité à base de 

MEMS en SiC poreux ont été aussi réalisé et étudiés [71]. 

 Avec son important module d’Young (E), les résonateurs, (Fig 1.11), à base de 

cantilevers en SiC sont des candidats intéressants pour un fonctionnement à haute fréquence 

[72] [73] [74]. Enfin, des résonateurs de haute, sensibilité ont été fabriqués pour travailler à 

haute température [60]. Dépendant de la dimension du cantilever, la fréquence de résonance 

de ces résonateurs en SiC peut atteindre une centaine de MHz [75] [76]. 

 

Figure 1.11: représentation des structures élaborées à partir du 3C-SiC/Si avec (a) des 

résonateurs verticaux [77] et (b) un résonateur latéral positionné entre deux électrodes [62]. 
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 Les MEMS SiC trouvent également leur utilité dans le domaine de l’optique et de la 

biologie. Les membranes en 3C-SiC sont récemment utilisées comme une structure 

opto-mécanique, communément connu sous le nom de ‘‘superlens’’, en anglais. Cette 

découverte permettrait de pouvoir pousser la technologie SNFM (‘‘Scanning Near Field 

Microscopy’’, en anglais) en proposant une distance de mesure relativement plus grande entre 

la lentille et la surface mesurée [78]. Les membranes en SiC amorphes sont utilisées dans une 

étude sur la culture cellulaire [79]. 

 Enfin, les MEMS revêtus de SiC sont aussi souvent utilisés pour augmenter la 

performance et la durée de vie des MEMS en Si [80] [81]. Il faut noter que pour recouvrir un 

MEMS en Si par du SiC, seul le polytype cubique (3C-SiC) peut satisfaire le processus car il 

est le seul polytype qui peut croître sur le Si. 

2 Cantilevers pour l’AFM 

 La technique de la Microscopie à Force Atomique (AFM, ‘‘Atomic Force 

Microscopy’’, en anglais) a été développée à la fin des années 80 par le physicien suisse prix 

Nobel G. Binnig [82]. L’AFM s’est ensuite développée avec une grande vitesse. Il est, 

aujourd’hui, l’équipement de caractérisation de surface le plus utilisé dans les laboratoires de 

recherche comme dans l’industrie. Né à partir du principe de la Microscopie à effet Tunnel 

(STM, Scanning Tunneling Microscopy, en anglais) [83], l’AFM est une technique de mesure 

de surface en champ proche. Durant une mesure par AFM, un détecteur balaie la surface de 

l’échantillon à mesurer. Pendant le balayage, le détecteur interagit avec la surface de 

l’échantillon par les forces en champs proches. L’AFM se révèle bien plus polyvalent en 

termes de type de surface mesurable, allant des matériaux isolants aux matériaux 

supraconducteurs, alors que le STM est limité à pouvoir mesurer les surfaces des matériaux 

conducteurs et une petite fraction des semi-conducteurs. Au niveau de l’environnement de 

travail, l’AFM peut effectuer des mesures dans l’ultra-vide aussi bien que dans les liquides, à 

condition que l’on ait bien choisi le détecteur (micro-cantilever) et que l’on maîtrise 

l’environnement. 
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2.1 Présentation de la Microscopie à Force Atomique (AFM) 

2.1.1 Structure générale 

 La structure classique d’un système AFM est présentée à la figure 1.12. Le système est 

composé d’un émetteur laser, d’un détecteur qui est composé d’un micro-cantilever avec une 

pointe à son extrémité, d’un récepteur de laser (photodiode), d’un support piézoélectrique qui 

peut se déplacer dans 3 directions (x, y, z), d’une boucle d’asservissement et d’un système 

d’imagerie. Dans un système classique, le faisceau laser est envoyé au bout du cantilever qui 

le réfléchi. Le faisceau réfléchi est ensuite réceptionné par une photodiode qui sert à 

transformer l’information optique en signaux électriques. Ces signaux électriques seront 

ensuite traités par la partie électronique pour assurer les déplacements verticaux (Δz) du 

support piézo-électrique (le travail d’asservissement). Ces déplacements verticaux seront 

enregistrés avec les déplacements horizontaux (Δx, Δy) du support pendant le balayage de la 

surface d’échantillon pour former l’image topographique. Dans le même temps, les signaux 

électriques seront aussi enregistrés pour former l’image de la surface. 

  

 

Figure 1.12 : représentation schématique d’un système AFM classique. 

 

 Dans le cadre d’un fonctionnement classique, le paramètre physique que l’on mesure 

avec l’AFM est la force (Fps) qui existe entre la pointe et la surface à analyser. Les différents 

modes de fonctionnement de l’AFM sont étroitement liés à cette force comme on va 

l’expliquer plus en détails dans les paragraphes suivants. 
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2.1.2 Mode de travail de l’AFM 

 On peut classer les modes de fonctionnement de l’AFM en deux groupes principaux: 

le mode contact, que l’on peut aussi qualifier de statique et le mode dynamique, qui peut être 

lui-même être divisé en deux parties i) le mode contact intermittent ou ‘‘Tapping’’ ii) le mode 

non contact (NC-AFM). Cette classification est basée sur le mouvement du capteur (micro-

cantilever). La figure 1.13 présente le profil caractéristique de la force pointe-surface pour les 

différents modes de fonctionnement de l’AFM. Pour le mode contact, la force pointe-surface 

est purement répulsive et diminue avec l’augmentation de la distance entre la pointe et la 

surface. Pour le mode NC-AFM, il n’y a pas de contact mécanique entre la pointe et la 

surface. La force est attractive entre la pointe et la surface d’échantillon et contribue à la 

mesure de surface. Enfin, pour le mode contact intermittent, la pointe entre en contact pendant 

une fraction sa période d’oscillation. Ainsi, les forces répulsives et attractives vont toutes 

contribuer à la mesure de surface.  

 

Figure 1.13 : profil de force pointe-surface pour les différents modes de l’AFM 

2.1.2.1 Mode statique 

 Le mode statique contact est basé sur la mesure de la déflection statique du cantilever. 

L’image topographique est enregistrée en balayant la pointe (montée sur le cantilever) sur la 

surface à mesurer avec une déflection du cantilever constante. Pendant un balayage de la 

surface, la distance pointe-surface est contrôlée par la boucle d’asservissement afin de garder 

une interaction pointe-surface constante, en d’autres termes, une force pointe-surface (Fps) 

constante. Par conséquent, l’image topographique dans le mode statique contact est une carte 

de type Z(x,y, Fps=constante).  
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 Le bilan d’une mesure en mode statique est défini par l’équation 1.4, où   est la 

déflection du micro-cantilever et   la raideur du cantilever. 

       ⁄  Eq 1.4 

  L’interprétation physique de cette équation peut nous donner la condition critique 

d’une mesure AFM en mode statique. Logiquement, le micro-cantilever doit se déformer bien 

avant que la pointe et/ou la surface de l’échantillon se déforme par la force d’appui ou la force 

pointe-surface. Cela exige une raideur du cantilever inférieure au coefficient de force 

interatomique    de la surface mesurée. En général,    est compris entre 10N/m et 100N/m. 

Par conséquent, on trouve souvent une valeur de   d’un micro-cantilever qui travaille en 

mode statique dans l’intervalle de 0,01 à 5 N/m [84].  

 Il a été montré que l’AFM statique contact peut conduire à une résolution atomique 

pour les matériaux à liaison ionique [85] [86] [87]. La résolution atomique peut être atteinte 

sous certaines conditions restreintes comme l’environnement de basse température qui peut 

diminuer le bruit vertical [85]. En mode contact, c’est la force de contact répulsive qui peut 

fournir la meilleure résolution. L’intervention des forces attractives comme les forces 

électromagnétiques et les forces de Van der Waals ne sont pas favorable pour avoir une 

résolution atomique. Puisque la raideur du micro-cantilever est faible, les forces attractives 

peuvent donc provoquer un effet « saut-au-contact » (‘‘jump-to-contact’’, en anglais) qui 

diminue la résolution et, dans certains cas, abime la pointe. Ces forces ne sont donc pas 

favorables pour le mode contact. Pour surmonter ce problème et améliorer la résolution, le 

mode dynamique est né. 

2.1.2.2 Mode dynamique 

 Le mode dynamique a initialement été proposé pour travailler en mode non-contact. Il 

se caractérise par un déplacement périodique du micro-cantilever durant le balayage de la 

surface de l’échantillon. Le micro-cantilever est excité par un signal sinusoïdal et se met à 

osciller périodiquement avec une amplitude A. Le cantilever peut être excité à une fréquence 

(f) égale à sa fréquence de résonance propre (fres) [88]. 

 On peut classifier les modes dynamiques en deux groupes suivant le paramètre 

physique du travail d’asservissement: le mode Modulation d’Amplitude (« AM-AFM », 
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‘‘Amplitude Modulation’’, en anglais) et le mode Modulation de Fréquence (« FM-AFM », 

‘‘Frequency Modulation’’, en anglais).  

 Comme pour le mode contact, pour qu’un système AFM en mode dynamique 

fonctionne correctement, il y a la condition de stabilité à respecter, en d’autres termes, on doit 

éviter le phénomène de saut-au-contact (jump-to-contact) pour que l’on puisse faire approcher 

le cantilever vers la surface d’échantillon.  

  AM-AFM 

 Le mode AM-AFM est plus communément connu comme le mode « tapping » ou le 

mode contact intermittent [89]. Dans ce mode de mesure, le cantilever est excité par un signal 

sinusoïdal à une fréquence proche de sa fréquence de résonance naturelle avec une amplitude 

de consigne (A) fixée. Le cantilever oscillant interagit avec la surface mesurée pendant une 

fraction de la période d’oscillation. La force pointe-surface (Fps) modifie alors l’état 

oscillatoire du cantilever à travers un changement de l’amplitude d’oscillation (ΔA). Une fois 

que ce changement d’amplitude est détecté par la photodiode, la boucle d’asservissement va 

ensuite replacer l’échantillon verticalement de façon à maintenir la consigne d’amplitude 

d’oscillation du cantilever. Ces déplacements en Z seront ensuite enregistrés pour former 

l’image de la topographie. Le mode AM-AFM peut conduire à une résolution atomique sous 

ultravide. A noter que la première image d’une surface d’un matériau semi-conducteur est 

celle du Si [89] [90].  

 Cependant, le temps de réponse du mode « tapping » est très long. Car il est 

proportionnel à la constante de temps de mesure         ⁄   qui est, lui-même, 

proportionnel au facteur de qualité du cantilever. Or, le facteur de qualité augmente 

généralement de 2 à 3 ordres de grandeurs quand l’environnement de travail change de 

l’ambiante à l’ultravide. Pour éviter la lenteur de l’AFM sous vide, le mode non contact en 

modulation de fréquence (FM-AFM) a été inventé. 

  FM-AFM 

 En cherchant toujours à obtenir une résolution atomique, Albrecht et al. ont proposé le 

mode AFM dynamique en Modulation de Fréquence (FM-AFM) [91]. Dans ce mode, le 

travail d’asservissement se fait sur la fréquence d’oscillation du cantilever et on mesure 

directement le changement de cette fréquence (Δf) induit par l’interaction entre la pointe et la 
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surface. Ce changement de fréquence d’oscillation du cantilever se passe uniquement pendant 

un cycle d’oscillation, et donc on a le temps de mesure        ⁄   qui dépend uniquement 

de la durée d’une période d’oscillation du cantilever. Ainsi, l’augmentation du facteur Q 

n’influe pas le temps de réponse. Le compromis entre la résolution et le temps de mesure est 

donc éliminé. 

 Dans un système FM-AFM, le détecteur (micro-cantilever) est excité par un signal 

externe sinusoïdal fourni par le support piézo-électrique et se met à osciller, comme dans le 

cas d’un système AM-AFM, avec sa fréquence de résonance (f) lié au matériau choisi et à la 

forme géométrique. Il vibre à une amplitude fixée A. Le mode FM est plus communément 

connu comme Non-Contact (NC) AFM dans le sens propre, car il n’y a pas de contact 

mécanique entre la pointe et la surface dans ce mode AFM.  

    Pour ce mode, la consigne que l’on définit avant de lancer une mesure est un écart de 

fréquence d’oscillation du cantilever (Δf) et une amplitude d’oscillation constante (A). Il y a 

donc deux boucles d’asservissement, une qui sert à maintenir Δf constant et l’autre pour 

maintenir A constant durant les mesures. Pour le mode FM-AFM, ce sont les déplacements en 

Z permettant de respecter la consigne de fréquence (Δf) qui seront enregistrés pour former 

l’image topographique. En d’autres termes, une image de topographie obtenue par le mode 

FM est une carte Z (x,y, Δf=constant) , alors pour le mode AM, l’image topographique est 

une carte Z (x,y, A= constant). 

 

Figure 1.14 : première image avec résolution atomique obtenue par NC-AFM d’une 

reconstruction de  surface Si(111) [92]. 
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 Avec sa capacité à conduire à une véritable résolution atomique, l’AFM non contact a 

attiré les chercheurs. Il a été prouvé théoriquement [93] et expérimentalement [94] que même 

les surfaces avec une grande réactivité peuvent être imagées avec une vraie résolution 

atomique. Avec le mode FM, Giessibl et al. ont réussi à obtenir la première image avec une 

résolution atomique (Fig 1.14). De plus, le FM-AFM/NC-AFM est la seule technique qui 

permette une vraie résolution atomique sur les surfaces des matériaux isolants [84] [95] [96].  

 La puissance du NC-AFM se caractérise par le fait qu’il n’y ait pas de contact 

mécanique entre la pointe et la surface de l’échantillon, ceci signifie que l’on peut l’utiliser 

pour imager pratiquement tous types de surfaces y compris les surfaces les plus fragiles. De 

plus, la sensibilité et la rapidité de la modulation de fréquence permettent d’obtenir une 

résolution atomique sous vide avec une vitesse de mesure raisonnable [84] [97] [98].  

2.2 Haute sensibilité du mode NC-AFM : choix du cantilevers 3C-SiC 

 Bien que l’AFM en mode non-contact soit probablement la configuration la plus 

puissante parmi tous les modes de mesures, ses performances sont toujours limitées car les 

mesures sans contact demandent une sensibilité optimale du capteur de force et une 

désoxydation de surface pour certains matériaux. Le projet NANOSENS vise à contribuer au 

développement du système non-contact. Il rassemble 6 partenaires spécialisés dans différents 

domaines de recherche scientifiques [98] dont le principal objectif est de développer un 

système NC-AFM sous vide ultrasensible.    

2.2.1 Solutions envisagées pour la microscopie ultrasensible 

 La sensibilité d’un système AFM dynamique est définie par la force minimale 

détectable du capteur de force pour un micro-cantilever rectangulaire (Fmin) [48] [88] [91] 

[99]. Cette force est définie par l’équation 1.5: 

      √
      

   
 √  Eq. 1.5  

 Où k est la constante de raideur du cantilever,      l’énergie thermique du résonateur 

avec    Constant de Boltzmann
 
et T la température de l’environnement de travail, f la 
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fréquence de résonance du cantilever et   le facteur de qualité et B la largeur de la bande 

passante [97]. Une grande sensibilité du capteur équivaut à une force minimale détectable. 

 Parmi tous les paramètres de l’équation 1.6,  , f,  , sont les trois principaux 

paramètres qui dépendent des propriétés intrinsèques du cantilever. L’amélioration des 

performances de NC-AFM repose en grande partie sur la maîtrise de ces paramètres.        

 En ce qui concerne la constante de raideur (k) du cantilever, les résultats antérieurs ont 

montré que la raideur k ne doit pas être la plus faible possible car les valeurs optimales de k et 

A ont été théoriquement calculées pour être autour de quelques centaines de N/m et dans la 

gamme de   [100]. Ces valeurs ont été empiriquement trouvées [101] . Comme indiqué sur le 

diagramme (Fig 1.15), l’amplitude optimale pour avoir le minimum du bruit vertical est 

autour de 1Å. Ainsi, un cantilever vibrant avec une amplitude de l’ordre de Å, doit avoir une 

constante de raideur k de quelques centaines N/m [84] [100]. Par ailleurs, une raideur 

relativement grande signifie une petite amplitude de vibration qui permet une mesure plus 

rapide [100]. Par conséquent, une grande valeur de k, soigneusement choisie, devrait 

permettre la réalisation d’un système NC-AFM ultra-sensible avec une vitesse de mesure 

raisonnable. 

 

Figure 1.15 : diagramme de bruit vertical en fonction de l’amplitude d’oscillation du 

cantilever [100]. 

  

 Intéressons nous maintenant aux paramètres f et Q. Si l’on considère l’équation 1.5, 

une force détectée est minimale si les valeurs f et Q peuvent être augmentées.  
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 Dans le cas d’un résonateur harmonique, la fréquence de résonance f du cantilever 

peut être simplifiée et donnée par l’équation 1.6 [84]: 

  
 

  
  √

 

  
 

Eq 1.6 

 Où    est la masse effective du cantilever. Si on conserve le paramètre k pour les 

raisons évoquées précédemment, une solution pour avoir une fréquence de résonance élevée 

est de diminuer la masse effective du cantilever. Ceci a déjà été prouvé par certains groupes 

de chercheurs [75] [76]. Dans le cadre du projet NANOSENS, la taille du cantilever est 

typiquement de 2,5×1,2×0,5µm
3
. Avec ces dimensions, on pourrait obtenir une fréquence de 

résonance dans la gamme de 100MHz [74]. 

 En revanche, la petite dimension, notamment la largeur du cantilever, rend les 

techniques de détection classique (faisceau laser [102], interférométrie [103]) impossible à 

utiliser. Une méthode alternative de détection de détection est proposée dans le projet 

NANOSENS [98]. Cette méthode est basée sur le principe de l’effet piézo-résistif induit par la 

déformation du cantilever. Cette méthode a été initialement proposée dans un système AFM 

statique (AFM Contact) [104]. Les informations sur les détails de cette conception d’auto-

détection seront présentées dans le 2
ème

 chapitre.     

 Le dernier paramètre modifiable est le facteur de qualité mécanique Q, qui est un 

paramètre intrinsèque du cantilever utilisé. Par nature, le facteur Q mécanique est un terme 

qui indique la perte d’énergie dans un système mécanique. Le facteur de qualité mécanique 

peut être défini par l’équation ci-dessous : 

Q= 2πW0 / ΔW Eq 1.7 

  Où W0 est l’énergie totale stockée et ΔW l’énergie totale dissipée par cycle de 

vibration [105]. Les pertes d’énergies dans un système oscillant sont dues principalement aux 

différents mécanismes d’amortissement du cantilever oscillant. Sous atmosphère ambiante, 

l’amortissement de l’air est la source principale de la perte d’énergie. Une fois que le 

cantilever est placé dans un environnement sous vide, le facteur de qualité augmente 

généralement de 2 à 3 ordres de grandeur [91]. Ceci confirme la nécessité de l’environnement 

de travail sous vide en vue d’obtenir une meilleure résolution. Les pertes d’énergie sont le 
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résultat des dissipations internes du cantilever. Ces dissipations internes sont dues 

principalement aux propriétés physiques du matériau utilisé pour fabriquer le cantilever. 

Qualitativement, on peut décrire l’inverse du facteur de qualité comme une somme de 

différentes composantes, (Eq 1.8) [105]:            

 

 

 
  

 

        
 

 

   
 

 

       
 

 

        
 

 

       
 

 

Eq. 1.8 

 Où          est la contribution de la dissipation par le point d’ancrage,     la 

contribution thermo-élastique,         la contribution de la partie volumique,          la 

contribution de la surface et le terme         comprend les autres types de dissipation comme 

la diffusion phonon-phonon [105] [106] [107]. Ainsi, la qualité du matériau influe 

logiquement sur la dissipation d’énergie du cantilever et donc sur le facteur de qualité.  

 Pour résumer, parmi toutes les solutions envisageables, une haute fréquence de 

résonance est la clé pour obtenir un système NC-AFM ultrasensible. Ainsi, une raideur (k) de 

l’ordre de quelques centaines N/m est aussi un point intéressant qui permet de diminuer le 

bruit parasite et de réaliser une mesure rapide. Un environnement sous vide permet 

d’augmenter considérablement le facteur de qualité qui est aussi un paramètre permettant une 

meilleure résolution. Enfin, pour contribuer au développement du système NC-AFM ultra-

sensible, le projet NANOSENS a proposé un prototype d’un cantilever sub-mironique en 

3C-SiC. Nous allons expliquer le choix du 3C-SiC pour fabriquer le capteur de forces du 

NC-AFM dans le reste du chapitre.                     

2.2.2 Choix du matériau 3C-SiC pour la fabrication du cantilever 

 Une haute fréquence de résonance du cantilever est la clé pour obtenir un système 

AFM ultrasensible. Dans le cas d’un cantilever classique (section rectangulaire), (Fig 1.16), la 

fréquence de résonance du cantilever peut être réécrite à partir de l’équation 1.6 en prenant en 

compte la géométrie, les propriétés physiques du matériau, etc… 
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Figure 1.16 : un cantilever encastré-libre, avec une section rectangulaire : L : longueur ; b : 

largeur ; h : épaisseur. 
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 Eq. 1.9 

  Avec fn la fréquence de résonance du résonateur, h l’épaisseur du résonateur, L la 

longueur du résonateur, E le module d’Young et   la masse volumique du cantilever. Le 

terme λn est une constante qui dépend du mode de vibration, qui est déterminée initialement 

par les conditions aux limites. Une représentation schématique des 4 premiers modes de 

vibration est reportée à la figure 1.17 afin de mieux les visualiser [108].   

 

Figure 1.17 : schéma des 4 premiers modes de résonances d’un micro-cantilever classique 

[109]. 

 

 Dans le cas d’un système AFM, le cantilever vibre en général sur son premier mode. 

L’équation 1.10 devient donc :  
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 Eq. 1.10 

 Comme évoqué précédemment, notre but est de fabriquer un cantilever qui vibre à une 

grande fréquence de résonance. D’après Eq 1.10, nous devons choisir un matériau qui possède 

un ratio   ⁄  le plus grand possible et en particulier plus grand que celui du Si afin de 

fabriquer le cantilever haute fréquence. Dans cette étude, nous avons choisi le matériau 

3C-SiC. En effet, le 3C-SiC a un module d’Young 3 fois plus grand que le Si et un ratio   ⁄  

environ deux fois plus élevé. Le premier démonstrateur de cantilever en 3C-SiC est reporté 

dans le travail de Li et al. qui a montré les caractéristiques des cantilevers aux dimensions 

submicroniques [76].  

 En outre, la raideur d’un cantilever rectangulaire peut être simplifiée par l’équation 

1.11 [84]: 

  
      

   
 Eq 1.11 

 La raideur est définie par le module d’Young et la géométrie du cantilever. Ainsi, le 

choix du 3C-SiC permet aussi d’avoir une raideur plus grande que celle du Si. Comme évoqué 

précédemment, une grande raideur permet d’appliquer une faible amplitude de vibration du 

cantilever et ainsi de diminuer le bruit vertical afin d’avoir une vitesse de mesure plus 

importante. 

 Pour résumer, le module d’Young du 3C-SiC est important pour obtenir 

un résonateur (cantilever) haute fréquence. De plus, un tel module d’Young entraine aussi une 

raideur plus adaptée que celle d’un cantilever classique en Si, limitant le bruit vertical, ce qui 

est avantageux pour la sensibilité de mesure. Accessoirement, une grande raideur est aussi 

favorable pour avoir une vitesse de mesure plus importante. Le 3C-SiC est donc un choix 

prometteur pour la fabrication du capteur de force pour NC-AFM ultrasensible. 

 Comme évoqué précédemment, les informations sur le module d’Young du 3C-SiC en 

film mince sont très peu disponibles dans la littérature. Pratiquement toutes les études 

mécaniques, théoriques ou expérimentales sont réalisées avec des films 3C-SiC épitaxié de 

quelques µm d’épaisseur. Le manque de données des propriétés mécaniques des films minces 

de 3C-SiC est du principalement à la difficulté de faire croitre un film 3C-SiC de bonne 
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qualité cristalline avec une épaisseur submicronique. L’image 1.18 présente une photographe 

en Microscopie Electronique en Transmission (TEM, ‘‘Transmission Electron Microscopy’’ 

en anglais) sur une section d’un wafer 3C-SiC/Si. 

 

Figure 1.18 : image TEM d’une section d’un wafer 3C-SiC/Si(100) l’axe de zone 

d’observation: (110) [68]. 

 On observe une omniprésence des défauts structuraux qui sont générés depuis 

l’interface entre le substrat Si et le film 3C-SiC épitaxié et qui se propagent dans le volume du 

film. La zone la plus défectueuse se trouve dans la partie la plus proche de l’interface dont 

l’épaisseur est proche de celle du cantilever proposé dans le projet NANOSENS (quelques 

centaines de nm). Il est donc possible qu’un cantilever micro-usiné à partir d’un film d’une 

telle épaisseur ne possède pas les mêmes propriétés mécaniques que les cantilevers fabriqués 

sur les films beaucoup plus épais. Par conséquent, une étude sur les propriétés mécaniques des 

films minces 3C-SiC épitaxiés est impérative pour réussir la fabrication du cantilever 

submicronique qui vibre à haute fréquence [98]. En outre, l’amélioration de la qualité 

cristalline du film 3C-SiC ne peut qu’avoir une influence positive sur le facteur de qualité. 

 

 

 

 



53 

 

3 Conclusion   

 Le SiC possède un grand polytypisme. Les polytypes de SiC les plus répandus sont les 

polytypes hexagonaux (4H-SiC, 6H-SiC) et le seul polytype cubique (3C-SiC). Parmi tous les 

polytypes de SiC, le polytype cubique 3C-SiC est le seul qui peut croitre sur des substrats Si. 

Ceci le rend économiquement plus intéressant par rapport aux polytypes hexagonaux. De 

plus, la grande sélectivité chimique entre le SiC et Si rend l’hétéro-structure 3C-SiC/Si 

intéressante pour le micro-usinage et donc les applications MEMS.  

 En tant matériau semi-conducteur à large bande interdite, le SiC possède des 

excellentes propriétés physiques, comme sa grande dureté mécanique, sa grande inertie 

chimique, sa conductivité thermique élevée, etc. Ces excellentes propriétés physiques rendent 

les composants et les MEMS en SiC adaptés aux environnements de travail sévère.  

