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Introduction générale 

 

 

 La course à la miniaturisation dans le domaine de la microélectronique a entrainé une 

réduction de la taille du transistor MOSFET (Metal-Oxide-Semiconductor Field Effect 

transistor) à des dimensions nanométriques. Cette évolution suit la loi empirique de Moore 

qui prédit le doublement du nombre de composants sur une puce électronique tous les 18 

mois. Cette densification s’accompagne de l’accroissement des performances des systèmes et 

de la diminution de leurs coûts de production. 

 

 Jusqu’à cette année 2007, le couple semi-conducteur / oxyde de grille classique (Si / 

SiO2) est resté inchangé dans les lignes de productions CMOS. La réduction d’échelle a été 

simplement obtenue en diminuant l’épaisseur de SiO2 ou en nitrurant partiellement SiO2 en 

SiOxNy afin de réduire la taille totale de chaque transistor élémentaire. Ce système se trouve 

de plus en plus confronté à des limites physiques : l’épaisseur de SiO2 ou de SiOxNy devenant 

trop faible, l’oxyde ne peut plus jouer son rôle d’isolant de grille. Il faut donc trouver d’autres 

solutions pour continuer à améliorer les performances des circuits électroniques. L’apparition 

de ces limitations physiques a nécessité l’emploi de nouveaux matériaux. Une des solutions 

est le remplacement de la silice par un autre oxyde qui possède une permittivité (ou constante 

diélectrique κ) plus élevée. Un tel oxyde permettrait de maintenir les propriétés capacitives de 

l’oxyde de grille tout en limitant les fuites et d’assurer ainsi la progression des performances 

des MOSFET’s.  

 

 Actuellement, les premiers transistors à base d’oxydes d’hafnium (HfO2) sortent des 

lignes de productions des industries du semi-conducteur (Intel, IBM, ST, …) pour les 

technologies « 45 nm ». Les films diélectriques à base de HfO2 sont amorphes ; ce sont en fait 

des empilements de deux oxydes : 

• une couche d’interface de SiO2 d’environ 0,5 nm 

• une couche de diélectrique high-κ (HfO2 ou plutôt HfOSiN) d’une épaisseur de 

quelques nanomètres. 

Une limitation potentielle est que la couche interfaciale de SiO2 limite l’épaisseur électrique 

de l’empilement ce qui pourrait se révéler incompatible avec les générations de transistors 
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d’une longueur de grille inférieure à 22 nm. Pour y remédier, il s’agirait de pouvoir élaborer 

des couches d’oxydes high-κ présentant des interfaces abruptes avec le silicium. Dès lors, une 

solution idéale serait de faire croître des couches monocristallines sur le silicium, avec des 

interfaces cohérentes.  

 

 C’est dans ce contexte que se situe cette thèse. L’objectif principal était d’explorer et 

de développer la croissance d’oxydes à forte constante diélectrique sur silicium pour les 

applications CMOS sub-22 nm. Notre choix d’oxydes s’est porté sur des systèmes qui 

pourraient être robustes et stables thermodynamiquement vis-à-vis de Si. Ceci nous a amené à 

développer la croissance des oxydes LaAlO3, Gd2O3 et γ-Al2O3 par épitaxie par jets 

moléculaires. Ce travail a été mené dans le cadre d’une convention CIFRE associant 

STMicroelectronics et l’Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL - Ecole Centrale de 

Lyon). Ces travaux ont été soutenus dans le cadre de plusieurs projets européens (NanoCMOS 

puis Pullnano), nationaux (Nano2008) et régionaux (Oxepisi). Ils font suite à la thèse de 

Sébastien Gaillard (2005). 

 

 Ce manuscrit s’articule autour de six chapitres et s’ouvre sur la chapitre I où nous 

détaillerons le contexte scientifique et les enjeux de l’étude. Puis nous justifierons le choix des 

matériaux qui seront étudiés dans les chapitres expérimentaux. 

 

 Pour réussir à accorder de manière monocristalline un oxyde sur silicium, il est 

indispensable d’utiliser un outil de croissance adapté. C’est le cas de l’épitaxie par jets 

moléculaires qui sera décrite dans le chapitre II. 

 

 Le chapitre III concerne l’élaboration de l’aluminate de lanthane (LaAlO3). La 

croissance de cet oxyde a dans un premier temps été étudiée sur des substrats d’oxydes 

pérovskites (LaAlO3 et SrTiO3). Une étude fine portant sur la relaxation de la contrainte dans 

un film de pérovskite a notamment été menée pour le système LaAlO3/SrTiO3(001). Ensuite, 

nous avons essayé de faire croître cet oxyde directement sur Si(001), ce qui s’est avéré 

impossible. Il n’existe pas de fenêtre en température et en pression permettant une croissance 

épitaxiale du LaAlO3 directement sur silicium. En effet, en dessous de 500°C, les couches 

sont amorphes et au dessus de 500°C, des réactions interfaciales produisent des silicates de 

lanthane. Il a donc été nécessaire de développer un procédé d’ingénierie d’interface 

permettant de surmonter cette limitation intrinsèque. L’utilisation d’une couche interfaciale 
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(SrO et SrTiO3) a permis d’obtenir une phase cristalline du LaAlO3 mais ces hétérostructures 

se sont révélées incompatibles avec le cahier des charges en termes de stabilité de l’interface 

oxyde/silicium. 