 Parmi les différents domaines d’applications des MEMS, un résonateur en 3C-SiC 

possède la capacité de vibrer à ultra haute fréquence grâce son ratio (E/ρ)3C-SiC plus élevé par 

rapport au matériau classique, le Si. UN résonateur haute-fréquence est essentiel pour réaliser 

un système NC-AFM ultra-sensible. Ainsi, le projet NANOSENS a proposé de fabriquer un 

résonateur de haute fréquence en 3C-SiC avec des dimensions microniques (2,5×1×0,5 µm
3
). 

 Telle dimension du résonateur exige une épaisseur de film 3C-SiC inférieur au µm et 

un film de telle épaisseur possède un grand nombre de défauts structuraux qui pourraient 

dégrader le module d’Young du film. De plus, les informations concernant le module 

d’Young du film 3C-SiC d’une telle épaisseur est peu disponible. Une vérification du module 

d’Young est donc nécessaire. Enfin, la contrainte résiduelle dans le film 3C-SiC épitaxié sur 

Si doit aussi être évaluée afin d’avoir des performances optimales du résonateur. 
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Chapitre 2. Fabrication des cantilevers 3C-SiC et outils 

de caractérisation 

1 Introduction 

 Nous l’avons déjà mentionné, l’objectif du projet est de fabriquer un cantilever en 3C-

SiC aux dimensions submicroniques, fonctionnant à haute fréquence, pour des applications de 

type NC-AFM. Une étude des propriétés mécaniques des films minces de 3C-SiC est 

nécessaire afin de mieux comprendre l’état de contrainte dans ces films minces épitaxiés et 

obtenir des paramètres tels que le module d’Young du matériau. Nous mènerons ces études à 

l’aide de cantilevers de taille micrométrique. Dans un premier temps, nous allons donc 

expliquer le procédé de micro-usinage utilisé pour réaliser ces cantilevers. Les cantilevers de 

cette étude sont élaborés à partir de films minces de 3C-SiC hétéro-épitaxiés sur des substrats 

de Si. Les propriétés physiques et mécaniques de tels films sont peu référencées dans la 

littérature. Nous devons, en premier lieu, caractériser les propriétés physiques de ces films 

afin de contrôler leur qualité structurale et leur état de surface. Les outils de caractérisation 

physique des films minces de 3C-SiC seront donc également présentés dans ce chapitre. 

L’étude des propriétés mécaniques sera également effectuée à l’aide de l’analyse statique et 

dynamique des cantilevers réalisés. Nous expliquerons aussi le principe des outils de 

caractérisation des cantilevers dans ce chapitre. 

2 Fabrication et excitation d’un cantilever 

 Les couches de 3C-SiC sont hétéroépitaxiées sur des substrats silicium. Les 

croissances seront étudiées en détail au cours du prochain chapitre. Nous considèrerons ici 

que les films possèdent les propriétés recherchées. Notons, dès à présent, que la structure 

SiC/Si permet d’utiliser les techniques de micro-usinage conventionnelles du Si. Deux types 

de procédés de fabrication de MEMS sont souvent utilisés: i) micro-usinage en volume 

(‘‘bulk micromachining’’, en anglais) et ii) micro-usinage de surface (‘‘surface 

micromachining’’, en anglais). La sélectivité entre le film de 3C-SiC et le substrat rend 

l’hétérostructure parfaitement adaptée au micro-usinage de volume car on n’a pas besoin 

d’utiliser de couches sacrificielles pour libérer les cantilevers comme dans le cas des procédés 



55 

 

de surface [72]. Ce procédé est parfaitement adapté aux réalisations de cantilevers pour 

l’AFM (objectif du projet NANOSENS) et classique pour ce type d’objets. Nous présenterons 

donc en premier lieu les problématiques d’excitation et de détection qui se posent lors de 

montées en fréquence importantes. De plus, pour ces travaux de thèse, nous avons adapté les 

procédés de micro-usinage de volume pour réaliser les micro-cantilevers (structures de test 

mécanique). Un procédé d’attaque par la face avant utilisant une gravure plasma a été 

développé pour définir les cantilevers en 3C-SiC. Il est suivi d’une gravure du substrat Si de 

façon isotrope [110] permettant de libérer les structures. Les détails du procédé de fabrication 

des micro-cantilevers seront donc également présentés dans les paragraphes suivants. 

2.1 Excitation et de détection des structures NANOSENS  

 Dans les paragraphes suivants, nous allons reprendre et décrire la problématique 

rencontrée d’excitation des cantilevers à laquelle nous avons été confrontés dans le projet 

Nanosens. Puis, nous aborderons les phénomènes de détection avant de présenter la structure 

finale du cantilever Nanosens. 

2.1.1 Différentes méthodes d’excitation disponibles pour les structures Nanosens 

 Les structures crées nécessitent un système d’excitation pour les faire vibrer. Une 

source d’excitation est donc indispensable. Nous allons donc rappeler les 4 principaux modes 

d’excitation utilisés pour les résonateurs (cantilevers) : 

 Excitation électrostatique : la force excitatrice provient d’un champ 

électrostatique créé par une tension appliquée entre deux électrodes [111] 

[112]. Dans le cas d’un cantilever, les deux électrodes peuvent être le substrat 

massif de Si et un film métallique déposé sur la surface supérieure du 

cantilever [112]. Dans ce cas de figure, une tension continue Vdc est appliquée 

pour créer un champ électrique et une tension alternative Vac est appliquée 

pour générer l’oscillation du cantilever. 

 Excitation piézo-électrique : l’excitation est générée par l’effet piézo-électrique 

d’un transducteur piézo-électrique [113] [64]. Le mouvement du cantilever est 

généré par la déformation du transducteur piézo-électrique qui est connecté sur 

une source électrique alternative. 



56 

 

 Excitation magnétique : les forces excitatrices de nature magnétique sont 

générées par deux mécanismes principaux. Pour les structures de grande 

dimension, la force de Lorentz est générée par un aimant permanent attaché sur 

le résonateur qui est placé dans une bobine planaire dans laquelle on fait passer 

un courant alternatif [114]. Pour les structures de plus petites dimensions 

(micro ou submicronique), la force de Lorentz est générée par un courant 

alternatif passant dans l’actuateur (souvent une piste métallique déposée sur les 

résonateurs) qui est placé dans un champ magnétique statique [115].  

 Excitation électrothermique : la contrainte mécanique est générée par la 

différence de coefficient de dilatation thermique entre l’actuateur (électrode) et 

le résonateur (cantilever). Cette différence a pour origine l’effet Joule [116]. 

Cette contrainte peut également avoir pour origine le gradient thermique qui 

existe à travers l’épaisseur du cantilever [117]. En pratique, c’est souvent la 

combinaison de ces deux mécanismes qui excite les cantilevers [118].  

 L’excitation électrostatique nécessite deux sources d’excitation (Vdc et Vac). Cela 

implique une difficulté sur le montage du dispositif du système AFM. De plus, deux 

électrodes sont impératives pour réaliser une excitation électrostatique. Ceci entraine, dans 

certains cas, le dépôt d’un film mince pour former la deuxième électrode [112]. L’excitation 

piézo-électrique nécessite l’utilisation de matériaux piézo-électriques pour réaliser 

l’excitation, ce qui complique le procédé de fabrication [111]. Pour l’excitation 

électromagnétique, la nécessité du champ magnétique rend la réalisation du système 

d’excitation plus compliquée [115]. Le dernier mode, excitation électrothermique, semble le 

plus simple à réaliser. Pour exciter un micro-cantilever en 3C-SiC, une piste en matériau 

semi-conducteur ou métallique est déposée sur le cantilever pour faire passer un courant 

électrique qui va, par effet Joule, chauffer la piste et la déformer. Compte tenu des différences 

de coefficient de dilatation entre la piste et le cantilever, cette déformation va engendrer des 

contraintes qui vont conduire au déplacement du cantilever. Dans ce mode, même une faible 

tension peut générer un déplacement important, ce qui rend cette technique compatible avec 

l’application haute fréquence [110] [117]. Ce mode d’excitation est ainsi le meilleur choix 

pour le cantilever AFM visé dans le projet NANOSENS [76]. 
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2.1.2 Excitation électrothermique et détection piézo-résistive pour le micro-cantilever ultra-

haute fréquence. 

  Comme évoqué précédemment dans le chapitre 1, les modes de détection par des 

dispositifs périphériques (la détection optique ou interférométrique) ne sont plus adaptés aux 

systèmes NC-AFM compte tenu des petites dimensions du micro-cantilever. On a donc besoin 

de techniques de détection qui peuvent être intégrées avec les procédés de fabrication des 

cantilevers. Parmi toutes les méthodes de détection (détection capacitive [68] et détection 

piézo-résistive [29]) compatibles avec le cantilever proposé dans le projet NANOSENS, la 

détection par la voie piézo-résistive est plus adaptée au SiC [29]. En effet, la technique de 

détection par effet piézo-résistif du cantilever a déjà été utilisée pour un système AFM en 

mode contact. Dans le travail de Tortonese et al. [104], un cantilever en Si a été utilisé et la 

piste piézo-résistive a été fabriquée en dopant la partie près de la surface du cantilever. Le 

changement de résistance de la piste est généré par la contrainte longitudinale introduite par la 

déflection du cantilever. Depuis l’invention de cette méthode de détection piézo-résistive, 

cette technique a été exploitée dans plusieurs domaines d’applications y compris pour l’AFM 

en mode Non-Contact [119]. Cependant, la piézo-résistivité par dopage du semi-conducteur 

(Si) n’est pas adaptée aux cantilevers de petites dimensions (sub-micronique) car la résistance 

du film semi-conducteur devient assez importante quand la taille du cantilever est réduite 

(diminution du nombre de porteurs). Ceci induit un bruit de détection très important et ainsi 

une diminution de la sensibilité de détection [120] et ce phénomène est d’autant plus 

important que le cantilever vibre à haute fréquence. 

 Une nouvelle alternative a été proposée par le groupe de Roukes. Il s’agit de remplacer 

la piste piézo-résistive en matériau semi-conducteur par une résistance métallique [76] [121]. 

Cette méthode a permis de résoudre le problème de bruit de fond de la résistance à base de 

semi-conducteur. De plus, la résistance des pistes métalliques est contrôlable par l’épaisseur 

du film métallique déposé ce qui permet de s’adapter aux différents systèmes. Dans le cadre 

du projet NANOSENS, on a adopté cette technique de détection piézo-résistive par pistes 

métalliques. Le design d’un cantilever de haute fréquence avec des pistes d’excitation 

électrothermique et des pistes de détection piézo-résistive en or (Au) est représenté à la figure 

2.1. Dans le design du cantilever, l’épaisseur des pistes d’or est de 130nm. Le deuxième 

niveau d’or, d’une épaisseur de 650nm, sert à connecter les pistes sur le cantilever avec la 

base élargie. Les dimensions des pistes sont ajustables en fonction des dimensions du 

cantilever. 
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Figure 2.1 : design des pistes d’excitation thermique et des pistes de détection piézo-résistive sur le 

cantilever haute fréquence [122]. 

  

 Dans le cadre du projet NANOSENS, ces cantilevers avec les pistes d’excitation 

électrothermique et les pistes de détection piézo-résistive sont fabriqués par l’un des 

partenaires du projet, le Laboratoire de Photonique et Nanostructures (LPN-CNRS).  

2.2 Procédé complet de réalisation des cantilevers en salle blanche 

 Pour les études de cette thèse, tous les micro-cantilevers ont été fabriqués dans la salle 

blanche de la plateforme CERTeM (Centre d’Etude et de Recherche Technologique en 

Microélectronique). 

2.2.1 Procédé développé 

 Les cantilevers sont réalisés sur des plaquettes de 3C-SiC épitaxié sur des substrats Si 

de 50mm (2’) ou 100mm (4’) de diamètre. Les étapes principales sont schématisées dans la 

figure 2.2. 
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Figure 2.2 : procédé complet de réalisation d’un cantilever 3C-SiC à partir de l’hétérostructure 3C-

SiC/Si : (a) dépôt du masque Ni de 500nm, (b) dépôt du masque en résine, (c) photolithographie, (d) 

développement, (e) gravure du masque Ni par la solution ANPE à 45°C, (f) gravure du 3C-SiC par 

plasma (RIE-ICP), (g) gravure du Si par plasma (RIE-ICP) et (h) retrait du masque en Ni par la 

solution ANPE à 70°C. 

  

 Préalablement au dépôt de nickel, une étape de nettoyage est impérative pour enlever 

les impuretés à la surface du film 3C-SiC. On effectue d’abord un nettoyage des plaquettes 

par une solution de type Caro’s (H2O2, H2SO4, 1 : 1) pendant une dizaine de minutes pour 

éliminer les composés organiques et métalliques de la surface du 3C-SiC [123] [124]. 

L’élimination de la couche créée se fait  par une désoxydation à l’acide fluorhydrique (HF) 

dilué à 25% pendant une minute. On a ainsi une surface de 3C-SiC prête pour le dépôt du 

masque métallique. Une couche de nickel de 500nm d’épaisseur est ensuite déposée sur le 3C-

SiC. Le dépôt est réalisé dans un bâti de dépôt par pulvérisation cathodique (‘‘Sputtering’’, en 

anglais) (Fig 2.2-a). Ce film Ni va ensuite servir de masque de protection pour la gravure du 

3C-SiC. Un film de résine de 1,2µm d’épaisseur est ensuite déposé par la technique de 

«spin-coating» avant l’insolation (étape de photolithographie, Fig 2.2-b). La 

photolithographie se fait en mode ‘‘hard-contact’’ (contact physique entre la plaquette et le 

masque de la lithographie) avec un temps d’exposition de 7sec (Fig 2.2-c). Le masque de 

résine est ensuite gravé par une solution commerciale OPD (Fig 2.2-d). A l’issue de cette 

étape, on obtiendra les motifs des cantilevers définis sur le film de résine. Ensuite, le masque 

en Ni est gravé dans un mélange de type ANPE composé d’acide Acétique d’acide Nitrique, 
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d’acide Phosphorique et d’Eau porté à 45°C (Fig 2.2-e). Une fois que les cantilevers sont 

définis sur le masque en Ni, on enlève le masque de résine à l’acétone avant l’étape de 

gravure RIE (‘‘Reactive Ion Etching’’ en anglais). La gravure du 3C-SiC est réalisée dans un 

bâti de gravure RIE de type ICP [125] [126] (‘‘Inductively Coupled Plasma’’ en anglais) (Fig 

2.2-f). Lors de cette étape, la gravure du 3C-SiC est effectuée avec une puissance ICP de 

1400W et une puissance radio fréquence (RF) de 250W. Dans les conditions choisies, la 

puissance RF permet d’augmenter la partie physique de la gravure par un bombardement 

ionique plus important sur la couche à graver. Ceci a pour but de favoriser une gravure 

anisotrope du SiC. Une fois la gravure du SiC terminée, les conditions plasma sont modifiées 

afin de favoriser la libération des cantilevers. Pour cela, on élimine la partie RF du plasma. 

Ceci favorise l’aspect purement chimique de la gravure ce qui conduit à une gravure quasi-

isotrope du Si (Fig 2.2-g) sans s’attaquer au 3C-SiC. Le temps de gravure du Si est ajusté en 

fonction de la largeur des cantilevers. Dans ces conditions, une durée de 800s est nécessaire 

pour libérer un cantilever de 20µm de largeur. On obtient ainsi des cantilevers libérés avec le 

masque Ni. Le masque est ensuite retiré avec la solution ANPE chauffée à 70°C ou par une 

solution d’eau régale (Fig 2.2-h). 

2.2.2 Structures disponibles 

 En utilisant le procédé décrit précédemment, des cantilevers ont donc été réalisés. Un 

exemple de cantilevers libérés est présenté à la figure 2.3-a. Pour réaliser les études sur les 

propriétés mécaniques de films minces de 3C-SiC, différentes structures de cantilevers ont été 

réalisées (Fig 2.3-b). Il s’agit de 3 séries de cantilevers avec différentes largeurs (20µm, 

15µm, 10µm de gauche à droite). La longueur des cantilevers varie, elle, de 40µm à 200µm. 

Les détails sur les dimensions des 3 séries de cantilevers sont présentés dans le tableau 2.1. 

 

Figure 2.3 : image MEB de (a) un cantilever en 3C-SiC(100), (b) 3 séries de cantilevers en 

3C-SiC(111) de différentes largeurs 20µm, 15µm, 10µm (de gauche à droite). 



61 

 

Tableau 2.1 : dimensions des cantilevers pour l’étude des propriétés mécaniques du 3C-SiC. 

Largeur des cantilevers (µm) Longueur (µm) 

20 60-70-80-90-100-120-150-200 

15 50-60-70-80-90-100-120-150-200 

10 40-50-60-70-80-90-100-120-150-200 

 

3 Outils de caractérisation 

 Comme évoqué dans le chapitre 1 et dans les paragraphes précédents, pour pouvoir 

fabriquer un cantilever AFM de haute fréquence, nous avons besoin de films minces de 

3C-SiC dont les propriétés mécaniques doivent être maitrisées. Elles peuvent néanmoins être 

très différentes de celles des films 3C-SiC plus épais. Dans la littérature, les cantilevers en 

3C-SiC sont réalisés à partir de couches de plusieurs microns d’épaisseur. Compte tenu de 

l’évolution de la densité de défauts avec l’épaisseur de la couche de 3C-SiC, les propriétés 

mécaniques du matériau peuvent donc évoluer avec l’épaisseur. Ainsi, une étude sur les 

propriétés mécaniques des couches de 3C-SiC d’épaisseur submicronique est impérative. 

Rappelons que les films minces de 3C-SiC sont épitaxiés au sein du Centre de Recherche sur 

l’Hétéro-Epitaxie et ses Applications (CRHEA-CNRS) et les cantilevers sont ensuite 

fabriqués au sein du Groupe de Recherche en Matériaux Microélectronique Acoustique et 

Nanotechnologies (GREMAN). Pour nos études, deux groupes de caractérisation vont être 

menés : i) les caractérisations non destructives permettant de déterminer les propriétés 

intrinsèques des films minces épitaxiés ; ii) les caractérisations sur les cantilevers pour 

connaitre les propriétés mécaniques des films. Nous allons donc présenter les principales 

techniques de caractérisation utilisées. 
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3.1 Caractérisations physiques des films de 3C-SiC 

3.1.1 DRX 

 La technique de Diffraction des Rayons X (DRX) est une méthode de caractérisation 

des propriétés structurales polyvalente. On peut l’utiliser pour étudier les propriétés 

structurales des matériaux cristallins, polycristallins et aussi les matériaux amorphes. Avec la 

capacité de pénétrer les matériaux opaques, cette technique est très utilisée pour caractériser 

des systèmes « film mince/substrat ».  

 La figure 2.4 explique le principe du DRX. Quand un faisceau de rayons X de 

longueur d’onde λ (du même ordre de grandeur que dhkl) est envoyé vers l’échantillon avec un 

angle θ par rapport à la surface de l’échantillon, la plupart du faisceau traverse l’échantillon 

alors qu’une fraction du faisceau est diffractée par les plans cristallins. Quand la longueur 

d’onde λ est connue, la condition de diffraction est définie par la loi de Bragg (Eq 2.1) qui 

décrit la condition de diffraction en prenant en compte l’angle incident (θ) et la distance entre 

les plans {hkl} du cristal (dhkl). Plus précisément, l’écart de chemin optique entre deux 

faisceaux diffractés (2dhklsinθ) doit être de n fois la longueur d’onde des rayons X (λ) pour 

créer une interférence constructive. Quand la condition de diffraction est satisfaite, le 

détecteur judicieusement positionné recevra des faisceaux diffractés avec un angle θ par 

rapport à la surface. Le signal recueilli est alors enregistré pour former le spectre de 

diffraction. 

 

Figure 2.4 : principe de la diffraction des rayons X. 

  

 L’effet de diffraction est décrit par la loi de Bragg : 
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             Eq 2.1 

Où dhkl est la distance entre les plans cristallins du réseau réciproque dans un cristal (distance 

interréticulaire), θ est l’angle d’incidence, λ la longueur d’onde des rayons X et n un nombre 

entier.  

 Dans nos études, les différents systèmes DRX utilisés sont équipés du même système 

de rotation Bragg-Brentano. 

 

Figure 2.5 : schéma de principe d’une mesure DRX avec, θ  l’angle du faisceau X incident et 

l’angle de déflection; 2θ l’angle de détection et ω, Φ, Ψ les trois angles de rotation du support 

d’échantillon.  

 Ces diffractomètres sont munis d’une source de rayons X en cuivre (Cu) avec la 

longueur d’onde de la raie Kα à 1,54056Å. L’essentiel du système Bragg-Brentano est la 

combinaison des trois axes de rotation du support d’échantillon. Celui-ci est placé au centre 

des ces trois cercles de rotation. Il est ainsi capable de pivoter autour de trois axes qui donnent 

les angles de rotation en ω, Φ et Ψ. La source de rayons X et le détecteur peuvent eux aussi se 

déplacer sur un cercle périphérique. Ce système, composé de 3 angles de rotation, permet 

d’étudier tous les plans cristallins d’un cristal.   

 Avec la géométrie Bragg-Brentano, on peut réaliser deux types de mesures 

structurales : mesure symétrique et mesure oblique. Les mesures symétriques consistent à 

mesurer tous les plans cristallins parallèles à la surface de l’échantillon. Pour déterminer 

l’orientation d’un échantillon non connu, la mesure symétrique la plus utilisée est un balayage 

2θ-ω/2θ-θ (Fig 2.5). Pendant cette mesure, le support d’échantillon pivote selon l’angle ω, 

ceci entraine un angle d’incidence θ. En même temps, le détecteur pivote de telle sorte que 
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l’angle de rotation soit égal à 2ω (Fig 2.5). La gamme de rotation pour l’angle ω varie de 0° à 

90°. A l’issue de cette mesure, tous les plans cristallins parallèles à la surface de l’échantillon 

ainsi que les plans parallèles à la surface du substrat sont mesurés. On obtient ainsi un spectre 

de diffraction comme montré à la figure 2.6.  

Figure 2.6 : spectre d’un scan 2θ-ω (0~110°) d’un film 3C-SiC épitaxié sur substrat Si(100). 

  

 Avec la position angulaire de chaque pic de diffraction, on peut identifier les plans 

cristallins auxquels ils appartiennent avec les données de référence de chaque matériau. Dans 

le cas de l’hétérostructure 3C-SiC/Si, il s’agit de comparer le spectre de diffraction avec le 

diffractogramme de la poudre du 3C-SiC et celui du Si. Dans le cas de la figure 2.6, une seule 

famille de plans peut être révélée pour le film monocristallin. Il s’agit des plans du type 

SiC{100}. On voit bien qu’il n’y a que le plan Si{100} et les plans du film 3C-SiC orienté 

(100) présents sur le spectre de diffraction. Ceci signifie que l’axe de croissance du 3C-SiC 

est parallèle à celui du substrat Si(100).  

 Pour évaluer la qualité cristalline du film épitaxié, la mesure ‘‘rocking curve’’ est 

utilisée. Il s’agit de fixer l’angle entre le faisceau incident et le faisceau diffracté et de 

positionner l’échantillon sur la raie qui correspond à l’axe de croissance, par exemple la raie 

SiC(200). Ensuite, on fait tourner soit l’échantillon soit l’ensemble source / détecteur d’un 

angle ω. On obtiendra ainsi un pic gaussien sur la raie SiC(200) (Fig 2.7). La qualité 
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cristalline peut alors être caractérisée par la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction 

(FWMH, ‘‘Full Width at Half Maximum’’ en anglais). Un élargissement du pic d’un spectre 

‘‘rocking curve’’ signifie une dégradation du cristal par des défauts structuraux [127]. 

 

Figure 2.7 : Exemple de spectre de ‘‘rocking curve’’ sur la raie SiC(200) d’un film 

3C-SiC(100) d’environ 1,5µm d’épaisseur avec un angle ω de 20,78°. La valeur FWMH est 

de 0,32°. 

  

 Les mesures symétriques peuvent révéler les plans cristallins qui sont parallèles à la 

surface de l’échantillon. Nous avons ainsi la direction de l’axe de croissance du film 3C-SiC. 

Cependant, dans un matériau monocristallin, il existe différents plans cristallins qui sont 

inclinés par rapport à la surface de l’échantillon. La figure 2.8 représente des plans {hkl} dans 

une maille élémentaire d’un cristal cubique. Dans le cas du 3C-SiC/Si(100), l’angle entre le 

plan SiC(111) et le plan SiC(100) (parallèle à la surface du wafer) est de 54,74° (Fig 2.8-b) 

alors que l’angle entre le plan SiC(110) et le plan SiC(100) est de 45° (Fig 2.8-c). Avec la 

géométrie Bragg-Brentano, on peut réaliser des mesures obliques qui consistent à faire pivoter 

et/ou incliner le wafer suivant les trois angles de rotation (ω, Φ, Ψ, Fig 2.5). On peut constater 

que, dans un système 3C-SiC(100)/Si(100), une rotation d’un angle ω est égale à une rotation 

en angle γ du cristal, une rotation d’un angle Φ est égale à une rotation d’un angle α du cristal, 

une rotation d’un angle Ψ correspond à une rotation d’un angle β du cristal (Fig 2.8-a). Une 

fois que la position de l’échantillon satisfait la relation de Bragg (Eq 2.1), une diffraction du 
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plan est obtenue. Un scan en angle Φ (0~360°) peut être effectué pour trouver tous les plans 

d’une même famille. On a ainsi les pics de diffraction d’une famille de plans cristallins, par 

exemple, les 4 plans SiC(111) dans un cristal SiC(100). On peut ensuite comparer la position 

de ces pics de diffraction avec la position des pics de diffraction de même type (Si{111}) dans 

le substrat Si pour trouver la relation d’épitaxie inter-plan entre le film et le substrat. Une 

relation d’épitaxie est complète quand l’axe de croissance est défini avec les relations 

d’épitaxie inter-planaire déterminées. 

 

 

Figure 2.8 : différents plans cristallins dans un réseau cubique avec (a) plan (100), (b) plan 

(111) et (c) plan (110). 

  

 Dans nos études, nous avons utilisé les mesures DRX pour déterminer la qualité 

cristalline du film 3C-SiC épitaxié avec la mesure ‘‘rocking curve’’. Les résultats sur nos 

couches seront présentés dans le chapitre suivant. 

3.1.2 AFM 

 Nous venons de le voir, la méthode de diffraction des rayons X nous fournit des 

informations structurales des films de 3C-SiC ainsi que sur leur qualité. Or, nous avons 

également besoin de connaitre l’état de surface de nos échantillons. Pour caractériser cet état 

de surface, en particulier la rugosité, nous avons effectué des mesures à l’aide d’un système 

AFM commercial « Veeco » en mode ‘‘tapping’’ Ces caractérisations ont été menées sur des 

films 3C-SiC dit vierges (‘‘as-grown’’) et des films polis par la société NOVASiC. Un 

exemple de mesure sur un film 3C-SiC(100) vierge est présenté à la figure 2.9. Sur cette 



67 

 

figure, la rugosité (en valeur RMS) d’un film vierge de 3C-SiC de 600nm est d’environ 

4,4nm. Après polissage, les rugosités deviennent inférieures au nanomètre. 

 

Figure 2.9 : image AFM topographie de la surface d’un film de 3C-SiC(100) de 600nm 

d’épaisseur, (zone de balayage 10×10 µm
2
). 

 

 L’intérêt de la mesure AFM en mode ‘‘tapping’’ réside dans la rapidité à analyser 

l’état de surface des films 3C-SiC vierges. En combinant les mesures AFM et DRX, nous 

sommes donc capable de déterminer l’état de surface et la qualité cristalline des couches de 

3C-SiC épitaxié sur silicium. Ces informations font partie des paramètres importants et 

indispensables à l’optimisation du procédé de croissance. Dans le chapitre 3, nous tenterons 

d’élaborer des films de 3C-SiC possédant des propriétés physiques optimales pour notre 

application, en utilisant le dispositif de croissance CVD du CRHEA. Nous verrons ensuite 

l’influence des propriétés physiques sur les propriétés mécaniques des cantilevers réalisés à 

partir de ces films. 

3.2 Caractérisation des cantilevers 

 Suivant le procédé présenté au paragraphe 2.1.2, des micro-cantilevers ont été 

fabriqués à partir des films de 3C-SiC hétéroépitaxiés sur Si afin d’étudier leurs propriétés 

mécaniques. Comme évoqué précédemment dans le 1
er

 chapitre, la déflection statique des 

cantilevers est un paramètre important pour étudier l’état de contrainte des couches de 3C-

SiC. Nous avons donc besoin d’analyser cette déflection de façon quantitative. Il est 

nécessaire, pour cela, de connaître le module d’Young (E3C-SiC) de nos couches. Nous avons 

utilisé une méthode de caractérisation dynamique afin de relier le module d’Young (E3C-SiC) à 
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la fréquence de résonance observée des cantilevers. Nous avons donc besoin d’analyser le 

comportement dynamique des cantilevers afin d’extraire la valeur du module d’Young du 3C-

SiC et de faire des mesures en statique pour remonter au stress des couches. Nous allons 

présenter les méthodes utilisées pour effectuer ces caractérisations et expliquer leur principe 

de fonctionnement. 

3.2.1  Profilomètre optique 3D 

 Pour réaliser des mesures de profil des cantilevers, nous disposons d’un profilomètre 

optique de la société Fogale Nanotech : le « PhotoMap 3D » (Fig 2.10-a). Cet équipement est 

équipé d’une source de lumière blanche avec un filtre monochromatique rouge (λ~600nm). 

Une représentation schématique de la mesure est présentée sur la figure 2.10-b. Le faisceau 

lumineux est envoyé par la source vers le miroir séparateur et divisé en deux parties : i) une 

partie est envoyée vers l’échantillon et est ensuite réfléchie (parcours 1); ii) l’autre partie du 

faisceau incident est réfléchie par le miroir séparateur vers le miroir de référence et est ensuite 

réfléchie (parcours 2). Le miroir séparateur va ensuite renvoyer les 2 faisceaux réfléchis vers 

la caméra CCD à travers une lentille. L’intensité lumineuse enregistrée par pixel de la caméra 

CCD (‘‘Charge Coupled Device’’) varie avec l’interférence générée par la différence de 

chemin optique (δ) entre les parcours 1 et 2. Un pixel lumineux signifie une interférence 

constructive et la différence de chemin optique est alors donnée par l’Eq 2.2 : 

      Eq 2.2 

Avec n entier et λ la longueur d’onde du faisceau lumineux.   
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Figure 2.10 : (a) photo du profilomètre optique Fogale Nanotech « PhotoMap 3D » et 

(b) représentation schématique du principe de l’interférométrie avec un objectif de type 

« Michelson ». 

 A l’inverse, quand la différence de chemin optique entre le faisceau réfléchi par un 

point de la surface de l’échantillon et le faisceau lumineux réfléchi par le miroir de référence 

équivaut à une demi-longueur d’onde, une interférence destructive se produit. Ainsi, un pixel 

sombre est enregistré par la caméra CCD lorsque la différence de chemin optique est donnée 

par l’Eq 2.3 :  

  
     

 
   

Eq 2.3 

 Pendant un traitement des franges d’interférence, on considère que les interférences 

génèrent un plan de lumière horizontal qui sert de sonde (voir la figure 2.11). A chaque 

hauteur dZ de l’échantillon, on enregistre l’image correspondante et le logiciel fourni avec le 

profilomètre va ensuite traiter les images enregistrées pour réaliser une reconstruction de la 

surface de l’échantillon en 3 dimensions. Pour notre montage (système « PhotoMap 3D »), 

l’échantillon est fixé à une position Z et c’est l’ensemble du système optique qui se déplace 

verticalement pour imager la surface de l’échantillon. Les informations horizontales seront 

simultanément enregistrées par la caméra CCD. Le déplacement du système optique (pour 

modifier le trajet N°1) est assuré par ces actionneurs piézo-électriques à très grande précision 

(de l’ordre du nanomètre) [128].   



70 

 

 

Figure 2.11 : principe d’enregistrement d’une image par l’interféromètre optique [128]. 

 

 Basé sur l’interférométrie en lumière blanche ou sur le décalage de phase en lumière 

monochromatique, le « PhotoMap 3D » peut fournir des cartographies 3D ainsi que des 

profils 2D des surfaces. La profilométrie en lumière blanche est bien adaptée aux mesures 

d’échantillons rugueux où qui comportent des hauteurs de marches de grandes dimensions 

(>λ/4). La mesure repose alors sur la recherche du maximum de contraste. Il s’agit de 

déplacer l’objectif dans une gamme de distance verticale (Zmax-Zmin) choisie (avec une 

résolution de 3nm). La mesure en décalage de phase en lumière monochromatique (rouge) est, 

elle, bien mieux adaptée pour des surfaces peu rugueuses ou qui comportent des différences 

de marches inférieures à 150nm. Le principe de cette mesure est d’enregistrer au moins 3 

interférogrammes obtenus en lumière monochromatique. Le signal d’interférométrie étant 

périodique, la phase est calculé modulo π. Les phases seront ensuite dépliées pour éliminer les 

sauts de phase. La mesure en décalage de phase est précise avec une résolution verticale 

théorique de 0,1nm et peut etre faite de manière rapide [129]. C’est avec ce type de mesures 

que le profil des cantilevers est obtenu. Un exemple de mesures sur cantilever est montré dans 

la figure 2.12-a où l’on voit très clairement les franges d’interférences. Le profil 

correspondant de déflection verticale du cantilever est lui présenté sur la figure 2.12-b. 
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Figure 2.12 : exemple d’une mesure de déflection en mode décalage de phase par lumière 

rouge d’un cantilever 3C-SiC avec (a) état des franges d’interférence avant de commencer la 

mesure et (b) résultat du profil de déflection verticale avec une déflection au bout du 

cantilever de -2,42µm. 

3.2.2 Vibromètre Doppler Laser 

 Pour mesurer les vibrations d’une structure, le vibromètre Doppler laser MSV 300 de 

la société Polytec est l’outil adapté. Il utilise le principe de l’interférométrie de Michelson. 

Pendant la mesure de vibration, une source laser monochromatique envoie un faisceau 

lumineux de longueur d’onde λ vers un système séparateur qui la divise en 2 parties. Une 

partie sert de faisceau de référence et est réfléchie vers le détecteur optique. L’autre partie est 

envoyée vers la surface de la structure vibrante. Lorsque le faisceau est réfléchi par la surface 

en mouvement, sa fréquence est légèrement modifiée par effet Doppler [130]. Les 

changements de fréquence et également de phase se produisent en fonction de la vitesse de 

vibration et du niveau de déplacement de la structure. Ensuite, le faisceau de mesure réfléchi 

par la surface de l’échantillon rejoint le faisceau de référence au niveau du détecteur en 

repassant par l’interféromètre. La superposition du faisceau réfléchi et du faisceau de 

référence crée à la sortie du détecteur un signal de fréquence modulé de type Doppler dont 

l’expression est : 

    
  

 
 

E.q 2.4 

 Avec v la vitesse de vibration et λ la longueur d’onde du laser. Le déplacement de la 

structure en mouvement peut alors être recalculé par intégration de la vitesse. Par le principe 

de l’interférométrie, la recombinaison du faisceau de mesure et du faisceau de référence 

produit une intensité de sortie qui varie de façon sinusoïdale avec la différence de chemin 

optique détectée. Chaque mouvement de la surface étudiée implique une modulation de la 
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différence de chemin optique. Par conséquent, une modulation de l’intensité de sortie peut 

être mesurée par le détecteur. Le sens du déplacement peut être identifié par une augmentation 

ou une diminution de la fréquence. L’analyse et le traitement du signal obtenu permettent de 

déterminer la vitesse et le déplacement de la structure.  

 

 

Figure 2.13 : principe du vibromètre Doppler laser [130]. 

  

 L’équipement MSV 300 dont nous disposons au laboratoire est équipé d’un système 

« OFV3001 ». Ce système est muni d’une source laser hélium-néon émettant à 632,8nm. Il est 

associé à un microscope et une caméra vidéo. Pour réaliser la mesure, les cantilevers doivent 

donc être en vibration. Compte tenu de la taille des cantilevers réalisés, nous avons choisi 

d’utiliser une excitation piézo-électrique. Pour cela, les échantillons sont collés avec de la 

laque d’argent sur un disque céramique piézo-électrique qui, sous l’effet d’une tension 

alternative, va vibrer et transmettre la vibration aux cantilevers. Le signal d’excitation 

électrique est fourni par un générateur externe Agilent GBF 3250A. Cette méthode 

d’excitation nous a permis de mesurer la fréquence de résonance des cantilevers afin de 

déterminer le module d’Young des couches de 3C-SiC. Les signaux mesurés (en déplacement 
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et en vitesse) sont traités informatiquement par le vibromètre et peuvent être visualisés grâce 

au logiciel fourni par Polytec.  

 Il est important de noter que notre vibromètre laser est muni d’un système de double-

faisceau laser qui permet de réaliser une analyse différentielle (Fig 2.14). Ce système permet 

de séparer le faisceau laser émis par la source en deux faisceaux de même longueur d’onde 

(deux fibres optiques - Fig 2.14-a) dont l’un sert de référence et l’autre de faisceau de mesure. 

Pendant une mesure, nous envoyons les deux faisceaux vers l’échantillon et plaçons ensuite 

l’un de ces deux faisceaux à l’endroit immobile de l’échantillon (dans une zone où le substrat 

silicium n’a pas été gravé) et le deuxième faisceau sur la partie en mouvement (cantilever) 

(Fig 2.14-b). Le premier faisceau mesure ainsi la vibration de l’ensemble de l’échantillon sous 

excitation mécanique (bruit de fond) alors que le deuxième faisceau mesure la vibration du 

cantilever. Un traitement différentiel est alors effectué entre ces deux signaux, ce qui permet 

d’éliminer en grande partie le bruit de fond généré par le disque piézo-électrique et le collage 

avec la laque d’argent.  

 

Figure 2.14 : présentation du système de double faisceau avec (a) le faisceau de référence et le 

faisceau de mesure transmis par deux fibres optiques et (b) le principe de l’analyse 

différentielle. 

 En pratique, pour effectuer une mesure, on positionne le spot laser du faisceau de 

référence (Fref) sur la base du cantilever et celui du faisceau de mesure (Fmes) sur l’extrémité 

de ce dernier, comme indiqué sur la Fig 2.14-b [130]. On envoie ensuite un signal d’excitation 

de type « bruit » à l’échantillon. Grâce à un traitement par FFT du signal de sortie de 

l’interféromètre, le spectre de vibration est obtenu sur toute la gamme de fréquence possible 

(50kHz~30MHz pour le mode de déplacement et 10Hz~1,5MHz pour le mode de vitesse). Il 

s’agit là de rechercher de manière rapide la fréquence de résonance. Une fois celle-ci obtenue, 

on effectue un travail plus précis visant à obtenir la réponse maximale. 
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 Afin de reconstruire la vibration du cantilever de manière précise, on envoie un signal 

sinusoïdal (monochromatique) à la fréquence de résonance du cantilever. On définit ensuite 

une zone de balayage composée des points de mesure recouvrant le cantilever et sa base. A 

chaque point de balayage, le logiciel enregistre les informations de vibration contenant 

l’amplitude et la phase. Le logiciel permet ensuite de reconstruire la vibration du cantilever à 

partir de ces informations pour former une animation. La figure 2.15 présente une capture 

d’animation de vibration d’un cantilever en 3C-SiC. 

 

Figure 2.15 : capture d’une animation de vibration d’un cantilever en 3C-SiC. 
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4 Conclusion 

 Dans ce chapitre, nous avons présenté le cantilever final visé dans le cadre du projet 

NANOSENS et expliqué les problématiques d’excitation et de détection de ce dernier. Afin 

de maitriser son fonctionnement à la fréquence recherchée, des cantilevers de dimension plus 

importante (micrométriques) ont été réalisés. Le but est d’utiliser ces cantilevers comme 

structures de test afin de déterminer les propriétés mécaniques des couches minces (<1µm) de 

3C-SiC. La première partie de ce chapitre a donc traité du procédé de fabrication des 

cantilevers. La méthode utilisée repose essentiellement sur une gravure plasma ICP qui 

permet de définir les cantilevers et de les libérer en utilisant directement le substrat silicium 

comme « couche sacrificielle ».  

 Les cantilevers ainsi réalisés seront étudiés d’un point de vue statique et dynamique 

afin d’évaluer les propriétés mécaniques des couches de 3C-SiC. Nous nous sommes donc 

attachés à présenter les équipements qui seront utilisés pour caractériser les cantilevers en 

termes de déflexion et de fréquence de vibration. Les principes de la profilométrie optique et 

de la vibrométrie Doppler laser ont donc été présentés. 

 Parallèlement à l’exploitation des mesures des cantilevers, il est également essentiel de 

caractériser directement les couches de 3C-SiC. Les méthodes de diffraction des rayons X et 

de microscopie à force atomique ont donc également été présentées. Ces mesures nous 

permettront d’évaluer la qualité cristalline des couches épitaxiées de SiC et leur état de 

surface. En confrontant ces résultats avec les mesures de caractérisation des cantilevers, nous 

espérons donc améliorer le procédé de croissance et déterminer les paramètres importants 

d’épitaxie qui vont influer sur les propriétés mécaniques des couches de 3C-SiC. 
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Chapitre 3. Etude de l’épitaxie de 3C-SiC sur substrats 

Si 

1 Introduction 

 Dans ce chapitre, on décrira, dans un premier temps, la méthode employée pour 

réaliser des hétérostructures 3C-SiC/Si par CVD. Dans le cadre de ce travail, l’obtention de 

films de 3C-SiC de bonne qualité est une condition préalable nécessaire pour développer des 

hétérostructures plus complexes (Si/3C-SiC/Si) qui serviront à la réalisation de pointes AFM. 

C’est pourquoi, ce chapitre présente aussi l’étude menée afin de caractériser et réduire un type 

de défauts commun au SiC sous sa forme cubique : les domaines d’antiphase (ou APDs). Le 

chapitre présente aussi les caractérisations mécaniques de structures micromécaniques simples 

(poutres) réalisées dans les films 3C-SiC/Si. Enfin, on développera un modèle analytique 

permettant de rendre compte des différences d’états de contrainte observés 

expérimentalement. 

2 Hétéro-épitaxie de 3C-SiC par Dépôt Chimique en phase Vapeur 

(CVD) 

 La croissance hétéro-épitaxiale par Dépôt Chimique en phase Vapeur (CVD, 

‘Chemical Vapor Deposition’ en anglais) est la technique de croissance la plus utilisée pour 

élaborer des films de 3C-SiC. Le principe de la croissance CVD est basé sur la réaction 

chimique entre les gaz précurseurs contenant des atomes de carbone et de silicium sur la 

surface du substrat. Les gaz précurseurs sont portés à haute température, ce qui permet la 

dissociation de la molécule et procure les espèces atomiques et ioniques nécessaire à la 

réaction de surface et la croissance du matériau. 

 En termes de substrat, différents matériaux ont été utilisés comme substrat pour la 

croissance épitaxiale du 3C-SiC, comme le silicium, le saphir [131], l’AlN [132] et d’autres 

polytypes du SiC (α-SiC [133]) et le Si [134]. Parmi tous les substrats, le Si, qui possède la 

même structure cristalline cubique que le 3C-SiC, est le meilleur candidat pour la croissance 

hétéro-épitaxiale de 3C-SiC par CVD grâce à son faible cout et sa bonne qualité cristalline et 

surfacique. Cependant, comme évoqué précédemment, le grand désaccord de maille (~20%) 
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et la différence de dilatation thermique (~8%) sont des paramètres qui entrainent une qualité 

médiocre du film 3C-SiC épitaxié sur Si. En vue de surmonter ces problèmes, Nishino a 

proposé la technique ‘‘Buffer’’ CVD en 1983 [3]. L’essentiel de la technique de ‘‘Buffer’’ 

CVD est le sellage du substrat Si par une étape de carburation qui conduit à une fine couche 

de SiC de typiquement une dizaine de nm d’épaisseur. Cette technique de croissance CVD 

avec l’étape de carburation a permis à Nishino et al. d’obtenir un film de 3C-SiC de grande 

dimension (50×22 mm
2
) et d’une épaisseur de 34µm. L’introduction de l’étape de carburation 

a ouvert une étape clé importante pour la croissance du 3C-SiC par la technique CVD.  

 En vue de produire les films de 3C-SiC de bonne qualité et de large diamètre, 

différents types de réacteur CVD ont été fabriqués. On peut classifier les réacteurs CVD en 

deux groupes principaux : les réacteurs à parois froides [135] [136] [137] [138] et les 

réacteurs à murs chauds [139]. Dans notre groupe, nous disposons de deux réacteurs 

horizontaux à murs chauds, appartenant respectivement au Centre de Recherche sur l’Hétéro-

Epitaxie et ses Applications (CRHEA) et à la société privée NOVASiC [140].  

 La figure 3.1 montre, de façon schématique, la géométrie de ces réacteurs.  

 

Figure 3.1 : représentation schématique du réacteur horizontal avec (a) vue latérale de 

l’enceinte en graphite (les gaz sont introduits que dans le « liner ») et (b) vue en section du 

réacteur. (Les dimensions des composants du réacteur ne sont pas les dimensions réelles, le 

schéma est représentatif) 

  

 Le substrat est positionné sur un bloc porte-substrat qui est placé à l’intérieur d’un 

tube à section rectangulaire (« liner »), à l’intérieur duquel est maintenu un débit de gaz 
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constant. La géométrie intérieure, rectangulaire, du liner est spécialement conçue pour 

maintenir un flux de gaz laminaire. La surface du support de substrat est inclinée par rapport 

au plan horizontal du « liner », ce qui permet d’avoir une meilleure homogénéité des 

précurseurs gazeux dans le flux de gaz dans la zone proche de la surface du substrat Si. Un 

point important à mentionner est que notre support de wafer est muni d’un système de 

rotation (Fig 3.1-b). Ceci permet de produire des films de 3C-SiC homogènes en épaisseur à 

travers le diamètre du substrat. Le « liner » est chauffé par deux résistances en graphite 

placées au-dessus et au-dessous du « liner ». A noter que l’intérieur des parois du « liner » est 

revêtu de SiC afin d’éviter une contamination de la phase gazeuse par le dégazage du graphite 

pendant la croissance CVD à haute-température [136]. Le tout est placé dans un tube 

cylindrique à double parois permettant le refroidissement par circulation d’eau. Le système de 

chauffage par résistance chauffante permet d’atteindre des températures supérieures à 

1800°C.  

 Pendant le procédé de croissance, la température est contrôlée grâce à un pyromètre 

optique dont la gamme de mesure est comprise entre 800°C et 2500°C. Une pompe primaire 

permet de descendre en vide avant les procédés (vide limite de 1x10
-2

mbar). Durant la 

croissance, la régulation de la pression de travail est assurée par un système d’asservissement 

jauge pirani – vanne papillon qui permet d’obtenir une gamme de pression stabilisée entre 

10mbar et 1000mbar.  

 Dans notre étude, nous avons utilisé la croissance CVD à basse pression (LPCVD, 

‘‘Low Pressure Chemical Vapor Deposition’’ en anglais) qui a montré son efficacité pour  

produire des films 3C-SiC monocristallins de bonne qualité [3]. Sauf mention contraire, la 

pression de croissance CVD a été fixée à 200mbar pendant nos procédés de croissance des 

films de 3C-SiC.  

 Concernant les différents types de gaz, l’hydrogène sert en tant que gaz porteur des 

précurseurs réactifs. Plusieurs précurseurs sont utilisables pour la croissance de SiC comme 

SiH4, C3H8,  SiCl4 [141], C2H2 [142], CH3Cl [143], CH4 et CCl4 [144] et DMS [145]. Le silane 

et le propane demeurent toutefois les plus répandus. C’est ce couple de précurseurs que nous 

utilisons.   

 Comme nous l’avons mentionné auparavant, l’épitaxie d’un film de 3C-SiC par CVD 

comporte deux étapes principales : la carburation (nucléation de 3C-SiC et sellage du substrat 
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Si) et la croissance du film (croissance principale). Nous avons donc utilisé cette technique 

pour faire croitre nos films et nous allons décrire ici dans le détail tout le procédé.  

 La figure 3.2 présente un profil de température d’une croissance classique d’un film de 

3C-SiC.  

 

Figure 3.2 : représentation schématique de la croissance 2-étapes classique que nous avons 

utilisée pour l’élaboration des films 3C-SiC. (A noter que le schéma est qualitatif et la durée 

de croissance principale CVD est ajustable en fonction de l’épaisseur du film de 3C-SiC) 

  

 A l’état initial, le « liner » est purgé par un flux de H2. La montée en température est 

réalisée sous H2 jusqu’à environ 900°C où le propane (C3H8) est envoyé et dilué dans le flux 

de H2. A noter que la préparation de la surface du substrat est effectué in-situ pendant la 

rampe en température sous H2. La rampe de montée en température est poursuivie jusqu’aux 

alentours de 1100°C où la température est stabilisée, Cette étape est la carburation. Pendant 

cette étape, la nucléation du SiC se fait par l’interaction entre les atomes de carbone fournis 

par le propane et les atomes de Si fournis par le substrat Si. Une couche d’une dizaine de nm 

d’épaisseur est formée en environ un quart d’heure avec un débit de propane de 15sccm 

(‘‘standard cubic centimeter per minute’’ en anglais) dilué dans 10slm d’hydrogène 

(‘‘standard liter per minute’’ en anglais). A la fin de la carburation, la température est 

augmentée pour atteindre la température de croissance principale voulue, qui est typiquement 

au-dessus de 1300°C. Durant cette phase, le débit de propane est réduit à la valeur adoptée 

pendant l’étape suivante de croissance. Lorsque la température a atteint la valeur de consigne 

définie pour l’étape de croissance, le silane est envoyé dans le réacteur. Pendant la croissance 
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principale du film 3C-SiC, la formation des cristaux 3C-SiC est due à la réaction entre les 

atomes de carbone fournis par le propane et les atomes de Si du silane puisque la surface du 

substrat Si est bien scellée après la carburation. A la fin de la croissance du film, le débit de 

propane et de silane sont coupés en même temps que le chauffage. Enfin, l’enceinte est 

refroidie sous H2. A noter que le phénomène de la désorption des atomes de Si (observé dans 

à la température supérieure à 1100°C) est négligeable pour nos films de 3C-SiC épitaxiés 

grâce à la vitesse de descente en température rapide de notre réacteur.  

 Quand la température de croissance est fixée, la vitesse de croissance dépend 

uniquement du débit de silane. Dans nos expériences, la vitesse de croissance (en µm/h) est 

typiquement de l’ordre de 1.2 fois le débit de silane (en sccm). Durant l’étape de croissance, 

le paramètre important est le ratio C/Si fixé par les débits de propane et de silane utilisés. Au 

cours de nos expériences, les ratios C/Si ont été compris entre 0,8 et 2, la température de 

croissance optimale a été empiriquement trouvée autour de 1320°C pour obtenir une meilleure 

qualité cristalline (petite valeur de FWHM du pic de diffraction au DRX) des films de 

3C-SiC.    

 Nos couches de 3C-SiC ainsi produites possèdent des défauts cristallins structuraux 

[146] [147](Fig 1.18) comme les Domaines d’AntiPhases (APD, ‘‘AntiPhase Domain’’, en 

anglais) délimités par les Barrières d’AntiPhase (‘‘AntiPhase Boundarie’’, en anglais) [148] 

[149], les Fautes d’empilement (‘‘Stacking Fault’’, en anglais) et les macles (‘‘Twins’’, en 

anglais). Ces défauts sont les principales causes d’une qualité cristalline médiocre du 3C-SiC. 

Le fait que la densité de ces défauts ne soit pas contrôlable pendant la croissance CVD est 

aussi une raison possible de la divergence des propriétés mécaniques des films de 3C-SiC que 

l’on trouve dans la littérature (sur la contrainte résiduelle et le module d’Young du 3C-SiC 

épitaxié). Nous nous sommes donc focalisés, dans ce travail, sur les conditions de formation 

des APDs en fonction des caractéristiques des substrats silicium utilisés. Cela fait l’objet du 

paragraphe suivant. 

3 Caractérisation et réduction des défauts 

3.1 Observation des domaines d’antiphase et barrières d’antiphase 

 Parmi les défauts cristallins dans les couches de 3C-SiC, les APDs et APBs sont les 

défauts les plus rencontrés quand le substrat est orienté suivant la direction cristalline [100] 
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[150]. La figure 3.3 présente une image MEB d’une surface de 3C-SiC épitaxié sur du 

Si(100). On observe d’abord que la surface est composée de différents domaines, délimités 

par des barrières de forme irrégulière. Comme nous pouvons l’observer sur la figure 3.3, la 

direction qu’adoptent les groupes de marches atomiques (visibles sur l’image sous forme de 

traits rectilignes) est tournée de 90° par rapport aux domaines directement voisins (à noter que 

cette différence angulaire ne peut être observée qu’avec les grands grossissements durant une 

observation au MEB de la surface des films 3C-SiC(100)). Ces domaines sont des domaines 

de différentes orientations de la phase cubique comme on va le décrire plus loin. En ce qui 

concerne les barrières que l’on voit entre les domaines, ils sont les plans particuliers qui se 

propagent depuis l’interface SiC/Si dans le volume du film de 3C-SiC. Certains de ces plans 

se propagent jusqu’à la surface du film, d’où vient le nom APB (AntiPhase Boundary en 

anglais). Dans la littérature, les APBs dans un film de 3C-SiC sont composés des liaisons 

anormales (Si-Si et/ou C-C) dans un cristal SiC (Fig. 3.3-b) [149].   

     

 

Figure 3.3 : présentation des APD et APB avec (a) image MEB d’une surface 3C-SiC (100) 

épitaxié sur substrat Si(100) et (b) schéma en vue latérale des APDs voisins et l’APB qui les 

sépare (la flèche et la crois définissent la direction de l’arrangement des liaisons de surface 

des domaines voisins) [151]. 

3.2 Origine de la formation des APD et APB 

 Le mécanisme de formation des APDs et APBs a été initialement proposé en 1986, par 

le groupe de P. Pirouz à la NASA [149]. La création de ces défauts est due aux 
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caractéristiques des hauteurs des marches atomiques sur la surface des substrats Si massifs. 

Quand la hauteur de marche sur la surface du substrat Si est égale à aSi/4, une rotation de π/2 

des liaisons atomiques dans la maille du 3C-SiC est générée [152]. On a ainsi un domaine 

voisin dont toutes les liaisons atomiques sont tournées de 90° par rapport au premier domaine 

qui est séparé par cette barrière (APB) (Fig 3.4-a). On a ainsi les domaines d’antiphase 

(APDs). Quand la hauteur de marche atomique sur le substrat est égale à 2 fois aSi/4, la 

rotation angulaire des liaisons devient π. Puisque le 3C-SiC a un réseau cristallin cubique, une 

rotation de π ne génère pas de rotation des liaisons atomiques. La barrière que l’on obtient 

dans ce cas-là est simplement une barrière de dislocation (DB) (Fig 3.3-b). Les APBs sont 

composées soit par le même type de liaison anormal (Si-Si ou C-C) soit par les différentes 

liaisons en alternance (Si-Si et C-C) [150] [153] [154]. 

Figure 3.4 : représentation schématique de (a) la génération de la barrière de déplacement 

(DB) avec la génération de la barrière antiphase (APB) et (b) la génération d’une barrière de 

déplacement tout seul [149]. 

3.3 Méthodes de réduction des défauts 

 Dans un film de 3C-SiC épitaxié sur un substrat Si orienté [100], toutes les 3 

configurations d’APBs et APDs sont présentent (Si-Si, C-C et Si-Si+C-C en alternance). Les 

APBs composées des liaisons de mêmes types C-C ou Si-Si sont parallèles aux plans types 

{110} et les APBs composés par des liaisons de différents types en alternance (Si-Si et C-C) 

sont parallèles aux plans types {111}. Il est ainsi possible de les annihiler [150] [153].  
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Figure 3.5 : représentation schématique de l’annihilation des APDs et des APBs par la 

propagation des APBs avec (a) l’annihilation de l’APD par la propagation des APBs 

parallèles au plan {111} et (b) l’annihilation d’un APD par la propagation des APBs 

parallèles au plan {110} [153]. 

 Ces modèles d’auto-annihilation des APDs et des APBs sont proposés théoriquement 

par des simulations numériques. Cependant, il existe très peu de résultats précis sur le 

paramètre critique de ce phénomène d’auto-annihilation. Parmi les études de la littérature, la 

méthode qui semble être la plus adoptée est l’utilisation de substrats Si(100) désorientés vers 

la direction Si [110] [148] [155]. Ensuite, l’auto-annihilation des APDs a été confirmée par la 

croissance de films épais même si l’on n’utilise pas de substrat désorienté. Les chercheurs ont 

trouvé que l’épaisseur critique pour annihiler les APDs/APBs est d’environ 5µm [153] [155].  

 Comme nous avons besoin de films minces d’une épaisseur sub-micronique pour 

fabriquer les cantilevers visés dans le projet NANOSENS, il n’est pas pertinent de viser la 

suppression des défauts uniquement par épaississement des films.  Il faut donc s’orienter vers 

l’utilisation de substrats désorientés. Mais les résultats sur l’influence de l’angle de 

désorientation sur la morphologie du film 3C-SiC sont ambigus car, eux aussi, sont obtenus 

sur des films de quelques µms d’épaisseur et il n’y a jamais eu d’information quantitative sur 

l’auto-annihilation des APD. Ceci est principalement du à la difficulté de distinguer les APDs. 

De même, il est difficile de trouver des substrats Si désorientés au-delà de 8° vers la direction 

[110]. En essayant de diminuer la présence des APDs (et APBs) dans les films de 3C-SiC 

épitaxié sur des substrats Si(100), il parait donc pertinent de réaliser une étude sur l’influence 

de l’angle de désorientation et l’épaisseur du film de 3C-SiC sur la présence des APDs (et 

APBs).                  
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 En vue d’observer et quantifier le phénomène d’auto-annihilation des APDs (APBs) 

avec l’évolution de l’angle de désorientation et de l’épaisseur, nous avons fabriqué un substrat 

innovant qui nous fournit une continuité de l’angle de désorientation dans un seul substrat. 

Nous avons nommé ce substrat « dimple ».     

 La fabrication du « dimple » est présentée dans la figure 3.6 :    

 

Figure 3.6 : réalisation du substrat « dimple » avec (a) réalisation du substrat par un broyeur et 

(b) image d’un substrat « dimple » réalisé à partir d’un substrat Si(100) orienté (‘‘on-axis’’). 

  

 Comme montré dans la figure 3,6, le « dimple » est fabriqué par une étape mécanique. 

Nous avons utilisé un broyeur mécanique qui permet de réaliser des sphères inverses dans les 

substrats plats, comme les wafers de Si. Les actions de broyage sont réalisées par une roue de 

broyage qui tourne dans le plan vertical et un support d’échantillon rotatif qui tourne dans le 

plan horizontal. Nous pouvons définir manuellement une consigne sur la profondeur de 

broyage. A noter que pour le cas d’un wafer Si, la profondeur de broyage doit être ajustée afin 

que le substrat ait une tenue mécanique suffisante.  

 Après la formation de la sphère nous devons impérativement rajouter une étape de 

polissage afin d’obtenir une surface lisse dans la sphère sphérique. Le polissage est réalisé par 

une roue spéciale de polissage qui est en matière souple sur laquelle nous rajoutons des 

suspenses de polissage dont la taille est de l’ordre de nanomètre. Enfin, après un nettoyage 

simple par l’acétone, un substrat « dimple » est prêt pour la croissance LPCVD du film 3C-
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SiC. Il faut préciser que la longueur du rayon de la sphère inversée (Rs) est égale au rayon de 

la roue de broyage. Ceci doit être vérifié par un simple calcul géométrique afin de garantir que 

le polissage de surface ne soit pas excessif.  

 Dans cette étude, la profondeur de la sphère était fixée à 200µm. La sphère ainsi 

produite dans le substrat on-axis a un rayon de 2mm pour le cercle de la surface du substrat 

Si(100) on-axis (sans angle de désorientation). Les dimensions dans la sphère sont 

représentées dans la figure 3.7.  

 

Figure 3.7 : représentation schématique des dimensions de la sphère concave fabriquée par le 

broyage (Rs : rayon de la sphère /de la roue de broyage, ~10mm ; Rc : rayon du cercle de 

surface). 

 

 A partir des dimensions de la sphère, on peut appliquer un calcul géométrique simple 

pour trouver le rayon de la sphère, R égale à 10,1mm. Cette valeur correspond au rayon de la 

roue de broyage (~10mm) ce qui vérifie la précision de la fabrication de la sphère. On a ainsi 

toutes les dimensions de la sphère qui nous permettent ensuite de calculer les angles de 

désorientation présents sur la sphère. Les angles calculés en fonction de la distance 

horizontale du centre de la sphère sont présentés dans le tableau 3.1. A noter que le bord de la 

sphère est exclu à cause du fait qu’il y a un changement brutal de l’angle de désorientation de 

~11° à 0°.    
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Tableau 3.1 : angle de désorientation dans un « dimple » de 200µm de profondeur en fonction 

de la distance du centre de la sphère dans le plan horizontal. 

Angle de désorientation (°) 0 1,15 2,29 3,44 4,6 5,74 6,89 8,05 9,21 10,37 

Distance du centre de la sphère (µm) 0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 

 

 En vue d’étudier à la fois l’évolution de l’auto-annihilation des APDs en fonction de 

l’angle de désorientation et en fonction de l’épaisseur, nous avons élaboré une série de 3 films 

de 3C-SiC de 1µm, 2µm et 4µm d’épaisseur sur les « dimples » de même dimension. Nous 

espérons analyser le phénomène d’auto-annihilation en fonction de l’augmentation de 

l’épaisseur du film. A noter que ces films de 3C-SiC sont élaborés dans le réacteur de 4’’ de 

NOVASiC. Nous avons utilisé un procédé de croissance classique : le plateau de carburation 

de ces films a été fixé à 1050°C avec un débit de propane de 20sccm dilué dans un débit de H2 

de 20slm. La durée de carburation a été fixée à 20min. Le ratio C/Si pendant la croissance 

principale CVD était de 1,8 avec un débit de silane de 2,9sccm et un débit de propane de 

1,7sccm. La pression de croissance a été maintenue à 150mbar et la température de croissance 

était de 1340°C. Avec ces paramètres de croissance, nous avons élaboré un film de 1µm 

d’épaisseur en 20min. Ensuite, nous avons fait varier le temps de croissance CVD pour 

obtenir les films de 2µm et 4µm d’épaisseur. 

3.4 Révélation des APDs et APBs 

 La difficulté de distinguer les différents APDs au MEB (figure 3.8) est un point à 

surmonter avant de pouvoir quantifier l’auto-annihilation des APDs dans les films de 3C-SiC.     
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Figure 3.8 : image MEB classique d’une surface d’un film 3C-SiC(100) on-axis. 

 

 Il y a très peu d’informations dans la littérature concernant la révélation des APDs à la 

surface d’un film de 3C-SiC. De nos jours, il existe 3 méthodes pour révéler les APDs : i) la 

gravure de la surface du film de 3C-SiC par des bases (KOH/NaOH) fondues [148] [151] ; ii) 

la re-croissance du film 3C-SiC dopé bore (B) [138]; iii) la cristallisation d’îlots allongés sur 

la surface du film de 3C-SiC [151]. La gravure par des bases fondues est la plus utilisée dans 

la littérature. Cependant, c’est une méthode destructive qui sert à seulement mettre en 

évidence les domaines. Cette méthode n’est donc pas adaptée à notre étude qui vise à 

quantifier le pourcentage d’APDs dans la surface du film 3C-SiC. Quant à la technique de re-

croissance d’une couche 3C-SiC dopé par B par CVD, elle nécessite un gaz précurseur à base 

de bore dont nous ne disposons pas. Cette technique de révélation n’est donc pas compatible 

avec notre dispositif de croissance. Enfin, la technique de la cristallisation des îlots Si 

allongés semble être la plus réalisable dans notre étude car elle demande seulement le 

précurseur SiH4 pour cristalliser des cristaux de Si allongés sur la surface de 3C-SiC. Cette 

technique a été initialement proposée par le groupe de Yoshida en 1999 [151]. Nous avons 

donc utilisé cette technique de révélation des APDs. La direction de l’allongement des 

cristaux de Si suit la direction des liaisons pendantes à la surface du 3C-SiC (Fig 3.3). En 

plus, nous pouvons observer que même les barrières (APB) sont aussi ‘‘décorées’’ par des 

îlots. La révélation des APDs est donc bien réussie avec cette technique (Fig 3.9). Enfin, cette 

technique est non-destructive, car on peut retrouver la surface vierge de 3C-SiC par un simple 

nettoyage chimique (KOH dilué) qui enlève les îlots Si sans abimer le SiC. Les conditions 

d’élaboration des îlots de Si seront présentées dans le 4
ème

 chapitre. 
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Figure 3.9 : morphologie de la surface du 3C-SiC avec les îlots Si. 

3.5 Méthode expérimentale 

 Nous avons étudié ici l’évolution des APDs en fonction de l’épaisseur du film et de 

l’angle de désorientation pour des films de 1µm, 2µm et 4µm dans lesquels ont été réalisés 

des « dimples ». Les APDs dans les films sont ‘‘décorés’’ par des îlots Si allongés. Cette 

‘‘décoration’’ des APDs permet de les mettre en évidence pour l’observation au MEB de ces 

films (Fig 3.10-a).  

 Pour les besoins de la présente étude, les îlots servant à décorer les APDs ont été 

réalisés à une température de 950°C pendant des temps de dépôt très courts (environ 30 sec) 

sous un flux de silane de 0,7sccm. Ce dépôt est fait après la croissance du film de 3C-SiC, soit 

sans remise à l’air de l’échantillon, soit après remise à l’air pour caractérisation de la surface 

de 3C-SiC. Une telle condition permet de faire croitre des îlots dont la densité est 

suffisamment grande pour pouvoir identifier les domaines mais donnant un taux de couverture 

de la surface de 3C-SiC encore assez faible pour éviter leur coalescence. On reviendra plus en 

détail, au chapitre 4, sur les conditions de formation de ces îlots. 

 Les différents domaines étant révélés, on peut ensuite séparer un domaine de l’autre 

par un simple traitement graphique, voir figure 3.10-b. Ensuite un traitement numérique de 

l’image peut être appliqué pour calculer le pourcentage surfacique d’un seul domaine. 
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Figure 3.10 : exemple du traitement graphique avec (a) image MEB dans la sphère du 

« dimple » et (b) sélection d’un groupe d’APD par un coloriage de l’image MEB. 

 Au cours de l’observation au MEB, on déplace le point de mesure suivant les 

directions [1 ̅0] et [ ̅10] dans le plan du film de 3C-SiC. On peut ainsi quantifier l’évolution 

de la densité d’APDs pour deux directions cristallines différentes. A chaque point 

correspondant à l’angle de désorientation présenté dans le tableau 3.1, on enregistre l’image 

de la surface. L’évolution de la densité surfacique des APDs à chaque point de mesure est 

ainsi obtenue.  

 La figure 3.11 présente une évolution de la morphologie d’un film de 2µm d’épaisseur 

élaboré sur substrat « dimple ». On observe d’abord une diminution de la taille des domaines 

caractérisée par la diminution de la largeur de terrasse et aussi par une diminution de la 

longueur de marche avec l’augmentation de l’angle de désorientation. Ensuite, un domaine 

devient progressivement minoritaire suivant l’augmentation de l’angle de désorientation. 

Dans le cas de l’échantillon de 2µm d’épaisseur, nous avons observé une surface qui ne 

présente pas d’APD quand l’angle de désorientation atteint ~8°. En d’autres termes, le 

domaine minoritaire est annihilé par la propagation des APBs  [150] [153].  
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Figure 3.11 : exemple de l’évolution de la morphologie de la surface du film de 2µm 

d’épaisseur épitaxié sur un substrat « dimple », la direction d’observation du fond (0°) au bord 

de la sphère (>8°) est la direction inter-plan [1 ̅0]. 

3.6 Discussion 

 Tous les films de 3C-SiC épitaxiés sur les «dimples» sont caractérisés au MEB de la 

même manière que celle présentée dans la figure 3.11. Avec ces images MEB, nous avons 

effectué le traitement graphique et nous avons défini la densité surfacique des domaines 

majoritaires en fonction de l’angle de désorientation et de l’épaisseur. L’évolution de ces 

densités est présentée dans la figure 3.12-a. Avec cette continuité de l’angle de désorientation, 

nous pouvons aussi évaluer l’évolution de la densité des APBs. Nous avons calculé le ratio 

entre la longueur total des APBs sur la superficie des images MEB (la densité surfacique des 

APBs égale longeur d’APB(cm)/Surface mesurée (cm²)). Les résultats sont présentés sur la 

figure 3.12-b.  

Figure 3.12 : évolution de (a) la densité surfacique du domaine majoritaire en fonction de 
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l’angle de désorientation des trois films de 1µm, 2µm et 4µm d’épaisseur et (b) de la densité 

de l’APB (rapport longueur des APBs/Surface mesurée).  

 Comme les substrats « dimples » sont fabriqués à partir des substrats Si(100) on-axis, 

nous avons donc défini arbitrairement la densité surfacique du domaine majoritaire à 50% sur 

le point au fond de la sphère. Nous avons observé une augmentation évidente de la densité 

surfacique de l’APD majoritaire en fonction de l’angle de désorientation pour tous les 

échantillons étudiés, alors que contrairement à l’évolution de la densité surfacique de l’APD, 

la densité surfacique de l’APB diminue avec l’augmentation de l’angle de désorientation. Ceci 

signifie que l’augmentation de l’angle de désorientation donne une accélération de l’auto-

annihilation des APDs par la propagation des APBs.    

 L’annihilation totale des APDs est observée pour les échantillons de 2µm et 4µm 

d’épaisseur. Pour la couche de 2µm d’épaisseur, l’annihilation totale du domaine minoritaire 

est observée pour un angle de désorientation de 8° alors que l’annihilation totale pour la 

couche de 4µm d’épaisseur apparait pour d’angle off-cut de 4°. De plus, nous avons observé 

une zone située entre 4° et 6° sans APD. Ceci signifie que l’augmentation de l’épaisseur, elle 

aussi, accélère l’auto-annihilation des APDs. De plus, ce résultat a vérifié les informations 

que l’on a trouvées dans la littérature sur l’influence de l’épaisseur sur l’auto-annihilation des 

APDs et la propagation des APBs [153] [155]. Par ailleurs, nous n’avons pas observé la 

disparition des APDs pour l’échantillon de 1µm d’épaisseur. Ceci signifie que l’auto-

annihilation totale des APDs ne peut pas s’opérer pour un film de 3C-SiC épitaxié sur un 

substrat Si(100) avec une désorientation inférieure à 11°. 

 Enfin, une réapparition du domaine minoritaire est observée pour chaque échantillon. 

Bien qu’il n’y ait pas d’explication dans la littérature, nous pouvons supposer que ceci est dû 

partiellement à la dégradation de surface dans la sphère causée par le broyage mécanique. Par 

ailleurs, cette réapparition peut être aussi une conséquence de la turbulence du gaz précurseur 

au bord de la sphère pendant la croissance CVD des films 3C-SiC.   

 Pour résumer, cette étude avec les substrats « dimple » avait pour but d’étudier 

l’influence de l’angle de désorientation du substrat Si et de l’épaisseur de la couche de 3C-SiC 

sur l’auto-annihilation des APDs par la propagation des APBs. En cherchant à diminuer la 

densité de défauts structuraux dans le volume du film 3C-SiC de moins de 500nm 

d’épaisseur, cette étude nous fournit des informations pour pouvoir estimer l’angle de 
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désorientation nécessaire pour obtenir l’annihilation totale des APDs à la surface du film de 

3C-SiC de 500nm d’épaisseur. Puisque l’on a trouvé que l’augmentation de l’angle de 

désorientation et de l’épaisseur accélère en même temps l’auto-annihilation des APDs, on 

peut ainsi estimer que l’angle critique pour annihiler les APDs pour une épaisseur de 500nm 

doit être supérieur à 12°. Pour vérifier cette hypothèse, nous avons donc besoin d’une gamme 

d’angle de désorientation plus large que 0~11°. Plus précisément, nous devons creuser plus 

profond dans le « dimple ». Etant donné que l’épaisseur de nos substrats Si(100) on-axis est 

d’environ 250µm, ceci ne permet pas l’élaboration du « dimple » d’une telle profondeur du 

fait de la faible tenue mécanique du substrat quand la profondeur de la sphère dépasse 200µm.   

 Enfin, nous avons essayé de faire croitre un film de 500nm sur un substrat « dimple » 

classique de 200µm de profondeur, mais nous n’avons pas réussi à caractériser ce film car la 

dimension des domaines est faible et la densité du défaut de coalescence est grande dans ce 

film. Ceci rend la distinction des APDs extrêmement difficile. Par conséquent, nous n’avons 

pas réussi à analyser l’évolution de l’auto-annihilation des APDs sur ce film de 500nm 

d’épaisseur. 

4 Etude sur les propriétés mécaniques : le module d’Young 

4.1 Détermination expérimentale du module d’Young 

 Comme on l’a montré dans le premier chapitre, la valeur de module d’Young (E3C-SiC) 

donnée dans la littérature présente une grande dispersion. En plus, la valeur du module 

d’Young sur des films minces submicroniques n’est pas disponible à cause du fait que le film 

3C-SiC d’une épaisseur inférieure de 1µm épitaxié sur un substrat Si possède un grand 

nombre de défauts structuraux (comme montré à la figure 1.18) qui peuvent dégrader le 

module d’Young du 3C-SiC.  

 Une détermination du module d’Young pour les couches minces est donc la première 

étape de nos travaux. Comme évoqué précédemment dans le premier chapitre, la valeur du 

module d’Young du 3C-SiC (E3C-SiC) varie entre 300GPa et 700GPa dans la littérature avec 

une valeur de 450GPa, principalement retenue. Cette valeur est celle que nous avons trouvé 

dans nos précédents résultats sur les films 3C-SiC épais (≥2µm d’épaisseur). Nous devons 

donc vérifier sa valeur sur nos couches minces de 3C-SiC.  
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 Comme nous ne disposons pas de substrat Si suffisamment désorienté pour 

éventuellement éliminer les APDs, nous avons donc décidé d’utiliser des substrats Si on-axis. 

Ceci nous permet de comparer nos résultats sur le module d’Young avec les résultats de la 

littérature et nos anciens résultats sur les films épais, qui sont obtenus sur les films 3C-SiC 

on-axis ou peu désorientés.  

 Nous avons élaboré des films de 3C-SiC avec des épaisseurs inférieures à 550nm sur 

des substrats Si orienté (100) et (111). Les caractéristiques physiques de ces films sont 

présentées dans le tableau 3.1. A noter que la différence entre les films orientés (111) est le 

petit débit de SiH4 ajouté pendant la transition entre la carburation et la croissance principale 

(Fig 3.2) destiné à réduire la grande densité de défauts « void » dans le substrat Si(111) [156] 

[157] [158].  

Tableau 3.2 : description des caractéristiques des films minces de 3C-SiC de différentes 

orientations. 

Numéro 

d’échantillon 
1 2 3 4 5 6 7 

Orientation (100) (100) (100) (111) (111) (111) (111) 

Epaisseur (nm) 100 250 500 530 520 520 550 

DRX FWHM(°) 1,30 0,87 0,63 0,44 0,44 0,44 0,45 

Débit SiH4 (sccm) 0 0 0 0,5 1 2 3 

  

Comme expliqué précédemment dans le 1
er

 chapitre, le module d’Young est extrait de 

la fréquence de résonance des cantilevers qui est déterminée à partir du vibromètre laser 

doppler « Polytec »[130]. Le module d’Young est calculé à partir de l’équation 1.10.  

 Tout d’abord, les cantilevers des échantillons 1 (100nm) et 2 (250nm) ne permettent 

pas la mesure dynamique au Polytec du fait de leur déflection verticale trop importante (voir 

figure 3.13-a et -b). Pour ces deux films de faible épaisseur, même les cantilevers les plus 

courts (40µm) qui présentent la plus faible déflection verticale ne sont pas mesurables.  



94 

 

Figure 3.13 : images MEB des cantilevers élaborés à partir des films 3C-SiC(100) avec 

différentes épaisseurs : (a) 100nm (échantillon 1), (b) 250nm (échantillon 2) et (c) 500nm 

(échantillon 3) [49]. 

 Les échantillons sur lesquels nous avons pu mesurer le module d’Young sont donc les 

échantillons numéros 3 à 7 (tableau 3.1). A noter que pour le seul échantillon orienté (100) 

exploitable (N°3), les cantilevers dont la longueur est supérieure à 90µm ne sont pas 

mesurables car ils sont collés sur le substrat Si du fait de la déflection importante des 

cantilevers.  

 Contrairement aux films orientés (100), nous avons systématiquement observé une 

déflection positive pour les films 3C-SiC orientés (111) : tous les cantilevers se défléchissent 

vers le haut par rapport au plan du film (voir figure 3.14). Nous n’avons donc pas de problème 

de collage des cantilevers.  

Figure 3.14 : images MEB des cantilevers des échantillons orientés (111) avec (a) échantillon 

4 (débit de SiH4 0,5sccm), (b) échantillon 5 (1sccm de SiH4), (c) échantillon 6 (2sccm de 

SiH4) et (d) échantillon 7 (3sccm de SiH4). 

 Un exemple d’évolution du module d’Young en fonction de la longueur des 

cantilevers est présenté dans la figure 3.15. Nous pouvons observer une évolution évidente de 

la valeur du module d’Young avec la longueur des cantilevers. L’augmentation du module 

d’Young est la plus abrupte pour les premiers cantilevers (de 40 à 80µm). Lorsque la longueur 

a b c 
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du cantilever dépasse 90µm, la tendance de l’évolution de la valeur E se stabilise et tend vers 

une valeur de 380GPa. 

 

Figure 3.15 : évolution du module d’Young en fonction de la longueur des cantilevers de 

l’échantillon 7 pour les deux premiers modes de vibrations. 

 

 L’observation de cette évolution de la valeur de E révèle la limite du modèle de calcul 

par l’équation 1.10. En effet, le module d’Young est un paramètre physique intrinsèque au 

matériau. Par conséquent, si on considère que la variation locale de la densité de défauts est 

négligeable dans un motif, l'ensemble des cantilevers du motif doit conduire à la même valeur 

de E. Ce comportement que nous avons observé est dû, en fait, à l’effet de la sur-gravure à la 

base des cantilevers. Plus précisément, la libération d’un cantilever de 20µm de large, conduit 

au minimum à une sur-gravure de 10µm sous la base du cantilever. Cette sur-gravure 

augmente la longueur effective du cantilever mesuré. Ainsi une sous-estimation non-

négligeable du module d’Young est produite par l’équation 1. 10 pour les cantilevers courts. 

Quand la longueur de sur-gravure à la base des cantilevers devient négligeable par rapport à la 

longueur totale du cantilever, la sous-estimation de la valeur du module d’Young devient, elle 

aussi, négligeable. Par conséquent, la valeur de E calculée à partir de l’équation 1.10 tend vers 

la valeur réelle du module d’Young du matériau à partir d’une certaine longueur du cantilever 

où l’effet de la sur-gravure devient négligeable. Ceci explique le plateau dans le diagramme 

de la figure 3.15. Apparemment, l’effet de la sur-gravure à la base des cantilevers pour 

l’échantillon 7 semble limité à partir d’une longueur de 90µm. 
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 Les valeurs du module d’Young pour les échantillons 3 à 7 sont rassemblées dans le 

tableau 3.2. La valeur de E est calculée à partir des fréquences de vibration des cantilevers de 

90µm qui est la longueur mesurable commune à tous ces films.   

Tableau 3.3 : module d’Young (GPa) des échantillons 3 à 7. 

 Numéro d’échantillon 

Largeur (µm) 3 4 5 6 7 

10 349 342 335 349 391 

15 366 329 335 344 385 

20 349 335 348 357 491 

 

 On peut constater qu’il y a très peu de différence sur la valeur du module d’Young 

entre les échantillons 3 à 7. Et pourtant, d’après la littérature, la valeur du module d’Young du 

3C-SiC(111) (   
    compris entre 500GPa et 650GPa) est donnée comme étant plus grande 

que celle du 3C-SiC(100)(   
    autour de ~450GPa) [35] [159] [62] [109] [160]. En outre, il 

n’y a pas d’influence évidente de la largeur sur la valeur du module d’Young, comme l'on 

pouvait s'y attendre. Ceci signifie que le module d’Young est isotrope dans le plan du film. 

Seul le cantilever 20µm × 90µm de l’échantillon 7 possède une valeur du module d’Young de 

491GPa qui est beaucoup plus grande que les autres. Pour comprendre cette valeur 

surprenante, nous avons réalisé une analyse au MEB (voir figure 3.16). Nous avons constaté 

une libération partielle des cantilevers dans cette série de 20µm de largeur. Le silicium 

présent sous le cantilever en SiC l’empêche de vibrer de manière régulière. Nous pouvons 

imaginer que la fréquence de vibration que l’on a obtenue pour ce cantilever ne correspond 

pas à la fréquence de vibration d’un cantilever de 90µm de longueur mais à un cantilever plus 

court. D’après le modèle de calcul du module d’Young à partir de la fréquence de résonance 

du cantilever, le module d’Young est proportionnel à la longueur du cantilever. Par 

conséquent, une surestimation du module d’Young est faite quand on considère une longueur 

de 90µm, au lieu de la vraie longueur du cantilever, dans la formule. Cette observation nous 

indique que la libération parfaite des cantilevers est impérative pour un calcul du module 
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d’Young précis à partir de la fréquence de résonance des cantilevers. Nous avons donc décidé 

d’augmenter le temps de libération des cantilevers pour le reste de nos études. 

 

Figure 3.16 : image MEB sur le motif où se trouve le cantilever 90µm × 20µm qui présente un 

module d’Young de 491GPa. 

4.2 Discussion 

 Comme évoqué dans le 1
er

 chapitre, nous constatons que l’invariance du module 

d’Young entre les films 3C-SiC de différentes orientations (3C-SiC(100) et 3C-SiC(111)) et 

élaborés sous différentes conditions de croissance (débit de SiH4 pendant la transition pour les 

films 3C-SiC(111)) ainsi que la faible valeur du module d’Young, est due au grand nombre de 

défauts dans la gamme d’épaisseur des films (~500nm) (voir la figure 1.18). Dans la 

littérature, l’influence de la densité des défauts structuraux sur la valeur du module d’Young a 

été observée par Anzalone et al. qui ont présenté l’augmentation du module d’Young avec 

l’augmentation de l’épaisseur des films de 3C-SiC [48]. Dans cette étude, la valeur du module 

d’Young augmente de ~200GPa pour un film de ~2µm d’épaisseur à 450GPa pour un film de 

~3µm d’épaisseur. Bien que notre valeur du module d’Young pour des films de 500nm 

d’épaisseur soit supérieure à 200GPa, elle reste plus faible par rapport à la valeur de 450GPa 

fréquemment citée dans la littérature. 

 Une analyse du module d’Young sur un film de 3C-SiC plus épais qui possède une 

densité de défaut inférieure par rapport au film de 500nm d’épaisseur permettrait de vérifier 

comment la densité de défaut influe sur le module d’Young de nos films de 3C-SiC épitaxié 

de la même manière que ce qui a été reporté par Anzalone et al. et nous aide à retrouver la 

valeur de 450GPa. 
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4.3 Vérification du module d’Young sur un film épais 

 En vue de vérifier notre hypothèse, nous avons élaboré un film de 5µm d’épaisseur 

pour comparer avec les films minces de 500nm d’épaisseur.  

 L’analyse du module d’Young des films minces a révélé une faible valeur du module 

d’Young pour les films minces (~350GPa). Notre hypothèse pour expliquer qualitativement 

ce phénomène est que cette faible valeur du module d’Young est due à la grande densité de 

défauts structuraux présente dans cette gamme d’épaisseur. Une image STEM (‘‘Scanning 

Transmission Electron Microscopy’’ en anglais) nous révèle l’état des défauts structuraux à 

travers l’épaisseur du film de 5µm d’épaisseur (Fig 3.23). Comme indiqué sur l’image, il y a 

omniprésence de défauts structuraux dans la zone de 500nm d’épaisseur. Ensuite, la densité 

de défauts diminue lorsque l’épaisseur augmente. Quand l’épaisseur dépasse 1µm, nous 

observons une diminution importante de la densité de défauts de manière continue jusqu’à 

5µm.  

 

Figure 3.17 : image STEM en section d’un film 3C-SiC(100) de ~5µm d’épaisseur. 

  

 Des cantilevers tests sont fabriqués à partir de ce film avec le même mode opératoire 

que pour les films minces. Puisque la largeur des cantilevers influe peu sur la valeur de 

module d’Young, nous allons donc présenter les résultats pour les cantilevers de 10µm de 

largeur (voir la figure 3.18). Nous observons la même tendance que celle obtenue sur les films 
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minces avec un changement d’allure notable de la courbe pour une longueur d’environ 

120µm. Rappelons-nous qu’un tel changement d’allure de la courbe est apparu à partir de 

90µm de longueur pour les films minces de 500nm d’épaisseur. Ceci est due au fait que nous 

avons augmenté le temps de gravure du substrat Si pour libérer les cantilevers (voir la figure 

3.16 et la discussion correspondante). La valeur du module d’Young se stabilise lorsque la 

longueur dépasse 120µm. Nous observons une valeur maximale du module d’Young du film 

autour de 430GPa pour le cantilever le plus long (200µm). Cette valeur est très proche des 

450GPa, valeur mentionnée de la littérature pour le 3C-SiC(100). De plus, compte tenu de 

l’augmentation de la durée de gravure du substrat Si, il est possible que la sous-estimation du 

module d’Young soit légèrement plus importante pour les cantilevers d'un film de 5µm 

d’épaisseur.  

 

Figure 3.18 : évolution de E en fonction de la longueur des cantilevers pour le film 3C-

SiC(100) de 5µm d’épaisseur (largeur des cantilevers : 10µm).  

 D’un autre côté, comme nous l’avons déjà évoqué, nous avons une erreur de calcul du 

module d’Young plus faible avec les cantilevers longs (>100µm dans le cas des films minces 

de 3C-SiC(100)). Il est ainsi très important de pouvoir mesurer les cantilevers longs afin de 

déterminer précisément le module d’Young. Ceci n’est pas possible du fait de la déflection 

verticale importante de nos cantilevers fabriqués à partir des films de 500nm d’épaisseur (en 

particulier les films de 3C-SiC épitaxié sur les substrats Si(100) ou les cantilevers sont 

défléchis vers le substrat). Comme la déflection des cantilevers est issue de la forte contrainte 

résiduelle dans les films de 3C-SiC, il est donc nécessaire de pouvoir contrôler l’état de 

contrainte résiduelle dans l’hétérostructure  3C-SiC/Si. Cependant, la génération et la 
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relaxation des contraintes est très complexe dans le cas du 3C-SiC épitaxié sur Si. 

L’information sur la relaxation de la contrainte résiduelle dans le film de 3C-SiC est très peu 

reportée dans la littérature. A notre connaissance, il n’y a pas de méthode efficace pour 

contrôler la relaxation de la contrainte résiduelle du film mince de 3C-SiC épitaxié sur Si, à 

part des études antérieures de notre groupe [51] [161] [162] [44] [163]. L’étude de la 

contrainte résiduelle est donc la prochaine étape sur la recherche de meilleures propriétés 

mécaniques des films 3C-SiC épitaxiés sur Si. 

5 Etude sur les propriétés mécaniques : la contrainte résiduelle 

5.1 Introduction 

 Dans l’étude précédente, nous avons observé, i) une déflection importante des 

cantilevers ; ii) différents sens de déflection des cantilevers selon l’orientation 

cristallographique (les cantilevers des films orientés (111) sont défléchis vers le haut alors que 

les cantilevers des films de 3C-SiC orientés (100) sont défléchis vers le bas, voir figure 3.13 

et figure 3.14). De plus, les observations au MEB nous ont révélé une diminution de la 

déflection des cantilevers avec l’augmentation de l’épaisseur pour les films orientés (100). 

Ceci nous laisse suggérer que la contrainte résiduelle est aussi influencée par l’épaisseur ou la 

densité de défauts structuraux dans le film de 3C-SiC.   

 En vue d’étudier l’état de contrainte résiduelle dans le film de 3C-SiC épitaxié et 

comprendre le mécanisme de relaxation de la contrainte, nous avons réalisé une étude sur 

l’évolution de la contrainte résiduelle avec l’épaisseur (et donc la densité de défauts) du film. 

5.2 Etude de l’influence de l’épaisseur sur la contrainte résiduelle 

 Pour réaliser cette étude, nous avons eu l’idée d’élaborer spécialement deux films de 

3C-SiC de 100mm (4’’) sur substrat Si orienté (100) (échantillon 8) et (111) (échantillon 9) 

avec une forte variation de l’épaisseur du film, voir figure 3. 19.        

 Les deux wafers ont été élaborés dans le réacteur 4'' de NOVASiC, l’un des 

partenaires du projet NANOSENS. Une croissance ‘‘conventionnelle’’ en deux étapes a été 

employée pour élaborer ces deux films. Les mêmes conditions de croissance ont été utilisées 

pour les deux échantillons, la température d’épitaxie étant de 1340°C et la pression de 

150mbar. La pression partielle de SiH4 et de C3H8 était respectivement de 1,3×10
-2

 et 

0,81×10
-2 

mbar, le ratio C/Si était donc de 1,9 (bien que la vitesse de croissance est définie par 
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le débit de SiH4, un ratio C/Si optimal permet d’obtenir une qualité cristalline optimale) ce qui 

conduit une vitesse de croissance de 1,7µm/h. Pour réaliser le fort gradient d’épaisseur des 

films, nous avons volontairement arrêté la rotation du wafer pendant l’épitaxie (Fig 3.1-b). A 

noter qu’un film épitaxié avec rotation dans les conditions de croissance citées précédemment 

présente une variation d’épaisseur de 5% entre le bord et le centre d’un wafer 4’’. 

L’élaboration de ces 2 wafers de 4’’ nous a permis d’obtenir une large variation d’épaisseur 

exploitable sur un seul substrat Si dans un seul ‘‘run’’ de croissance CVD. L’intérêt de 

réaliser une seule épitaxie est de s’affranchir d’éventuelles variations de paramètres pendant 

la croissance qui pourraient entrainer des différences de qualité du matériau et de garantir que 

le seul paramètre variant du film 3C-SiC est l’épaisseur, donc la densité de défauts structuraux 

à travers l’épaisseur du film [164]. 

 La figure 3.19 présente les photographies de ces deux échantillons avec la 

cartographie d’épaisseur de chaque wafer mesurée au FTIR. Comme nous pouvons l’observer 

sur la figure 3.19, la zone la plus épaisse réside toujours du côté de l’injection des gaz (côté 

amont). Cette zone présente aussi la plus grande variation d’épaisseur. Par conséquent nous 

avons la zone la plus mince toujours du côté « aval ». Pour le film orienté (100), nous 

observons une variation d’épaisseur entre l’amont et l’aval comprise entre 1,95µm et 0,5µm. 

L’épaisseur maximale pour le wafer (111) a été volontairement choisie pour éviter la fissure 

(‘‘crack’’) du film du côté amont du wafer  [162]. L’épaisseur du wafer (111) est contrôlée 

par une simple diminution de la durée de croissance par rapport à l’échantillon (100). La 

variation de l’épaisseur finale du wafer (111) est comprise entre 1,4µm pour le coté amont et 

0,3µm pour le coté aval. Enfin, la qualité cristalline des zones principales de chaque film a été 

vérifiée pour s’assurer la qualité de ces 2 films n’est pas dégradée par l’immobilisation du 

support du substrat.  
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Figure 3.19 : photos des 2 films 3C-SiC épitaxié sur support d’échantillon fixe avec (a) SiC 

(111) dont l’épaisseur de la plaquette varie entre ~1,4µm (coté amont) et 0,3µm (coté aval) et 

(b) SiC(100) dont l’épaisseur varie entre 1,95µm (coté amont) et 0,5µm (coté aval). (Les gaz 

sont injectés de la droite vers la gauche) 

 Tout d’abord, l’observation au MEB nous indique la différence de signe de courbure 

(K) des cantilevers entre l’échantillon orienté (111) et celui orienté (100) (Fig 3.20). Cette 

observation a confirmé nos anciens résultats sur les échantillons 1 à 7 sur le signe de la 

déflection suivant l’orientation cristallographique  [49]. 

Figure 3.20 : image MEB des cantilevers dans différentes zones d’épaisseur pour (a) 

l’échantillon SiC(111) et (b) l’échantillon 3C-SiC(100)  [164]. Tous les cantilevers de la 

figure ont une largeur de 15µm et une longueur maximum jusqu’à 200µm. (L’épaisseur sur 

les figures indique la zone d’épaisseur où les motifs ont été choisis pour faire l’analyse)  
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 Nous pouvons remarquer, en premier lieu, que la déflection verticale des cantilevers 

augmente avec la diminution de l’épaisseur du film de 3C-SiC. Ce phénomène est commun 

pour les deux échantillons de différentes orientations. Pour chaque échantillon, la déflection la 

plus importante est observée dans la zone la plus mince. La déflection diminue 

progressivement avec l’augmentation de l’épaisseur. A noter que la déflection des cantilevers 

devient invisible au MEB quand l’épaisseur dépasse ~1,5µm pour un film de 3C-SiC (100) et 

~1,3 µm pour un film de 3C-SiC(111). Enfin, la déflection verticale des cantilevers du film de 

3C-SiC(111) est toujours plus importante par rapport à l’échantillon orienté (100) à chaque 

zone d’épaisseur équivalente. Les observations au MEB ont été ensuite confirmées par les 

mesures de profils de déflection au profilomètre optique Fogale Nanotech [128] permettant de 

s'assurer i) du signe de la courbure (   
   <0 et    

   >0) et ii) de la diminution de la déflection 

avec l’augmentation de l’épaisseur des cantilevers. 

5.3 Détermination du gradient de contrainte et de la contrainte moyenne 

 La déflection d’un cantilever est purement parabolique lorsque le rayon de courbure 

du cantilever est grand devant la longueur du cantilever (supposant que la contrainte moyenne 

bi-axiale est homogène dans le plan du film). Nous allons donc pouvoir appliquer un fit 

polynomial au profil de la déflection du cantilever :  

               Eq 3.1 

 A partir du fit polynomial, nous avons adopté le modèle de Fang et Wickert pour 

analyser les différentes contributions de la contrainte résiduelle (le gradient de contrainte    

et la contrainte moyenne bi-axiale⟨ ⟩). Ici, K définit la courbure du cantilever et le coefficient 

b est relié avec l’angle au point d’ancrage du cantilever (b≈θ0+θ1, Rappelons que l’angle total 

d’inclinaison du cantilever au point d’ancrage est la somme des deux angles θ0--angle 

provenant de la contrainte moyenne ⟨ ⟩ et θ1--angle provenant du gradient de contrainte 

        [47]). La relation entre le gradient de contrainte et la courbure du cantilever est 

révélée par une simple considération géométrique [165]: 

  
  

       
 Eq 3.2 

Avec Efilm le module d’Young du film de 3C-SiC et d l’épaisseur du film. 
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 En ce qui concerne la contrainte moyenne ⟨ ⟩, elle est reliée avec la pente du point 

d’ancrage dans le modèle de Fang et Wickert : 

    
〈 〉

     

                           (a) 

Eq 3.3 

    
  

     

                       (b) 

 Avec ν le coefficient de Poisson qui est compris entre 0,1 et 0,4 et h l’épaisseur du 

film qui varie entre 0,1µm et 3µm (l’épaisseur de nos films est donc compatible et les 

formules applicables). Après l’adaptation numérique, nous avons la relation du coefficient b 

représenté par l’équation suivante :  

      
  

     
       

⟨ ⟩

     
 Eq 3.4 

  Dans ce modèle, les deux paramètres les plus importants sont ainsi le coefficient de la 

pente du point d’ancrage (b) du cantilever et la courbure (K) du cantilever. Les discussions 

sur la contrainte résiduelle seront donc menées suivant ces deux paramètres. 

 A partir du fit polynomial montré dans l’équation 3.1, nous avons pu extraire la valeur 

de K et b. L’évolution de ces deux paramètres avec l’épaisseur du film est montrée dans la 

figure 3.21.  

Figure 3.21 : (a) évolution de la courbure K avec l’augmentation de l’épaisseur et (b) 

évolution du coefficient b avec l’augmentation de l’épaisseur. 
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 D’après Fang et Wickert, une pente (b) négative du cantilever, comme dans le cas des 

cantilevers orientés (100), signifie une contrainte moyenne ⟨ ⟩ négative (compression) du 

film. Comme nous l’avons expliqué dans le 1
er

 chapitre, la contribution thermo-élastique dans 

l’hétérostructure 3C-SiC/Si est toujours positive (tension) (ζthm>0). Par conséquent, le signe 

de la contrainte intrinsèque ne peut être que négative (    
   

 < 0) afin que la contrainte 

résiduelle dans le film soit compressive. Ceci est cohérent avec l’analyse sur la courbure 

négative du wafer 3C-SiC(100) des anciens résultats de notre groupe [51]. L’observation 

d’une courbure négative (K
100 

< 0) du cantilever signifie une variation négative de la 

contrainte intrinsèque entre l’interface et la surface du film : 

∆    
        

             
           Eq 3.5 

 Ici, on définit z la distance de l’interface SiC/Si et d l’épaisseur du film. Puisque la 

contrainte intrinsèque dans le film est négative, la valeur absolue de la contrainte compressive 

à l’interface 3C-SiC/Si est donc supérieure à celle de la contrainte intrinsèque. Nous avons 

donc : 

|    
        |  |    

        | Eq 3.6 

 Pour le film orienté (111), nous avons, pour tous les cantilevers, la courbure et la pente 

au point d’ancrage positives (K
111

>0 ; b
111

>0). D’après le modèle de Fang et Wickert et notre 

étude antérieure sur la courbure du wafer, une pente positive signifie une contrainte 

intrinsèque moyenne en tension dans le plan du film (〈    
   〉>0). La courbure positive 

équivaut à un gradient de contrainte positif (∆    
   >0). Pour l’échantillon (111), en utilisant le 

même raisonnement, nous avons : 

∆    
        

             
           Eq 3.7 

De même pour la valeur absolue de la contrainte intrinsèque :  

|    
        |  |    

        | Eq 3.8 

 A partir de l’observation des deux films de différentes orientations, nous pouvons 

simplifier le profil de la contrainte intrinsèque à travers l’épaisseur du film (Fig 3.22). Nous 

pouvons constater que la valeur absolue est croissante avec l’augmentation de l’épaisseur 

pour les deux orientations. Plus précisément, pour le film orienté (100) en compression 
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(quand l’épaisseur est inférieure à 1,5µm) la contrainte en compression à la surface est plus 

importante qu'à l’interface, alors que pour le film orienté (111), la contrainte en tension à la 

surface est plus importante par rapport à l’interface. 

 

Figure 3.22 : profil de la contrainte intrinsèque à travers l’épaisseur du film de 3C-SiC et du 

substrat Si.  

 Cette évolution de la contrainte intrinsèque ζint semble contradictoire avec la vision 

classique de la relaxation de contraintes dans différentes hétérostructures précédemment 

reporté dans la littérature (par exemple pour GaN/saphir  [166], InGaAs/InP  [167] et diamant 

[168]). Pour une relaxation classique, la contrainte intrinsèque se relaxe uniquement par 

l’introduction de défauts cristallins (fautes d’empilement, µ-twins, dislocations, APD/APB). 

La relaxation se passe dans une zone précise : le front de croissance. La valeur absolue de la 

contrainte diminue avec l’augmentation de l’épaisseur depuis l’interface substrat/film de 

façon continue (            ). Par conséquent, le gradient vertical ne dépend pas de la 

durée de croissance ou de l’épaisseur. En d’autres termes, deux films élaborés suivant les 

mêmes conditions de croissance mais avec différentes épaisseur (d1<d2) doivent avoir le 

même profil de contrainte dans une zone dont la distance de l’interface z est inférieure à d1 

(           ). Le modèle de relaxation classique de la contrainte intrinsèque est donc 

contradictoire avec nos résultats.  

5.4 Modèle analytique de relaxation de contrainte intrinsèque 

 Afin de pouvoir expliquer l’évolution de la contrainte dans nos films de 3C-SiC 

épitaxié, nous avons introduit un modèle analytique en prenant en compte l’effet de fluage 

(« creep »), qui signifie une relaxation plastique par l’introduction de défauts cristallins et/ou 

leurs déplacements qui se passent non seulement au front de la croissance mais aussi dans le 
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volume du film [51] [169]. Afin d’introduire l’effet de fluage, nous devons établir 3 

hypothèses importantes : 

 i) n’importe quelle partie d’un film peut se relaxer dans le volume du film durant la 

croissance CVD (           ). 

 ii) la relaxation commence instantanément depuis le premier instant de la formation du 

matériau et elle s’arrête dès le début du refroidissement. Ceci signifie qu’une tranche du film 

3C-SiC dans un film 3C-SiC d’épaisseur d, élaborée avec une vitesse de croissance constante 

vepi, subit l’effet de fluage pendant une période donnée par : 

                Eq 3.9 

 iii) la cinétique de la relaxation de contrainte est donnée par  [51]: 

  

  
          Eq 3.10 

 Où ε est l’élément de tenseur de déformation qui est proportionnel à la contrainte 

(défini par la loi de Hooke, nous allons remplacer ζ par ε pour faciliter la discussion), a étant 

le coefficient de fluage et N l’exposant du fluage respectivement qui sont calculés en prenant 

en compte la variation de fluage avec la température : 

                   ⁄   Eq 3.11 

 Où C est une constante, Q est l’énergie d’activation du fluage dans 3C-SiC et R est la 

constant universelle des gaz parfaits. La valeur de N et Q ont été précédemment analysé 

comme étant 2,6 ± 0,3 et 540 ± 100 kJ/mol. Le coefficient de fluage est estimé 

empiriquement : a(T=1300°C) ≈ 10s
-1

 ; a(T=1400°C) ≈ 150s
-1

 [51]).  

 Ensuite, nous pouvons résoudre l’équation 3.10 en constatant que la contrainte est la 

principale force d’activation du fluage. Nous avons ainsi l’expression analytique du profil de 

la contrainte intrinsèque dans 3C-SiC : 

     [       
               

   

    
]

 

   

 Eq 3.12 
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 Nous pouvons prédire qu’à basse température où le coefficient de fluage est 

suffisamment bas (a(T) → 0), ou à haute vitesse de croissance (vepi→∞), l’effet de fluage est 

donc négligeable. Dans ces deux cas, le modèle analytique de la déformation (l’équation 3.12) 

devient             que l’on définit comme le profil initial sans l’effet de fluage. Nous 

pouvons ensuite simuler le profil de contrainte à travers l’épaisseur du film de 3C-SiC. Ainsi, 

nous pourrions prédire quels paramètres peuvent conduire l’inversion de signe du profil de 

contrainte. Le tableau 3.4 présente les différents paramètres pour 4 simulations et les résultats 

de profil simulé sont présentés dans la figure 3.23.  

Tableau 3.4 : valeur des paramètres de fit dans le modèle analytique (Eq 3.12). 

   (z = 0) l (µm) N a(T) (s
-1

) Tepi (°C) depi (µm) tepi (min) vepi (µm/h) 

(a) 

2,1×10
-3

 2,5 2,6 

12-140 1300-1400 2 20 6 

(b) 12 1300 2 15-240 0,5-8 

(c) 12 1300 0,25-3 30 0,5-6 

(d) 42 1350 0,2-5 6-150 2 

 Nous avons défini arbitrairement le profil sans fluage par une fonction exponentielle : 

                     ⁄   Eq 3.13 

Avec       égal à 2,1×10
-3

 et l l’épaisseur de relaxation égale à 2,5µm. Le coefficient de 

fluage est compris entre 10 et 150s
-1

. D’après l’équation 3.12, la température correspondante 

est donc comprise entre 1300°C et 1400°C à condition que l’on prenne l’énergie d’activation 

du fluage Q comme étant égale à 540kJ/mol.  

 Les simulations du profil de contrainte à travers l’épaisseur des films sont présentées à 

la figure 3.23.  
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Figure 3.23 : simulations du profil de déformation à travers l’épaisseur du film 3C-SiC sous 

différentes conditions. La ligne en pointillé représente le profil sans « Creep » (            

           avec l= 2,5µm) [170]. 

  

 Nous pouvons observer que l’inversion de signe du gradient de contrainte intrinsèque 

peut être provoquée par une température de croissance CVD suffisamment élevée (3.23-a). 

L’inversion de la contrainte peut être aussi une conséquence d’un temps d’exposition du 

« creep » (temps de croissance du film) suffisamment long (3.23-b). A noter que dans les 

deux premiers cas (3.23-a et 3.23-b), l’épaisseur du film est fixée à 2µm. Ensuite, dans le cas 

présenté à la figure 3.23-c, nous pouvons constater que le profil de déformation intrinsèque 

peut changer de signe suivant l’augmentation de la vitesse de croissance CVD. Enfin, avec 

une température fixe et une vitesse d’épitaxie constante (a(T)=cte ; vepi=cte), le profil de la 

contrainte des films peut changer de signe suivant l’augmentation du temps de 

croissance/durée d’exposition du « creep » (Fig 3.23-d). Ceci signifie que la zone où l’effet de 

fluage est la plus effective est la zone proche de l’interface où la contrainte initiale est au 

maximum et qui provoque la plus grande vitesse de relaxation de contrainte. La conséquence 

directe de cette relaxation de contrainte, activée avec le fluage, est l’inversion de signe du 

profil de contrainte dans les zones proches de l’interface par rapport au profil de contrainte 

sans le fluage. Les valeurs de la contrainte moyenne (⟨ ⟩) antérieurement extraites à partir de 

la courbure du wafer (les étoiles sur chaque profil) [51] sont ajoutées dans la simulation dans 

le cas de différents temps de croissance pour vérifier qualitativement la validité du fit. 

 Pour résumer, nous avons défini des paramètres décisifs avec les simulations et 

présenté le signe du gradient de contrainte (
  

  
) qui dépend de la température de croissance 
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(reflet par le coefficient de fluage, a(T)) et de la vitesse de croissance. Il est évident de 

constater que pour un profil de contrainte initiale donné (profil ε0(Z) au forme de ligne en 

pointillé à la figure 3. 23), la diminution de la contrainte (
  

  
 < 0 : relaxation classique sans 

fluage) peut être assurée si les conditions de la fonction suivante sont satisfaites : 

       
 ⏟      

  

   
   

  ⏟  
  

       ⏟
  

 Eq 3.14 

 Ce modèle analytique nous permet donc d’envisager l’inversion du gradient de 

contrainte. La validité de ce modèle peut être confirmée par la comparaison avec les états de 

contrainte de différents films élaborés au laboratoire. La présentation détaillée de cette partie 

a fait l’objet d’une publication récente de notre groupe  [170].  

 On a donc montré que ce modèle analytique de la relaxation continue de la contrainte 

intrinsèque par l’effet de fluage est pertinent pour expliquer, de façon quantitative, l’évolution 

de la courbure et de la déflection verticale des cantilevers de nos films 3C-SiC épitaxiés sur 

Si. D’après ce modèle, la déflection des cantilevers peut être ajustée à travers la durée/la 

vitesse et la température de croissance CVD.  
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6 Conclusions et perspectives 

 En cherchant à diminuer la densité de défauts structuraux, nous avons d’abord étudié 

l’auto-annihilation des APDs/APBs. Le substrat « dimple », qui nous fournit une continuité de 

l’angle de désorientation dans un seul substrat, s’est révélé un outil efficace pour réaliser cette 

étude. Nous avons pu quantifier l’auto-annihilation des APDs en fonction de l’angle de 

désorientation et de l’épaisseur du film 3C-SiC épitaxié : la vitesse d’auto-annihilation des 

APD est accélérée par l’augmentation de l’angle de désorientation et de l’épaisseur. Nous 

avons trouvé l’angle d’annihilation totale à 4° pour le film de 4µm et 8° pour le film de 2µm. 

Bien que la gamme de l’angle de désorientation fourni par le « dimple » ne permette pas au 

film de 1µm d’avoir une morphologie sans APDs, l’évolution de la densité surfacique des 

APDs est cohérente avec les deux films plus épais. De plus, la technique de révélation des 

APDs par la cristallisation des îlots Si est une méthode originale qui peut engendrer de futures 

applications. 

 Par la suite, le module d’Young E3C-SiC du film mince de 3C-SiC a été analysé. Les 

résultats calculés à partir du modèle de fréquence de résonance donnent des valeurs assez 

basses par rapport à la valeur ‘‘classique’’ de 450GPa. En plus, pour les films autour de 

500nm d’épaisseur, le module d’Young ne semble pas être dépendant de l’orientation 

cristallographique : nous avons    
    et    

    autour de 350GPa. La vérification du    
    par les 

films 3C-SiC(100) épais (5µm) a donné une valeur de 430GPa. La comparaison entre la 

valeur de E3C des films minces et des films épais a confirmé notre hypothèse sur la 

dégradation du     par la grande densité des défauts structuraux à travers l’épaisseur du film 

de 3C-SiC. 

 Nous avons également étudié  l’état de contrainte dans les films de 3C-SiC épitaxié sur 

les substrats Si orienté (100) et (111). Les résultats obtenus à partir des analyses de la 

déflection statique des cantilevers nous montrent que la valeur absolue de la contrainte 

intrinsèque augmente de l’interface SiC/Si vers la surface du film ce qui est contradictoire 

avec la vision classique de relaxation des contraintes. Pour expliquer ce phénomène du profil 

de contrainte intrinsèque, nous avons introduit un modèle analytique qui prend en compte 

l’effet de fluage : mécanisme de relaxation continue dans le volume du film. Ce modèle est en 

accord avec les données expérimentales sur l’évolution de la courbure des cantilevers (K) et le 

gradient de contrainte (∆ε) en fonction de l’épaisseur du film. Le modèle analytique nous 

donne les paramètres décisifs induisant l’inversion du profil de contrainte intrinsèque, comme 
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une température de croissance suffisamment haute, une vitesse d’épitaxie suffisamment 

importante et une durée de croissance longue. Enfin, la contrainte initiale à l’interface SiC/Si 

est aussi un paramètre très important. La compréhension de la création de la contrainte initiale 

à l’interface SiC/Si pourrait expliquer pourquoi il existe différentes natures de contrainte 

intrinsèque suivant l’orientation cristallographique des films : 3C-SiC(100) en compression ; 

3C-SiC(111) en tension. 
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Chapitre 4. Etude de la croissance CVD de silicium sur 

3C-SiC - intégration d’une pointe Si sur un cantilever 

3C-SiC 

1 Introduction 

 Nous avons montré dans le chapitre précédent qu’il est possible de faire croitre des 

films de Si(110) sur des films de 3C-SiC(100) par la technique CVD [171]. Cette croissance, 

peu étudiée dans la littérature, nous a poussé à aller en plus avant dans la compréhension des 

mécanismes de formation des films et ce pour les raisons suivantes.  

 Dans un premier temps, la coalescence des îlots de silicium peut conduire à une 

couche continue de Si et ainsi obtenir une hétérostructure Si/3C-SiC/Si. L’élaboration d’une 

telle hétérostructure est très intéressante pour former des microstructures MEMS originales 

qui tirent profit des propriétés mécaniques du SiC tout en conservant la possibilité d’utiliser 

des moyens classiques de gravure propres au silicium. Il s’agit là de la motivation principale 

de notre travail.  

 Par ailleurs, les îlots de Si dont nous nous sommes servis pour révéler les APDs dans 

les films de 3C-SiC épitaxiés sur substrat Si, ont une dimension proche de boites quantiques. 

La formation maîtrisée de boites quantiques Si sur des surfaces SiC a un intérêt pour la 

réalisation de cellules solaires [172] [173] [174] [175] [176] [177] [178]. Notamment, il a été 

montré que des cellules solaires contenant une jonction SiC/Si peuvent conduire à une 

efficacité d’environ 20% [179]. De plus, cette approche permettrait d’augmenter l’efficacité 

de conversion photovoltaïque jusqu’à 60% [180].  

 Enfin, il a été montré, par la simulation numérique, que le dépôt de Si sur SiC est une 

solution vers une meilleure performance des structures MOSFET, en diminuant la densité 

d’états d’interface entre la grille en oxyde de silicium et le film SiC [181]. 

Traditionnellement, la grille en oxyde dans les structures MOSFET en SiC est fabriquée par 

oxydation thermique du SiC. Ce type d’oxyde contient des impuretés en hydrocarbure qui 

vont agir comme des charges supplémentaires et vont dégrader les performances du MOS. 
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L’oxydation du film Si épitaxié sur SiC permet la formation de la grille en oxyde de silicium 

contenant moins d’impuretés ce qui conduit à des meilleures performances du MOS. Il est 

donc très intéressant d’obtenir un film de Si continu avec une cristallinité optimale 

(monocristallin) et une morphologie compatible avec les procédés de micro-usinage sur le 

film 3C-SiC(100) pour l’application de la microélectronique de puissance.     

 Bien que le dépôt de Si sur 3C-SiC/Si soit particulièrement intéressant dans plusieurs 

domaines d’application, très peu de résultats ont été reportés dans la littérature sur la 

réalisation d’une telle hétérostructure avec des propriétés intrinsèques satisfaisantes pour les 

applications visées. Le meilleur résultat de croissance CVD a été reporté par Björketun et al. 

mais le film obtenu demeure majoritairement polycristallin et présente différentes phases 

cristallines en volume (cubique et hexagonale) [182]. De plus, la surface du film est facettée. 

Un autre résultat a été présenté par Boreland et al. qui ont réussi à déposer des nano-cristaux 

de Si (nc-Si) sur un substrat 3C-SiC(100) par une technique de croissance CVD très complexe 

(EBEP-CVD, Electron Beam Excited Plasma-Chemical Vapor Deposition, en anglais) [183].  

 Nous avons donc étudié la cristallisation du Si sur 3C-SiC(100)/Si(100) depuis l’étape 

de nucléation jusqu’à la croissance du film continu. 

2 Etude de la nucléation de silicium sur SiC 

 Comme évoqué précédemment dans le 3ème chapitre, le dépôt d’îlots de Si sur la 

surface de films 3C-SiC (100) épitaxiés sur Si(100) est une technique efficace pour révéler les 

APDs. Cependant, cette technique est très peu utilisée dans la littérature. Seul le groupe de 

Ishida a reporté sa faisabilité [151]. Dans cette étude, les cristaux de Si sont réalisés par 

LPCVD, dans des conditions expérimentales proches de nos conditions de croissance. 

2.1 Influence de la température de nucléation 

 Nous avons, dans un premier temps, étudié l’influence de la température de dépôt sur 

la formation des îlots. 

 La figure 4.1 présente la morphologie des films 3C-SiC(100) avec les cristaux Si, 

obtenus à trois températures différentes de dépôt. Le débit de SiH4 et le temps de nucléation 

des îlots Si sont identiques pour ces trois films (0,3sccm de SiH4 pendant 90sec, pression de 

travail dans l’enceinte 200mbar). Nous pouvons observer que la morphologie des îlots Si 

dépend sensiblement de la température du dépôt. A haute température (970°C), la densité des 
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îlots Si est la plus faible sur la surface. Dans le même temps, les îlots ont une forme assez 

carrée. A 950°C, les îlots adoptent une forme plus allongée suivant les directions cristallines 

principales de la surface de 3C-SiC(100). Ce comportement est également décrit par Ishida et 

al. [153]. C’est cette condition de croissance que nous avons utilisée pour révéler les APDs. 

Enfin, la croissance à 930°C donne une densité d’îlots élevée mais on peut constater que la 

dimension individuelle des îlots est plus faible qu’à plus haute température.  

 A noter que la nucléation des îlots Si peut être faite juste après la croissance LPCVD 

(in-situ) du film 3C-SiC(100) ou de façon séparée (ex-situ). En d’autres termes, la remise à 

l’air de l’enceinte du réacteur n’influe pas sur le dépôt de Si sur 3C-SiC.      

Figure 4.1 : images MEB des films 3C-SiC(100) après la nucléation des îlots Si à (a) 930°C, 

(b) 950°C et (c) 970°C. Le débit de SiH4 et le temps de dépôt sont identiques pour ces dépôts 

(0,3sccm de SiH4 pendant 90’’). 

2.2 Analyse structurale 

 Des analyses DRX en configuration symétrique ont été réalisées pour connaitre la 

direction de croissance de ces îlots allongés. La figure 4.2 montre le spectre DRX d’un film 

3C-SiC vierge et le spectre du film après le dépôt des îlots Si.  

 Le scan symétrique 2θ-ω permet l’analyse de l’axe de croissance (voir chapitre 2). 

Comme nous pouvons le constater, après la nucléation des îlots Si à 950°C, les pics de 

diffraction {110} sont apparus (Si(220) et Si(440)). La direction de croissance des îlots est 

donc bien la direction [110]. Pour vérifier que ces plans appartiennent uniquement aux 

cristaux Si déposés sur la surface du film 3C-SiC(100), nous avons réalisé un nettoyage du 

wafer dans une solution KOH diluée qui n’attaque que le Si. Après nettoyage, seuls les pics 

de diffraction relatif au SiC sont visibles, ce qui confirme l’attribution des pics de diffraction 

Si(220) et Si(440) aux îlots. Nous avons retrouvé les pics de diffraction classiques d’une 

hétérostructure 3C-SiC/Si(100). 
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Figure 4.2 : spectre DRX en scan (2θ-ω) d’un film 3C-SiC vierge sans îlot Si et spectre DRX 

du film après le dépôt des îlots Si à 950°C (le cas montré sur la figure 4.1-b). 

 

 Des images au Microscopie Electronique en Transmission (TEM) ont été prises pour 

visualiser plus en détail ces îlots Si. La figure 4.3 représente les images TEM des îlots Si 

allongés sur un domaine d’antiphase (APD). L’axe de zone a été arbitrairement choisi à 

SiC[1 ̅0] (parallèle à la direction d’allongement des îlots sur l’APD). Comme montré sur la 

figure 4.3, les deux facettes inclinées de 35,3° par rapport à l’axe de croissance du Si(110) 

nous permettent de les identifier comme les plans Si(111) et Si(11 ̅). La projection de ces 

plans dans le plan basal du cristal Si(110) est la direction Si[001] et Si[00 ̅]. En ce qui 

concerne le plan de croissance du 3C-SiC, la direction parallèle à la direction Si[001] est la 

direction SiC[011]. Nous avons ainsi la relation d’épitaxie entre les cristaux Si(110) et le film 

3C-SiC(100): Si[110]//3C-SiC[100] et Si[001]//3C-SiC[011]. 
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Figure 4.3 : images TEM sur la section des îlots Si déposés sur 3C-SiC(100) avec l’axe de 

zone d’observation étant [1 ̅0]. L’angle mesuré sur l’image TEM nous indique que les 

surfaces inclinées de 35,3° par rapport à la direction de croissance du cristal Si sont Si(111) et 

Si(11 ̅). 

  

 Nous avons cherché à analyser cette relation d’épitaxie en termes d’accommodation de 

maille de surface. L’analyse de cette accommodation de maille est réalisée à l’aide du logiciel 

cristallographie que CaRine [184]. La figure 4.4 représente l’arrangement cristallin des plans 

Si(110) (a) et SiC(100) (b).  

 Dans le cas de la cristallisation des îlots Si(110) sur 3C-SiC(100), le meilleur accord 

que nous puissions trouver existe entre une maille du Si(110) (    
       

=   
       

) et une super-

maille du 3C-SiC qui serait composée de 2 mailles élémentaires surfaciques (    
        

= 

2  
        

). Le désaccord entre la super-maille du réseau Si(110) et la super-maille du réseau 

3C-SiC(100) est de 18% dans la direction SiC[011] (maille Si(110) en tension) et le désaccord 

dans la direction perpendiculaire (Si[1 ̅0] ou SiC[01 ̅]) est de 12% (maille du Si(110) en 

compression). De telles valeurs de désaccord de paramètres de maille sont importantes et 

entrainent un état de contrainte intrinsèque très important à l’interface Si(110)/SiC(100). Par 

conséquent, cette condition de nucléation du Si sur la surface 3C-SiC(100) nous laisse 

supposer que la croissance d’un film continu de Si sera probablement difficile à obtenir et que 

le film Si continu pourrait posséder une forte densité de défauts intrinsèques du fait de la forte 

contrainte à l’interface.     
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Figure 4.4 : représentation des mailles de surface de (a) Si(110) et (b) du film 3C-SiC(100). 

(Les carrés en bleu définissent les nouvelles « super-mailles », les paramètres de super-maille 

sont indiqués en rouge.) 

3 Epaississement en film continu 

3.1 Influence de la température de croissance – régime de croissance 

 L’étude de la nucléation des îlots Si nous indique que la densité de nucléation est très 

sensible à la température de dépôt CVD. Plus précisément, la densité de nucléation est plus 

grande quand la température de croissance est basse (Fig 4.1-a). Nous avons donc étudié 

comment l’épaississement du film de silicium se fait en fonction de la température de dépôt.  

 Pendant cette étude, nous avons utilisé des films 3C-SiC(100) épitaxié sur Si(100) 

on-axis de 0,6µm d’épaisseur (donc caractérisés par la présence d’APDs à la surface du film 

3C-SiC). Pour cette série, nous avons fixé la durée de croissance à 60’, la pression à 200mbar 

et le débit de silane à 0,7sccm. Une série complémentaire a été réalisée avec un débit de silane 

de 1sccm. Les températures de dépôt ont varié de 850°C à 1050°C. 

 La figure 4.5 présente la morphologie des films Si déposé sur 3C-SiC(100) à 

différentes températures. La morphologie de la surface à la plus haute température (1000°C) 

présente une caractéristique proche d’un matériau polycristallin (Fig 4.5-c) [185] : les grains 

Si sont individuels et facettés. A la température intermédiaire (925°C), nous avons observé 

une nette amélioration de la morphologie (Fig 4.5-b): les domaines s’agrandissent, la 

coalescence est plus marquée, mais il subsiste une forte désorientation des grains. La 

meilleure morphologie est obtenue à la plus basse température (vers 850°C, figure 4.5-a). 

D’après l’observation au MEB, nous pouvons constater que le film Si déposé à 850°C 
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présente une surface beaucoup plus plane que les surfaces obtenues à plus hautes 

températures. De plus, la surface du film semble présenter des caractéristiques de la surface 

du film 3C-SiC(100) sur lequel il a été déposé : les défauts de coalescence en forme de 

barrières entre les différents domaines rappellent les APBs et les APDs du film 3C-SiC(100) 

on-axis (voir figure 3.4-a). Ces mesures montrent qu’il existe un régime de température de 

dépôt optimal pour l’obtention d’un film épaissi de silicium. Ce régime se situe aux plus 

basses températures de dépôt utilisées et s’oppose à celui des dépôts homoépitaxiaux de 

silicium sur substrats silicium qui requièrent des températures plus élevées (usuellement 

supérieures à 1000°C). Les analyses structurales, présentées plus loin, donneront des éléments 

pour mieux comprendre la spécificité de ce régime de croissance.         

 

Figure 4.5 : images MEB des films de Si déposés sur 3C-SiC(100) on-axis à (a) 850°C, (b) 

925°C et (c) 1000°C. 

  

 L’épaisseur des films Si est évaluée par spectroscopie FTIR, et vérifié par une mesure 

en section au MEB. L’évolution de la vitesse de croissance est présentée sur la figure 4.6. On 

voit que l’augmentation de la température de dépôt donne lieu à une augmentation 

significative de la vitesse de croissance, puis d’un amortissement de cette augmentation. Une 

telle variation de la vitesse de croissance en fonction de la température de dépôt est typique 

d’un régime de croissance limité par la diffusion des espèces réactives à la surface du 

substrat [186] [187]. Ce régime s’oppose à celui limité par la diffusion des espèces à travers la 

couche limite qui est celui qui régit la croissance optimale de 3C-SiC. Le même phénomène 

sur la diminution de la vitesse de dépôt a été observé par Kakinuma et al. [188].   
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Figure 4.6 : évolution de la vitesse de croissance en fonction de la température pour deux 

débits de silane différents. 

3.2 Etude structurale – détermination des relations d’épitaxie 

3.2.1 Direction de croissance 

 Les relations d’épitaxie suivant la direction de croissance et dans le plan de croissance 

ont été déterminées par diffraction aux rayons X (DRX). La relation d’épitaxie suivant la 

direction de croissance est étudiée en configuration 2θ-ω, alors que les relations d’épitaxie 

dans le plan de croissance ont été définies à partir de l’analyse azimutale des diffractions 

obliques (hors plan de croissance) Si{111}.  

 La figure 4.7 montre le résultat des scans 2θ-ω des films déposés à 850°C, 925°C et 

1000°C. Comme nous pouvons le constater, le film déposé à 850°C est monocristallin avec 

comme axe de croissance Si[110], comme l’atteste la seule présence des pics de diffraction  

Sifilm(220) et Sifilm(440) en addition des pics relatifs au substrat Si et à la couche SiC. Pour les 

films déposés à plus haute température, bien que les plans de type Si(110) soient toujours 

présents, nous observons des pics de diffraction appartenant aux autres plans 

cristallographiques Sifilm(111) et Sifilm(331). Ceci montre que les films déposés à une 
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température plus haute que 850°C tendent à devenir polycristallins avec l’émergence de 

grains orientés différemment de la direction [110].  

 Ces mesures montrent qu’il existe une relation forte entre taille initiale des îlots 

formés durant les tous premiers stades de la nucléation et la qualité finale du film de Si 

épaissi.    

 

 

Figure 4.7 : scan symétrique (en angle 2θ-ω) sur les films Si déposé à différentes 

températures : 850°C, 925°C et 1000°C (de bas en haut). 

  

 Rappelons-nous que le plan basal des cristaux allongés de Si est aussi orienté (110) 

(figure 4.2). Cependant, la relation d’épitaxie dans le plan du wafer entre les îlots Si(110) 

déposé à haute température (950°C) et le film 3C-SiC(100) nous révèle un état de contrainte 

intrinsèque important (jusqu’à ~18%, voir la figure 4.4). Ceci nous laisse suggérer que la 

polycristallinité des films déposés à haute température est liée à l’état de contrainte 

intrinsèque entre le film Si et le film 3C-SiC(100). Pour vérifier cette hypothèse et compléter 

la relation d’épitaxie entre le film Si(110) monocristallin et le film 3C-SiC(100), une analyse 

structurale par des mesures DRX en mode oblique a été réalisée.  
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3.2.2 Relation d’épitaxie dans le plan de croissance 

 Pour pouvoir comparer avec l’étude sur les îlots de Si, nous devons révéler la relation 

angulaire entre la direction Si[001] du film Si(110) et la direction SiC[011] du film 

3C-SiC(100). Pour trouver la relation de ces deux directions, des mesures DRX en mode 

oblique sont réalisées suivant les plans cristallographiques représentés sur la figure 4.8.  

 

 

Figure 4.8 : représentation schématique de la mesure oblique sur (a) le film Si(110) et (b) le 

film 3C-SiC(100). 

  

 Comme les films minces ne permettent pas l’analyse directe sur les plans 

correspondants à la direction Si[001] et SiC[011] par DRX, nous devons contourner ce 

problème en choisissant des plans de diffraction qui ne sont pas perpendiculaires aux plans 

Si{110} et SiC{100}. Ainsi, nous avons choisi, pour réaliser l’analyse oblique au DRX, les 

plans de la famille SiC{111} et Si{111} (représenté sur la figure 4.8-b). Avec 

l’hétérostructure proprement positionnée à la position de diffraction des plans Si(111) et 

SiC(111), nous pouvons réaliser une rotation en angle azimutal phi (Φ) de 0 à 360° par 

rotation du wafer dans le plan du film (voir le chapitre 2 pour les détails de la mesure oblique 

au DRX). Les pics de diffraction des plans cristallins visés seront donc enregistrés (intensité 

en fonction de la position angulaire (Φ°)). Les positions angulaires relatives de ces pics de 

diffraction nous permettent alors d’identifier les positions relatives des directions Si[001] et 

SiC[011] et donc de définir les relations d’épitaxie dans le plan.  

 Nous pouvons prédire le nombre de pics de diffraction par la figure de pôle théorique 

(calcul sous Carine). Pour un film Si(110), deux pics (pôles) de diffraction Si{111} sont 
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observables avec un écart en angle Φ de 180° entre eux (voir figure 4.8(a), les pics/pôles de 

diffraction étant représentés par les carrés pleins). Pour un film SiC(100), nous aurons 4 pics 

de diffraction avec un écart angulaire en Φ de 90° entre chaque pic. 

 

Figure 4.9 : pôles de diffraction d’un réseau cubique parfait, Si ou SiC. (a) pics de diffraction 

Si{111} autour de la direction Si(110) (sur plan Si(110)) ; (b) pics de diffraction SiC{111} 

(sur plan 3C-SiC(100)). Les pics/pôles de diffraction des plans cristallins sont représentés par 

des carrés pleins et les directions cristallographiques sont représentées par des carrés vides. 

L’orientation angulaire correspond à une relation épitaxie dans le plan Si[001]//3C-SiC[011]. 

  

 La figure 4.10 montre les spectres de « Φ-scan » suivant les plans Si(111) et SiC(111) 

d’une hétérostructure Si(110)/SiC(100)/Si(100). L’épaisseur du film 3C-SiC(100) est 

d’environ 0,7µm. Le substrat silicium est on-axis.  

 Le résultat de la mesure sur le film 3C-SiC(100) (en rouge sur la figure 4.10) est 

parfaitement cohérent avec la théorie cristallographique : 4 pics SiC{111} avec un écart de 

90° sont observés. En ce qui concerne la mesure sur le film Si(110), le résultat de la mesure 

est plus surprenant.  

 Tout d’abord, nous observons 8 pics de diffraction de type Si(111) au lieu de 2, 

théoriquement observables pour une structure cristalline parfaite, ce qui indique un maclage 

important, sur lequel nous reviendrons.  

 Ensuite, nous pouvons constater que les pics de diffraction Si{111} et SiC{111} ne se 

positionnent pas aux mêmes valeurs angulaires de phi, alors que cela devrait être le cas si on 
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suppose une relation d’épitaxie dans le plan Si[001]//3C-SiC[011], comme observée pour les 

îlots élaborés à 950°C et comme attendu par le calcul de la figure de pôles (figure 4.9).  

          

 

Figure 4.10 : mesure en configuration oblique suivant la direction azimutale phi (Φ) ; en 

bleu : scan en Φ suivant la direction de diffraction Si{111} du film Si(110) déposé à 850°C; 

en rouge : scan en Φ suivant la direction de diffraction SiC{111} du film 3C-SiC(100). 

  

 Pour essayer de comprendre le résultat de la mesure oblique et trouver la relation 

d’épitaxie entre le film Si(110) et le film 3C-SiC(100), nous avons essayé d’appliquer le 

même raisonnement à partir de la conception de « super-maille » pour analyser la condition 

d’accommodation entre les deux films.  

 Comme indiqué sur la figure 4.10, le premier pic de diffraction du plan Si(111) se 

situe à l’écart de 36° du premier pic de diffraction du plan SiC(111). Le pic à 216° (36°+180°) 

correspondrait au deuxième plan de type {111} visible pour un arrangement cristallin donné. 

Ce positionnement angulaire entre les deux films correspond à un positionnement relatif des 

arrangements atomiques de surfaces des plans Si(110) et SiC(100) représenté sur la figure 

4.11. On peut voir qu’un tel positionnement entraine un meilleur accord en termes de 

paramètre de maille. En effet, on voit qu’il existe un faible écart de taille entre une 

supermaille de surface du Si(110) définie par par :     
       

     
        

     
        

 (voir la 
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figure 4.10-a) et une supermaille du film 3C-SiC(100) définie par :     
        

     
        

 

    
        

 (voir la figure 4.10-b). Nous avons, dans ce cas, un désaccord de 8,4% suivant la 

direction SiC[011] avec la super-maille de Si(110) en compression et un désaccord de maille 

de 0,4% dans la direction perpendiculaire, SiC[0 ̅1], avec la super-maille de Si(110) en 

compression. On rappellera que le désaccord de maille pour l’alignement Si[001] // SiC[011], 

qui est celui que nous avons observé par TEM sur les îlots élaborés à une température où le 

film épaissi devient polycristallin, est de 18% suivant SiC[011] et 12% suivant la direction 

perpendiculaire (voir la figure 4.4). L’alignement du réseau Si(110) sur le réseau SiC(100) 

avec une rotation inter-planaire de 36° entre la direction Si[001] et la direction SiC[011] est 

donc énergétiquement plus favorable avec une contrainte intrinsèque beaucoup moins 

importante par rapport au cas d’un alignement direct de ces deux directions.  

 

Figure 4.11 : représentation des mailles de surface par la simulation cristallographique 

CaRine avec  (a) la maille de surface du film Si(110) quand la direction Si[001] est orientée à 

36° par rapport à SiC[011] et (b) la maille de surface du film 3C-SiC(100). Les carrés bleus 

définissent les super-mailles de surface avec leur dimension(dépôt Si à 850°C). 

Figure 4.12 : représentation des mailles de surface par la simulation cristallographique 
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CaRine avec  (a) la maille de surface du film Si(110) quand la direction Si[001] est orientée à 

144° par rapport à SiC[011] et (b) la maille de surface du film 3C-SiC(100). Les carrés bleus 

définissent les super-mailles de surface avec leur dimension (dépôt Si à 850°C). 

  

 On retrouve le même cas de figure lorsqu’on considère une rotation de 144° entre 

Si[001] et SiC[011] (Fig 4.12-a). Les pics de diffractions visibles à 144° et 324 (144+180°) 

traduisent ce deuxième positionnement.  

 On voit donc que pour un positionnement donné de la surface de 3C-SiC(100), deux 

positionnements du film Si(110) sont possibles et équivalents. Ils se traduisent par deux 

doublets de diffraction Si{111} à 36 et 144°.  

 Lors de la croissance Si sur SiC, il se produit donc le même phénomène de formation 

de domaines d’antiphase que lors de la formation de SiC sur Si. L’observation de quatre pics 

de diffraction Si{111} traduit donc la présence de deux domaines d’orientation possible du Si 

sur un domaine de SiC (pics à 36° et 36°+180°, puis 144° et 144°+180°). Dans la mesure où 

le film de SiC est lui même double domaine, on doit retrouver un deuxième ensemble 

d’orientation du Si(110) sur l’orientation antiphasée du SiC. Cela est confirmé par la présence 

des quatre pics de diffraction à 54°, 54°+180°, 126, 126°+180°.  

 Ce résultat est important car il montre que bien qu’il soit possible d’obtenir un film de 

Si épitaxié sur un pseudo substrat 3C-SiC/Si, il faut tenir compte de l’apparition de domaines 

d’antiphase dans le film de silicium. Il faut donc garder en mémoire que si le film de 3C-

SiC/Si est double domaine, le film de silicium obtenu comprendra 4 domaines d’orientations 

distinctes. Nous pouvons toutefois limiter ce phénomène en considérant qu’il est possible de 

réduire la densité de domaines d’antiphase dans le SiC en utilisant des substrats silicium 

off-axis, comme nous l’avons présenté dans le chapitre précédent. Suivant cette idée, des films 

de Si(110) ont été déposés sur des films 3C-SiC(100) désorientés de 4° (l’épaisseur des films 

3C-SiC(100) est identique aux dépôts sur on-axis ainsi que les conditions du dépôt du film 

Si(110)). Le résultat de la mesure oblique en Φ de chaque film est présenté sur la figure 4.13.  
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Figure 4.13 : comparaison entre le spectre DRX en mesure oblique en angle Φ. Le spectre vert 

appartient à un film Si(110) déposé sur un film 3C-SiC(100) désorienté de 4° ; le spectre 

rouge représente un film Si(110) déposé sur un film 3C-SiC(100) on-axis ; le spectre noir 

représente le substrat 3C-SiC [189] (dépôt Si à 850°C). 

  

 Tout d’abord, la relation angulaire entre les pics de diffraction des plans Si(111) et les 

pics de diffraction des plans SiC(111) reste inchangée et comparable à celle discutée 

précédemment. Mais nous voyons une diminution franche de l’intensité des pics à 54°, 126°, 

234° et 304° par rapport aux autres pics (36°, 144°, 216° et 324°, spectre rouge sur la figure 

4.12) pour le film Si(110) déposé sur 3C-SiC/Si off-axis. Cette observation valide bien le fait 

qu’avec la diminution relative d’un domaine d’orientation du SiC, grâce à l’utilisation de 

substrat désorienté, on réduit également la densité des deux domaines de Si formés sur le 

domaine de SiC devenu minoritaire.  

3.2.3 Discussion  

 Bien que les films de Si déposés sur les films 3C-SiC(100) à différentes températures 

possèdent tous une direction de croissance prioritaire Si[110], seule la basse température de 

croissance, 850°C, conduit à une couche monocristalline. La relation d’épitaxie inter-planaire 

a été identifiée par l’analyse oblique au DRX. Nous avons trouvé une caractéristique de 

cristallisation de « double-domaine » du film Si(110) : un premier domaine qui a une relation 

angulaire de 36° entre la direction Si[001] du film Si(110) et la direction SiC[011] du film 

3C-SiC(100) ; le deuxième domaine avec une relation angulaire de 144° entre la direction 

Si[001] et la direction SiC[011]. De façon plus synthétique ces relations peuvent s’exprimer : 
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Si[1 ̅1]//SiC[0 ̅1] pour l’accommodation à 36° et Si[ ̅11]//SiC[0 ̅1] pour l’accommodation à 

144°.   

 En outre, nous avons découvert que l’épaississement du film Si(110) est fortement 

influencé par la morphologie du film 3C-SiC(100) épitaxié sur Si, notamment la présence des 

APDs à la surface du 3C-SiC(100). La présence des APDs est donc transposée à la croissance 

du film Si(110).  

 Le seul résultat similaire dans la littérature est reporté par Björketun et al. [182]. Dans 

cette étude, l’empilement Si/SiC est élaboré par CVD à la pression atmosphérique (APCVD). 

Le film Si déposé possède la même direction de croissance préférentielle, Si[110]. 

Néanmoins, bien que l’orientation préférentielle du film soit Si[110], la couche déposée par 

APCVD possède une caractéristique similaire aux matériaux polycristallins. Plus précisément, 

il existe d’autres phases cristallines dans leur film comme des phases cubiques orientées 

Si(112) et Si(001), et même des phases hexagonales (2H). Malgré le grand nombre de phases 

cristallographiques présentes dans le film, les chercheurs ont pu identifier la relation 

d’épitaxie inter-planaire pour le domaine principal Si(110) qui est semblable à notre résultat. 

Enfin, la surface du film Si élaboré dans cette étude est composée de facettes typiques de 

Si(112) et Si(113) alors que dans notre étude, nous n’avons pas observé une telle morphologie 

mais une surface lisse (Fig 4.5-a) qui a une rugosité de surface du même ordre de grandeur 

que le film 3C-SiC(100) sous-jacent. Ceci confirme que le mécanisme de croissance du film 

Si(110) est de type ‘‘step-flow’’.        

 Pour résumer, nous avons maîtrisé la croissance d’un film continu de Si monocristallin 

sur une couche de 3C-SiC(100) épitaxié sur substrats Si(100). Nous avons ainsi obtenu une 

hétérostructure Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100). La relation d’épitaxie a également été déterminé 

avec Si[110]//SiC[100] pour la direction de croissance et Si[1 ̅1]//SiC[0 ̅1] (et 

Si[ ̅11]//SiC[0 ̅1]) dans le plan du film. La cristallinité de nos dépôts est certainement 

meilleure que les résultats antérieurs des autres groupes de recherche. A notre connaissance, 

ces résultats démontrent, pour la première fois, la possibilité de faire croitre une couche 

monocristalline de Si sur une couche épitaxié de 3C-SiC/Si par LPCVD.  
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3.3 Amélioration du film Si(110) 

3.3.1 Influence du substrat 3C-SiC et élimination du deuxième « double-domaine » 

 Bien que la croissance du film Si(110) monocristallin sur 3C-SiC(100) soit maîtrisée, 

le film Si(110) épitaxié sur 3C-SiC(100) présente toujours différents domaines du fait de la 

présence des APDs dans le film 3C-SiC(100) épitaxié sur Si. Comme les résultats précédents  

nous ont montré que nous pouvons accélérer arbitrairement la vitesse de l’auto-annihilation 

des APDs en fonction de l’épaisseur du 3C-SiC(100) en utilisant des substrats Si(100) 

désorientés [171] (en plus de l’annihilation induite par l’utilisation de substrats désorienté, 

dont nous avons discuté dans le paragraphe précédent), nous pouvons donc élaborer un film 

3C-SiC(100) épais sur un substrat Si(100) désorienté pour annihiler entièrement les APDs et 

ainsi éliminer le deuxième groupe de « double-domaine » dans le film Si(110). 

 En vue d’obtenir un film Si(110) de meilleure cristallinité, nous avons donc élaboré un 

film 3C-SiC(100) de ~5µm d’épaisseur sur un substrat Si désorienté de 4° (Fig 4.14-a). Nous 

avons ensuite déposé un film de Si(110) de 300nm d’épaisseur (même épaisseur que les films  

présentés précédemment) (Fig 4.14-b).  

 

Figure 4.14 : images MEB de (a) film 3C-SiC(100) de ~5µm déposé sur substrat Si désorienté 

de 4° et (b) la morphologie du film Si(110) déposé sur ce film de 3C-SiC(100). 

  

 Le film 3C-SiC(100) de 5µm déposé sur le substrat Si(100) désorienté de 4° ne 

possède pas d’APD à la surface, et cette caractéristique est bien transposée dans le film 

Si(110) au dessus. Plus précisément, nous n’observons pas de domaine délimités par les 

barrières sur la surface du film Si(110) déposé. Les seuls défauts que l’on observe sur la 

surface du film Si(110) ressemblent aux marches entre les terrasses sur la surface du 

3C-SiC(100) (Fig 4.14-a). Nous constatons donc que le deuxième groupe de 
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« double-domaine » pourrait être éliminé dans le film Si(110). Pour confirmer cette 

observation qualitative, nous avons réalisé à nouveau une analyse DRX en mode oblique en 

angle azimutal (Φ), et le résultat est présenté sur la figure 4.15.  

 

 

Figure 4.15 : spectre du scan en angle Φ d’un film Si(110) déposé sur un film 3C-SiC(100) 

désorienté de 5µm d’épaisseur (sans APD). (spectre noir : scan Φ sur les plans Si(111) pour le 

film Si(110) ; spectre rouge : scan Φ sur les plans SiC(111) pour le film 3C-SiC(100)) 

  

 Apparemment, les pics de diffraction provenant du deuxième groupe de « double-

domaine » induit par les APDs du 3C-SiC(100) (54°, 126°, 234° et 304°) ont disparu. Ainsi, 

nous avons réussi à améliorer la qualité structurale d’un film Si(110) par l’élimination de l’un 

des deux groupes de « double-domaine ».  

 Nous pouvons conclure sur cette étude que la morphologie de surface du film 

3C-SiC(100) est un paramètre extrêmement important pour obtenir une couche de Si(110) de 

bonne qualité cristalline. Ceci nous laisse suggérer qu’un traitement de surface du film 

3C-SiC (e.g. polissage CMP) peut encore améliorer la qualité cristalline du film de Si(110) et 

conduire, en même temps, à une surface du film Si(110) beaucoup moins rugueuse. Par 

conséquent, nous pouvons constater que des croissances du film Si(110) sur des films 

3C-SiC(100) avec une morphologie améliorée seront au cœur des prochaines études sur 

l’amélioration du film Si(110). 
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3.3.2 Influence de la température du dépôt 

 Nous avons ensuite étudié l’influence de différents paramètres de dépôt sur les 

propriétés intrinsèques du film Si(110) monocristallin. A noter que nous avons élaboré les 

films 3C-SiC(100) épais sur des substrats Si(100) désorienté de 4° sans APD, afin que l’on 

évite les erreurs introduites par le deuxième groupe de « double-domaine » sur les 

caractérisations physiques des films Si(110).   

 Comme présenté sur la figure 4.16, une basse température conduit à un film 

monocristallin et bien coalescé. Nous avons donc décidé d’étudier l’influence de la 

température de dépôt dans le régime de basse température (≤850°) pour trouver une 

température qui conduit à la meilleure morphologie et à la meilleure qualité cristalline du film 

Si(110). Pendant cette étude, nous avons diminué la température jusqu’à 810°C (la plus basse 

température qui puisse être détectée par le système de contrôle de température du réacteur 

CVD). La morphologie des films déposés à 810°C, 830°C et 850°C est présentée sur la figure 

4.16.     

Figure 4.16 : images MEB des films Si(110) déposé sur 3C-SiC(100) à (a) 810°C, (b) 830°C 

et (c) 850°C. L’épaisseur du film 3C-SiC(100) est supérieure à 5µm et elle a été conservée 

pour tous les dépôts de Si. La température de dépôt est de 850°C pour tous les films. 

 

 Sur les images MEB, nous pouvons observer qu’il existe une tendance qualitative de 

diminution de la rugosité de surface avec la diminution de la température du dépôt : la 

différence de hauteur des marches entre les terrasses est peu visible par rapport aux films 

déposés à plus hautes températures. Quand la température de dépôt augmente nous observons 

que la différence de hauteur entre les terrasses de surface devient progressivement plus 

visible. La surface du film déposé à 850°C présente apparemment plus de contraste entre les  

terrasses et les marches.  
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 La rugosité de surface de ces films est ensuite analysée à l’AFM. Les résultats sont 

présentés dans le tableau 4.2. Les valeurs RMS ont confirmé la tendance que nous avons 

observée sur les images MEB. Le film déposé à 810°C présente la moindre rugosité de 

surface. La valeur RMS augmente avec la température de dépôt de façon monotone. 

 Ensuite, la qualité cristalline du film Si déposé est aussi analysé par DRX. La valeur 

de la largeur à mi-hauteur (FWHM, ‘‘Full Width at Half Maximum’’ en anglais) du pic de 

diffraction sur la raie Si(220) obtenu en mode de mesure symétrique est présentée dans le 

tableau 4.1. Contrairement à la rugosité de surface, la qualité cristalline du film s’améliore 

avec l’augmentation de la température de dépôt.  

Tableau 4.1 : la qualité cristalline et la rugosité de surface des films Si(110) déposés à différentes 

températures. 

température de 

dépôt (C°) 

FWHM (°) du Rocking-curve de 

la raie Si(220) 

rugosité RMS 

(nm) (2×2µm
2
) 

rugosité RMS (nm) 

(5×5µm
2
) 

810 1,45 7,98 9,1 

830 1,07 8,61 11,8 

850 0,82 10,92 11,24 

 

 Pour résumer, nous avons analysé l’influence de la température du dépôt sur la 

rugosité de surface et sur la qualité cristalline du film Si(110) déposé sur les films 

3C-SiC(100) et nous avons observé une dégradation morphologique des films Si(110) avec 

l’augmentation de la température de dépôt. En ce qui concerne la qualité cristalline du film 

déposé, elle s’améliore avec l’augmentation de la température du dépôt. L’influence de la 

température sur la qualité cristalline et la morphologie du film Si(110) joue donc un rôle 

majeur et seule une fenêtre réduite de températures permet la croissance de film avec une 

qualité optimale. 

3.3.3 Influence de la pression du dépôt 

 Par la suite, nous avons analysé l’influence de la pression de dépôt sur la morphologie 

et la qualité cristalline du film Si(110). Dans cette étude, nous avons utilisé les films 3C-SiC 

de 5µm d’épaisseur et désorientés de 4° de ~5µm comme substrats et nous avons gardé la 

température de dépôt constante à 850°C pour tous les films de Si(110). Le débit de SiH4 est 

maintenu constant (0,7sccm) ainsi que le temps de dépôt (30mn). Nous avons déposé 4 films 
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Si(110) avec la pression variant entre 100mbar et 400mbar. L’épaisseur de ces films (~0,4µm) 

Si(110) sont mesurées au FTIR et vérifiées par les mesures en section au MEB. La 

morphologie de ces films est présentée à la figure 4.17.       

 

Figure 4.17 : images MEB des films Si(110) déposé sur 3C-SiC(100) à  (a) 100mbar, (b) 

200mbar, (c) 300mbar et (d) 400mbar. L’épaisseur du film 3C-SiC(100) est supérieure à 5µm 

et elle a été conservée pour tous les dépôts de Si. La température de dépôt est à 850°C pour 

tous les films. 

  

 Comme nous pouvons l’observer, les films Si(110) présentent toujours des défauts de 

coalescence caractérisés par les trous noirs sur les terrasses et les marches du film 

3C-SiC(100) désorienté sont transposés dans le film Si(110) (les ‘‘gaps’’ entre les terrasses). 

L’augmentation de la pression semble rendre la surface du film Si(110) moins rugueuse. Le 

film déposé à plus hautes pressions (300mbar à la figure 4.17-c et 400mbar à la figure 4.17-d) 

présente moins de défauts de coalescence sur les terrasses et moins de gaps entre les terrasses 

sur leur surface. Cette tendance est ensuite confirmée par l’analyse AFM (voir le tableau 4.3).  

 D’après les résultats AFM, la rugosité de surface du film Si(100) déposé sur 

3C-SiC(100) diminue de façon monotone avec l’augmentation de la pression du dépôt (dans 

la gamme de cette étude, comprise entre 100mbar et 400mbar).  

 En outre, la qualité cristalline des films est aussi analysée par DRX. La valeur FWHM 

du pic de diffraction sur la raie Si(220) de chaque film est présentée dans le tableau 4.3. 
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Contrairement à la rugosité de surface, nous avons observé une augmentation de la valeur de 

FWHM avec l’augmentation de la pression de dépôt. Ceci peut signifier une dégradation de la 

qualité cristalline du film avec l’augmentation de la pression de dépôt, bien qu’un effet lié à la 

meilleure coalescence des grains puisse également engendrer un élargissement de la FWHM. 

Tableau 4.2 : la qualité cristalline et la rugosité de surface des films Si(110) déposés sous différentes 

pressions. 

 

 Pour résumer, l’influence de la pression de dépôt du film de Si(110) sur la 

morphologie de surface et sur la qualité cristalline du film déposé est contradictoire. 

L’augmentation de la pression de dépôt entraine un lissage de la surface en même temps 

qu’une dégradation de la qualité cristalline du film. L’influence de la température de dépôt du 

film Si(110) est aussi contradictoire sur les deux propriétés intrinsèques du film : 

l’augmentation de la température du dépôt entraine une dégradation de la morphologie du film 

an même temps qu’une amélioration de sa qualité cristalline. Enfin, l’évolution des propriétés 

intrinsèques du film Si(110) suivant les deux paramètres de dépôt est aussi contradictoire. En 

d’autres termes, il existe un compromis entre la qualité cristalline et la rugosité de surface : 

une qualité cristalline nécessite une haute température du dépôt (850°C, dans la gamme de 

notre étude) et une pression de dépôt minimale (100mbar, dans la gamme de notre étude), 

alors que ces deux paramètres entrainent, en même temps, une dégradation de la morphologie 

de surface. 

3.4 Résumé 

 Le dépôt du film continu de Si sur le 3C-SiC(100) par LPCVD a été particulièrement 

étudié. Nous avons pu déterminer le paramètre décisif du dépôt Si(110) monocristallin: la 

température (850°C) qui est de 500°C inférieure par apport aux températures classiques 

l’épitaxie du film 3C-SiC(100) sur Si (typiquement au-dessus de 1300°C). Nous avons 

attribué cette caractéristique du dépôt à la diffusion de surface [187]. En plus, cette 

pression de dépôt 

(mbar) 

FWHM (°) du Rocking-curve 

de la raie Si(220) 

rugosité RMS 

(nm) (2×2µm
2
) 

rugosité RMS 

(nm) (5×5µm
2
) 

100 0,65 11,82 13,92 

200 0,82 10,92 11,24 

300 0,81 9,88 13,45 

400 0,92 8 7,92 
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température est aussi plus basse par rapport aux études antérieures dans la littérature sur la 

croissance du Si nanocristallin sur 3C-SiC  [183] et de l’homo-épitaxie du Si [190]. La plus 

basse température est essentielle pour obtenir un film Si monocristallin déposé sur 

3C-SiC(100). 

 Nous avons pu déterminer la relation d’épitaxie complète entre le film Si(110) et le 

film 3C-SiC(100). Avec comme axe de croissance du film Si[110], parallèle à l’axe de 

croissance du film 3C-SiC(100) (SiC[100]). La relation inter-planaire, identifiée par des 

mesures DRX en mode oblique, nous indique que la direction Si[1 ̅1] est parallèle à la 

direction SiC[0 ̅1]. De plus, il existe un deuxième domaine de cristallisation pour le film 

Si(110) qui porte la relation inter-planaire Si[ ̅11]//SiC[0 ̅1]. On note ce phénomène de 

cristallisation du film Si(110) « double-domaine ».  

 Les analyses structurales et morphologiques nous révèlent aussi la forte influence du 

film 3C-SiC(100) sur le dépôt du film Si(110). Plus précisément, la présence des APDs dans 

la surface du 3C-SiC conduit systématiquement à la cristallisation du deuxième «double-

domaine » dans le film Si déposé. Nous avons prouvé que le deuxième « double-domaine » 

peut être évité par l’utilisation d’un film épais de 3C-SiC(100) désorienté de 4°. Ceci nous 

laisse supposer qu’une amélioration de la surface du film 3C-SiC(100) épitaxié sur Si(100) est 

envisageable dans les futures études en vue d’améliorer la qualité cristalline et la morphologie 

du film Si(110). Par exemple un polissage par la technique CMP [140] du film épais de 

3C-SiC(100) déposé sur des substrats Si(100) désorientés peut largement améliorer la qualité 

cristalline du film Si(110) déposé.   

 Nous avons étudié aussi l’influence des différents paramètres du dépôt sur les 

propriétés intrinsèques du film Si(110). Nous avons trouvé que l’augmentation de la 

température du dépôt, sur une petite fenêtre de valeurs (800-850°C), entraine une amélioration 

de la qualité cristalline du film Si(110) et une dégradation de la morphologie. Alors que 

l’augmentation de la pression du dépôt dégrade la qualité cristalline du film et diminue la 

rugosité de surface du dépôt.  
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4 Fabrication d’un cantilever 3C-SiC(100) avec pointe Si(110) 

4.1 Fabrication de la pointe Si(110) 

 Des pointes Si en forme de pyramide sont généralement fabriquées par gravure 

chimique anisotrope à partir d’un wafer Si(100). Les solutions de gravure anisotrope les plus 

utilisé sont le KOH [191] [192] [193] [194] [195] [196] [197] [198] 

[199] et TMAH(‘‘TetraMethylAmmonium Hydroxide’’ en anglais)  [200] [201] [202] [203] 

[204]. Bien que des pointes Si orientées [111] aient été présentées dans la littérature  [205], 

une pointe Si(111) d’une taille millimétrique issue du découpage mécanique d’un wafer 

Si(100) n’est pas compatible avec nos cantilevers microniques.  

 A notre connaissance, des pointes en Si(110) n’existent pas dans la littérature car 

parmi tous les 4 plans de la famille Si{111} (les plans les plus résistants à la gravure), les 

plans Si( ̅11) et Si(1 ̅1) sont perpendiculaires au plan (110), et les deux autres plans, Si(111) 

et Si(11 ̅), sont inclinés de seulement 35,26° par rapport au plan Si(110). Par conséquent, 

cette configuration ne permet pas d’obtenir une forme pyramidale après la gravure anisotrope  

[206] [207] [208]. De plus, bien que notre film Si(110) déposé sur 3C-SiC(100) soit 

monocristallin, sa cristallinité n’est pas parfaite (présence de « double-domaine »). Ceci 

pourrait rendre la gravure anisotrope chimique encore plus difficile pour obtenir des pointes 

pyramidales.   

 Inspiré par la libération des cantilevers par gravure isotrope au plasma (voir le procédé 

de fabrication du cantilever sur la figure 2.1), nous avons donc décidé de fabriquer la pointe 

Si en utilisant le même procédé. La figure 4.18 présente les étapes de micro-usinage de la 

pointe Si. Nous avons utilisé un masque qui contient des ronds de différents diamètres, qui est 

adapté aux différentes épaisseurs du film Si(110).  

 La figure 4.18 représente les différentes étapes de la fabrication des pointes Si. A noter 

que ce masque a été fourni par l’un des partenaires du projet NANOSENS, le Laboratoire de 

Photonique et Nanostructures (LPN-CNRS)  [209]. Nous avons utilisé la technique ‘‘lift-off’’ 

pour définir des plots de Ni sur le film Si(110). Les procédés de micro-usinage sont réalisés 

dans la salle blanche du LPN (les étapes de a à e, à la figure 4.18).    
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Figure 4.18 : représentation schématique du procédé de micro-usinage de la pointe Si à partir 

du film monocristallin Si(110) (a) dépôt de la résine négative, (b) insolation par 

photolithographie optique, (c) développement de la résine négative, (d) dépôt du masque 

métallique en Ni, (e) retrait du masque en résine par ‘‘lift-off’’, (f) gravure isotrope du film 

Si(110) par plasma en mode ICP et (g) nettoyage du masque métallique et obtention des 

pointes Si(110). 

  

 Comme présenté sur la figure 4.18, la résine négative a été déposée sur le film Si(110) 

(Fig 4.18-a) pour préparer la lithographie optique (Fig 4.18-b). Le masque est ensuite 

transposé dans le film en résine après l’étape de développement (Fig 4.18-c). Ensuite, un 

masque métallique en Ni de 50nm a été déposé dans les ouvertures rondes par évaporation 

(Fig 4.18-d) qui va ensuite servir comme masque pour la gravure plasma. Après le dépôt du 

masque métallique, le ‘‘lift-off’’ est effectué pour enlever le masque de photolithographie en 

résine négative (Fig 4.18-e). L’hétérostructure est prête pour la gravure isotrope par plasma 

qui est l’étape décisive pour obtenir la pointe en Si. A noter que la gravure plasma des pointes 

est réalisée dans la salle blanche du CERTeM  [210]. 
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 Pour graver les pointes en Si, nous avons utilisé une gravure plasma isotrope. Cette 

gravure est purement chimique et ne grave pas le film 3C-SiC(100) sous-jacent (voir la figure 

2.1-g). Le mécanisme de gravure n’est donc pas influencé par les plans cristallins du matériau 

à graver. Nous avons donc adopté les mêmes paramètres de gravure isotrope pendant l’étape f 

de la figure 4.18 (les détails de la gravure isotrope du Si sont présentés dans le chapitre 2). 

D’après l’observation au MEB, après cette étape, nous avons pu confirmer que : i) le masque 

en Ni de 50nm est bien adapté pour la gravure plasma ICP (Fig 4.19-a); ii) la gravure isotrope 

du film Si(110) est bien adaptée pour obtenir la forme de pointe. De plus, la surface du film 

3C-SiC(100) ne semble pas être attaquée et cette technique semble potentiellement adaptée à 

une production de masse des pointes en Si (Fig 4.19-b). Enfin, après l’étape de nettoyage du 

masque Ni, nous avons obtenu des pointes Si(110) bien définies (Fig 4.19-c). A noter que 

dans ce test de gravure, la forme finale de la pointe ne dépend que de la durée de gravure 

plasma, de l’épaisseur du film Si(110) et de la taille du masque en rond.        

Figure 4.19 : image MEB de (a) après une gravure plasma avant le retrait du masque de 

protection des pointe en Ni, (b) des pointes finales après le retrait du masque de protection Ni 

et (c) détail d’une pointe Si(110). 

 A notre connaissance, nous sommes le seul groupe de recherche qui a réussi à 

maîtriser la fabrication d’une pointe monocristalline en Si(110). La gravure isotrope par 

plasma semble parfaitement adaptée à l’obtention de pointes Si(110) bien définies et la 

surface de 3C-SiC ne semble pas être attaquée par le plasma durant la gravure. Elle sert, en 

même temps, comme un nettoyage de la surface du film 3C-SiC(100). Ceci évite 

éventuellement l’endommagement des pointes Si(110) par les étapes de nettoyage de surface. 

La réalisation de la pointe Si avec l’hétérostructure Si/3C-SiC/Si possède plusieurs avantages. 

D’abord, comme la couche de Si(110) est déposée par croissance LPCVD, nous pouvons 

donc doper le film Si(110) pendant la croissance (dopage intrinsèque) pour rendre la pointe 

conductrice. Ensuite, nous pouvons aussi oxyder ce film de Si(110) thermiquement pour le 

rendre isolant. Ainsi, la pointe en Si peut être adaptée à différentes modes de mesure d’AFM 
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[211]. Enfin, la pointe monocristalline en Si(110) qui a un arrangement atomique régulier sur 

son extrémité conduit, sans doute, une meilleure résolution de mesure d’AFM par rapport aux 

pointes fabriquées à partir de dépôts Si polycristallins qui possèdent un arrangement atomique 

irrégulier sur leur sommet [84]. 

 Au-delà de l’application visée dans le projet, la maitrise des procédés d’oxydation des 

films de Si(110) pourrait ouvrir de nouvelles perspectives, par exemple pour la réalisation de 

MOSFET. 

4.2 Intégration de la pointe sur le cantilever 3C-SiC 

 Après avoir maîtrisé la fabrication des pointes Si(110), nous avons cherché à les 

intégrer sur les cantilevers en 3C-SiC. Le procédé de micro-usinage des cantilevers est 

présenté dans la figure 2.1 du 2
ème

 chapitre. Nous pouvons constater que la difficulté de 

l’intégration de la pointe Si(110) sur le cantilever 3C-SiC porte sur la protection de la pointe 

Si précédemment gravée sur la surface du film 3C-SiC. Pour contourner ce problème, nous 

avons décidé d’augmenter l’épaisseur du masque de Ni. Rappelons que l’épaisseur du masque 

Ni que l’on dépose pour élaborer des cantilevers en 3C-SiC est de 500nm. Comme nous avons 

élaboré les pointes en Si sur la surface du 3C-SiC (voir la figure 4.18 et 4.19), nous devons 

donc les couvrir entièrement afin qu’elles ne soient pas endommagées pendant l’élaboration 

des cantilevers par la gravure plasma. L’épaisseur finale du masque Ni est ainsi choisie à 

700nm. Une fois que les pointes sont entièrement couvertes par le Ni, nous pouvons ensuite 

appliquer le procédé de micro-usinage classique des cantilevers en 3C-SiC pour finaliser le 

procédé de fabrication du cantilever final avec la pointe.  

 La figure 4.20 présente les principales étapes de l’intégration. En première place, un 

masque en Ni d’environ 700nm d’épaisseur est déposé par CVD sur la surface du film 

3C-SiC(100) portant les pointes Si(110) (Fig 4.20-a). L’observation au MEB nous a confirmé 

que cette épaisseur du masque Ni conduit à une couverture entière de la pointe en Si(110) 

(voir la figure 4.21-a). Nous avons ensuite appliqué le procédé classique du cantilever 3C-SiC 

et les étapes de fabrication sont présentées dans la figure 4.20 (voir les descriptions détaillées 

du procédé dans le chapitre 2). Un point important à noter est que la résine que nous avons 

utilisée pendant le procédé classique du cantilever n’est plus adaptée pour fabriquer le 

cantilever final à cause de sa faible épaisseur (1,2µm). En effet, les pointes en Si(110) 

élaborées à partir d’un film Si(110) de 5µm d’épaisseur possèdent une hauteur au dessus de 
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2µm. De plus, nous déposons un masque de 700nm d’épaisseur pour protéger les pointes en 

Si(110). Par conséquent, la résine de 1,2µm d’épaisseur ne peut plus couvrir entièrement les 

pointes et le masque Ni sera donc attaqué pendant la gravure du métal (voir figure 4.20-d). Si 

le masque Ni sur la partie non-couverte par la résine est endommagé pendant la gravure dans 

la solution ANPE, les pointes seront partiellement exposées et elles seront ensuite attaquées 

pendant la gravure plasma des cantilevers en 3C-SiC (Fig 4.20-e) et leur libération (Fig 4.20-

f). Ce problème a été résolu en utilisant une résine épaisse (6µm). Après le nettoyage du 

masque Ni (Fig 4.20-g), nous avons réussi à obtenir le cantilever final avec la pointe en 

Si(110) intégrée. Un cantilever final est présenté sur la figure 4.21-b. 

 

 

Figure 4.20 : représentation schématique de l’intégration de la pointe Si(110) précédemment 

fabriquée sur les cantilevers en 3C-SiC(100) avec (a) masquage de protection des pointes par 

dépôt d’un film Ni d’environ 700nm par PVD, (b) photolithographie, (c) développement du 

masque résine, (d) gravure du masque métallique en Ni (définition des cantilevers), (e) 

gravure plasma ICP des cantilevers en 3C-SiC, (f) libération des cantilevers en 3C-SiC par 
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gravure isotrope du substrat en Si(100) et (g) nettoyage du masque métallique et obtention des 

cantilevers 3C-SiC avec pointe. 

  

 Notre procédé d’intégration de la pointe Si sur le cantilever est beaucoup plus simple 

par rapport au procédé classique de micro-usinage de cantilevers pour l’AFM  [212] [213] 

[214] [215] [216]. Dans ces procédés, la fabrication du cantilever et de la pointe à partir du 

wafer Si nécessite de créer un masque en oxyde de silicium par l’oxydation thermique du 

wafer Si dont le temps de fabrication est long. Par exemple, il faut environ 4 heures pour 

former une couche d’oxyde de silicium de 1µm d’épaisseur pour un procédé classique de 

micro-usinage des pointes Si(100)  [212]. En plus, la libération du cantilever (avec pointe) en 

Si dans les procédés classiques de micro-usinage nécessite la gravure du wafer Si par la face 

arrière  [213]. Ceci constitue un procédé complexe. Dans notre procédé, la grande sélectivité 

entre le SiC et le Si nous a permis de réaliser le cantilever et la pointe uniquement par la face 

avant à l’aide de l’attaque du plasma. Le seul résultat semblable de notre intégration dans la 

littérature est reporté par le groupe de Rasmussen  [215], mais leur pointe déposée par dépôt 

magnétron est amorphe. Nous sommes donc le seul groupe qui a réussi à fabriquer des 

cantilevers en SiC avec une pointe monocristalline en Si(110) par gravure plasma. Comme 

évoqué précédemment, le cantilever en 3C-SiC est avantageux par rapport aux cantilevers en 

Si grâce à sa capacité à vibrer potentiellement au-delà des 100MHz.  

      

Figure 4.21 : image MEB de (a) la pointe Si(110) entièrement recouverte par le masque Ni 

(étape a à la figure 4.20) et (b) du cantilever final avec la pointe Si(110) monocristalline 

intégrée. 
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5 Conclusion et perspectives  

 Nous avons exploré, en premier lieu, la croissance de Si sur une surface de 3C-SiC/Si, 

de la nucléation jusqu’au dépôt du film épaissi. Nous avons réussi à maîtriser le dépôt du film 

monocristallin de Si(110) sur 3C-SiC(100). La direction Si[110] est la seule qui conduit à un 

film Si monocristallin déposé sur le film 3C-SiC(100). Le paramètre décisif de l’épitaxie du 

film Si(110) est la basse température (autour de 850°C). La relation d’épitaxie inter-planaire 

entre le film Si(110) et le film 3C-SiC(100) a été trouvée : Si[ ̅11]//SiC[0 ̅1] pour l’un des 

« double-domaine » et Si[1 ̅1] // SiC[0 ̅1]. Cette relation d’épitaxie entraine un faible 

désaccord de maille entre le film Si(110) et le film 3C-SiC(100).  

 Nous avons observé une forte influence de la morphologie du film 3C-SiC(100) sur le 

film Si(110). Plus précisément, la présence des APDs à la surface du film de 3C-SiC est à 

l’origine de la cristallisation du deuxième « double-domaine » dans le film Si(110). Nous 

avons pu adapter les résultats, que nous avons obtenus auparavant sur l’auto-annihilation de 

l’APD, pour éliminer ce phénomène. L’influence de la pression et la température de 

croissance sur les propriétés intrinsèques du film Si(110) monocristallin ont été étudiée. Nous 

avons trouvé que l’augmentation de la pression du dépôt conduite une surface lisse mais une 

qualité décroissante du film. Et l’augmentation de la température du dépôt conduit à une 

amélioration de la qualité cristalline du film en même temps qu’à une dégradation de la 

morphologie du film. 

 A partir de l’hétérostructure Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100) nous avons réussi à 

fabriquer des pointes monocristallines en Si à l’aide d’un procédé de gravure plasma ICP. 

Cette gravure permet de produire des pointes Si bien définies et d’éviter la complexité des 

techniques traditionnelles par voie humide. Nous avons ensuite intégré les pointes sur les 

cantilevers 3C-SiC(100) grâce à la protection de la pointe par un masque Ni et une résine 

épaisse. Nous avons finalement réussi à fabriquer le premier prototype de cantilever AFM en 

3C-SiC. Le procédé d’intégration de la pointe sur le cantilever est potentiellement bénéfique 

pour une production massive. 

 Bien que nous ayons maîtrisé le dépôt de film continu de Si(110), les films vierges 

présentent toujours des défauts. La coalescence n’est toujours pas parfaite. Les prochaines 

activités de recherche consistent d’abord à une amélioration du dépôt Si(110). Par exemple, 
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un polissage du film 3C-SiC(100) permettant de diminuer raisonnablement de la rugosité des 

films de 3C-SiC(100) vierges.  

 Nous avons pu expliquer la relation d’épitaxie entre le film Si(110) et le film 

3C-SiC(100). Cependant le désaccord de maille entre le film Si(110) et le film 3C-SiC(100) 

est toujours plus important par rapport à l’épitaxie du 3C-SiC sur substrat Si(100). Par 

conséquent, la compréhension des mécanismes qui gouvernent l’accommodation est à 

approfondir. Enfin, il est intéressant de vérifier la faisabilité du dépôt Si sur 3C-SiC(111) et 

les polytypes hexagonaux (4H, 6H) pour une éventuelle application en microélectronique de 

puissance.   

 Au niveau du cantilever final, nous devons ensuite tester le fonctionnement du 

cantilever, notamment sa fréquence de résonance. Et nous devons finalement pouvoir intégrer 

la pointe sur les cantilevers de hautes fréquences (1,2µm×2,5µm×0,5µm). Enfin, le cantilever 

final doit être monté dans le système NC-AFM, qui sera développé dans le cadre du projet 

NANOSENS, afin de tester sa performance en imagerie. 

 Enfin, une reprise d’épitaxie de 3C-SiC sur le film Si(110) est une autre étape très  

importante. Comme évoqué précédemment, une hétérostructure 3C-SiC/Si(110)/3C-SiC(100)/

Si(100) serait très intéressante pour fabriquer de futures structures MEMS. En effet, à l’heure 

actuelle, notre groupe a déjà réussi à fabriquer des structures à partir de cette hétérostructure, 

et ces résultats sont très prometteurs pour les futures structures MEMS. 
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Conclusion générale 

 Les études menées dans cette thèse se sont focalisées sur deux points principaux : i) 

l’étude des propriétés physiques et mécaniques de films minces de 3C-SiC élaborés par CVD 

et de structures résonantes élaborées à partir de ces films; ii) l’élaboration d’une 

hétérostructure Si(110)/SiC(100)/Si(100) ainsi que la fabrication d’un cantilever en 3C-SiC 

sur lequel a été intégré une pointe en Si monocristallin en vue de l’obtention d’un prototype 

complet de pointe pour réaliser de l’imagerie AFM haute fréquence. 

 Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés à la réduction d’un groupe de 

défauts structuraux spécifiques - les domaines d’Anti Phase (APD) et leurs barrières (APB). 

Pour étudier le mécanisme de l’annihilation de ces défauts structuraux, nous avons utilisé un 

substrat particulier (« dimple »), à partir de substrats Si(100) on-axis. Ce substrat, en forme de 

sphère inversée, nous a aidé à étudier l’influence de l’angle de désorientation du substrat Si et 

de l’épaisseur du film sur le mécanisme d’annihilation des APD/APB en permettant d’avoir 

accès à une gamme continue d’angles de désorientation (0° ~ 12°) dans un seul substrat. Nous 

avons élaboré des films de 1µm, 2µm et 4µm d’épaisseur sur les « dimples ». Nous avons 

ensuite utilisé la technique de nucléation des îlots allongés de Si sur la surface du film 3C-

SiC(100) pour révéler les APDs puis réaliser une analyse par microscopie électronique à 

balayage (MEB). Nous avons pu observer l’évolution de la densité surfacique des APD/APB 

et quantifier cette évolution à l’aide d’un traitement graphique des images MEB que nous 

avons prises à différents angles de désorientation. Pour les 3 films étudiés, il a été montré que 

l’augmentation de l’angle de désorientation entraine la réduction de la part relative 

d’occupation surfacique d’un domaine par rapport à l’autre, de même que la réduction de la 

densité surfacique des APB. De plus, nous avons déterminé les angles seuil de désorientation 

au-delà desquels se produit l’annihilation totale des APD/APB. Pour les films de 2µm et 4µm 

d’épaisseur ces angles sont respectivement de 8° et 4°. Pour le film de 1µm d’épaisseur, nous 

n’avons pas observé l’annihilation totale des défauts. Ceci signifie que l’annihilation des APD 

est accélérée par l’augmentation de l’angle de désorientation du substrat Si et l’augmentation 

de l’épaisseur du film de 3C-SiC. Nous avons conclu que pour faire annihiler ces défauts dans 

un film d’épaisseur inferieure à 1µm, l’angle de désorientation minimum est de 12°. 
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 Par la suite, les propriétés mécaniques des films de 3C-SiC ont été étudiées. Cela a été 

mené en réalisant des structures micrométriques résonantes tests. Tout d’abord, le module 

d’Young         a été déterminé sur les films de 500nm d’épaisseur. Une valeur de 350GPa a 

été déterminée, valeur inférieure à la valeur fréquemment citée dans la littérature (~450GPa). 

De plus, nous n’avons pas observé une grande différence de valeur de module de Young entre 

les films 3C-SiC orientés (100) et (111). Nous avons proposé que cette faible variation de 

valeurs selon les deux orientations soit due à la grande densité de défauts structuraux dans 

cette gamme d’épaisseur qui dégrade la qualité cristalline des films, quelle que soit 

l’orientation cristalline de croissance. L’analyse du module d’Young sur un film plus épais 

que 5µm d’épaisseur, qui possède une densité de défauts structuraux beaucoup moins 

importante par rapport aux films minces, nous a confirmé cette hypothèse et nous avons 

retrouvé une valeur de 430GPa qui est très proche de la valeur de référence et démontre 

l’influence de l’épaisseur du film sur la valeur du module d’Young. 

 En parallèle du module d’Young du film de 3C-SiC, l’état de contrainte dans les films 

de 3C-SiC a été analysé. Tout d’abord, nous avons découvert que l’orientation 

cristallographique joue un rôle très important. Nous avons observé une différence de 

déflection statique des cantilevers fabriqués à partir des films 3C-SiC(100) et 3C-SiC(111) : 

les micro-cantilevers fabriqués à partir des films orientés (100) se défléchissent 

systématiquement vers le substrat, alors que les micro-cantilevers élaborés à partir des films 

orientés (111) se défléchissent systématiquement dans la direction opposée au substrat Si. Le 

traitement numérique du profil de déflection des micro-cantilevers nous révèle que les films 

de 3C-SiC(100) sont en compression et ont un gradient de contrainte négatif de l’interface 

SiC/Si vers la surface du film SiC. Les films de 3C-SiC(111) sont, eux, en tension et ils 

possèdent un gradient de contrainte positif. Ceci implique que la valeur absolue de la 

contrainte résiduelle augmente de l’interface à la surface du film de 3C-SiC pour les deux 

orientations cristallographiques étudiées. Cette observation de profil de contrainte ne 

correspond pas au mécanisme de relaxation de contrainte classique qui prévoit une relaxation 

uniquement par la création de défauts structuraux à l’interface film/substrat. Pour expliquer ce 

mécanisme de relaxation « anormal » de nos films minces de 3C-SiC, nous avons introduit un 

modèle analytique de relaxation de contrainte qui prend en compte l’effet de fluage (« 

creep ») qui conduit à un changement de signe du profil de contrainte par la relaxation 

continue de la contrainte dans le volume du film de 3C-SiC, en même temps que la relaxation 

à la surface du film de 3C-SiC. Ce modèle analytique de relaxation est en bon accord avec les 
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données expérimentales de nos micro-cantilevers. Ceci signifie que le mécanisme de 

relaxation des contraintes intrinsèques dans les films de 3C-SiC est un phénomène plus 

compliqué que la relaxation de contrainte classique par introduction des défauts au front de 

croissance.  

 Inspiré par la nucléation des îlots allongés de Si sur la surface des films 3C-SiC(100) 

et poussé par la volonté de fabriquer un cantilever SiC avec une pointe, nous avons lancé une 

étude approfondie de la croissance de Si sur film 3C-SiC épitaxié. Nous avons mis en 

évidence deux différents types de croissance de Si sur la surface des films de 3C-SiC(100). 

Selon le premier mécanisme de croissance de Si, les îlots allongés de Si sont déposés à une 

température voisine de 950°C ; la relation épitaxiale des îlots allongés avec le film 3C-

SiC(100) a été déterminées comme étant i) suivant la direction de croissance : 

Si(110)//SiC(100) ; ii) dans le plan du film : Si(110)//SiC(110). L’obtention de films Si 

épaissis et monocristallins a été démontrée à plus basse température, permettant la réalisation 

d’hétérostructures Si/3C-SiC/Si par la technique CVD. Dans ce cas, les relations épitaxiales 

entre le film continu de Si et le film 3C-SiC(100) sont i) suivant la direction de croissance : 

Si(110)//SiC(100) ; ii) dans le plan du film : Si[ ̅11]//SiC[0 ̅1] ou Si[1 ̅1]//SiC[0 ̅1]. Le 

paramètre de croissance décisif pour obtenir un film continu de Si(110) est la température du 

dépôt qui est autour de 850°C (100°C plus basse par rapport à la température de dépôt des 

îlots allongés). De plus, le désaccord de maille entre le film continu de Si(110) et le film de 

3C-SiC(100) est beaucoup moins importante par rapport à celui entre les îlots allongés et le 

film de 3C-SiC(100). Ensuite, nous avons trouvé une forte influence de la morphologie du 

film de 3C-SiC sur la qualité cristalline du film de Si(110) : la présence des APD entraine à la 

nucléation des « doublets » dans le film de Si(110). Nous avons donc adapté nos résultats sur 

l’annihilation des APD et nous avons réussi à éliminer les « doublets ». 

 Le contrôle de cette hétérostructure Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100) nous a permis de 

fabriquer des pointes monocristallines en Si à l’aide d’une gravure isotrope par plasma. Cette 

gravure permet de produire des pointes Si et d’éviter la complexité des techniques 

traditionnelles par voie humide. Nous avons ensuite intégré les pointes sur les cantilevers 

3C-SiC(100) grâce à la protection de la pointe à l’aide d’un masque Ni et d’une résine 

épaisse. Nous avons finalement réussi à fabriquer le cantilever final de l’AFM. Le procédé 

d’intégration de la pointe sur le cantilever est potentiellement bénéfique pour une production 
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massive. Nous sommes ainsi le seul groupe de recherche qui a réussi à fabriquer un prototype 

de cantilever d’AFM en SiC avec une pointe en Si monocristalline intégrée. 
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Sai JIAO 

Etude de la croissance CVD des 

films minces de 3C-SiC et 

élaboration du cantilever AFM en 

3C-SiC avec pointe Si intégrée 

 

 

Résumé 

 Parmi les polytypes les plus connus du carbure de silicium (SiC), le polytype cubique (3C-SiC), est le 

seul qui peut croitre sur des substrats silicium. L’hétérostructure 3C-SiC/Si est intéressante non seulement pour 

son faible coût de production mais aussi pour la conception de Systèmes Micro-Electro-Mécaniques 

(« MEMS »). La valeur élevée du module de Young du 3C-SiC, comparé à celui du silicium, permettrait à des 

cantilevers submicroniques, fabriqués à partir de films minces de 3C-SiC, de vibrer à ultra-hautes fréquences 

(>100MHz). Cette haute fréquence de résonance est la clé pour obtenir un système AFM non-contact ultra-

sensible et rapide. Cependant, il n’existe pas de cantilever en SiC disponible sur le marché en raison de la 

difficulté à élaborer des films minces de 3C-SiC de bonne qualité, la technique de synthèse la plus utilisée étant 

le Dépôt Chimique en phase Vapeur (CVD). La raison première de cette difficulté à obtenir un matériau de 

bonne qualité réside essentiellement dans l’important désaccord de maille et la différence de dilatation 

thermique entre le 3C-SiC et Si qui génèrent des défauts cristallins à l’interface et jusqu’à la surface du film de 

3C-SiC, la zone la plus défectueuse se localisant auprès de l’interface…….   

Mots clés : 3C-SiC, APD/APB, module d’Young, contrainte intrinsèque, relation d’épitaxie, 

Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100), pointe Si, cantilever AFM en 3C-SiC. 

 

Résumé en anglais 

 Parmi les polytypes les plus connus du carbure de silicium (SiC), Among all the well known polytypes 

of the silicon carbide (SiC)  le polytype cubique (3C-SiC) the cubic polytype (3C-SiC) is the only one that can 

be grown on silicon substrates. This hétérostructure 3C-SiC/Si is interessting ont only for its low production 

cost but also for the design of the Micro-Electro-Mechanical Systems (MEMS). The high value of the Young’s 

modulis the 3C-SiC, compared to the silicon, allows submicronic cantilevers, fabricated from the 3C-SiC thin 

films, to resonate at ultra-high frequency (>100MHz). The high resonant frequency is the key to obtain a fast, 

ultra-sensitive non-contact AFM system. However, there isn’t any SiC cantilevers available on the market 

because of the difficulty to elaborate good quality 3C-SiC thin films, with the Chemical Vapor Deposition 

(CVD) technique being the most frequently used synthesis technology. The first reason of the difficulty with 

the CVD technology to obtain good quality thin film rests essentially in the important lattice mismatch and the 

difference in thermal expansion coefficient existing between 3C-SiC and Si which generate crystalline defects 

at the interface and propagating till the 3C-SiC film surface, with the most defective zone localizing near the 

interface. Therefore, the works of this thesis are dedicated to the improvement of the crystalline quality of the 

3C-SiC thin films and the fabrication of the first SiC AFM cantilever prototype. …… 

Key words : 3C-SiC, APD/APB, Young’s moduli, intrinsic strain, epitaxial relation, 

Si(110)/3C-SiC(100)/Si(100), Si tip, 3C-SiC based AFM cantilever. 