 

 Le chapitre IV décrit la croissance d’un second oxyde high-κ : l’oxyde de gadolinium 

(Gd2O3). Nous verrons dans cette partie qu’il est possible d’obtenir des couches épitaxiées de 

Gd2O3 bidomaines sur substrat de silicium nominal et monodomaines sur substrat de silicium 

vicinal. Cependant, ce système n’est pas stable au-delà de 750°C sur Si. Malgré cette 

limitation, le Gd2O3 est un des meilleurs candidats pour remplacer la silice dans les futures 

générations de transistors « tout-épitaxiés ». 

 

 Ces travaux nous ont conduit à rechercher et à développer un procédé original « haute 

température », basé sur l’utilisation d’une interface cohérente de γ-Al2O3 cubique, compatible 

avec les budgets thermiques des technologies CMOS. Le chapitre V est donc centré sur la 

croissance de l’oxyde d’aluminium γ-Al2O3 sur substrats de silicium (111) et (001). Nous 

verrons qu’il est possible d’obtenir des couches d’alumine cubique monocristallines, 

pseudomorphiques et monodomaines sur Si(001). Du fait de son excellente stabilité 

thermodynamique, cet oxyde apparaît idéal pour jouer le rôle de couche interfaciale robuste.  

 

 Une solution pour les applications CMOS est présentée dans le chapitre VI. Il s’agit 

d’un empilement à base de γ-Al2O3(001) (couche interfaciale garantissant la stabilité 

thermodynamique du système), combiné avec un autre oxyde high-κ (LaAlO3 ou Gd2O3) en 

phase soit amorphe, soit cristalline. Les deux approches ont été développées et les premières 

caractérisations électriques de nos couches sont présentées pour la voie amorphe. Pour la voie 

« tout-épitaxie » il s’agissait de trouver les conditions à l’interface permettant une bonne 

reprise épitaxiale de LaAlO3 ou de Gd2O3 sur γ-Al2O3(001). Nous proposons une piste 

permettant de connecter le Gd2O3 de manière monocristalline à l’Al2O3. Cette dernière 

hétérostructure apparaît très prometteuse pour les technologies CMOS. 
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Chapitre I :  L’INTEGRATION DES OXYDES HIGH-κ DANS LA 

TECHNOLOGIE CMOS 
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I.1) Le transistor MOS 

I.1.1) Historique 

Le point de départ qui a donné naissance à l’industrie des semi-conducteurs a eu lieu 

en 1947 avec l’invention du transistor bipolaire à base de germanium par Schokley. En 1960, 

le premier transistor MOSFET (Metal-Oxide-Semiconductor Field Effect Transistor) à base 

de silicium est fabriqué par D. Kahng et M. Atalla à Bell Labs et c’est en 1971 qu’est réalisé 

le premier microprocesseur par Intel ; c’est alors le commencement de l’ère du « VLSI », avec 

l’intégration à très large échelle de composants microélectroniques pour développer des 

circuits et systèmes toujours plus rapides, plus denses et moins chers. Dès lors, la progression 

de la technologie CMOS sera spectaculaire et constante pendant plus de quarante ans. 

 

 La technologie CMOS (Complementary-Metal-Oxide-Semiconductor) qui permet de 

limiter la consommation d’énergie, la réduction de la taille des composants élémentaires qui 

permet d’augmenter les performances des circuits intégrés et la possibilité d’intégrer sur une 

puce de plus en plus de fonctions nouvelles ont permis d’élargir en permanence les champs 

d’applications des puces électroniques.  

 

 L’intégration de plus en plus de transistors par puce a été rendue possible grâce à la 

réduction de la taille élémentaire des composants électroniques et grâce à la maîtrise de 

procédés technologiques de plus en plus poussés. La stratégie de miniaturisation depuis 1960 

a été simplement basée sur la réduction des dimensions des composants élémentaires. 

Concernant le MOSFET, l’épaisseur de l’oxyde de grille a été continuellement réduite de 

manière à augmenter le couplage capacitif entre la grille et le canal, cela afin d’augmenter le 

rapport des intensités des deux états passant sur bloqué (ION/IOFF) du transistor. 

 

L’évolution de cette miniaturisation suit une loi empirique qui a permis une croissance 

exponentielle avec en particulier le doublement du nombre de composants par unité de surface 

tous les 18 à 24 mois (figure I.1) : c’est la loi de Moore [1]. 
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Figure I.1 : Evolution du nombre de transistors par puce en fonction du temps illustrant la loi de Moore [2]. 

I.1.2) Principe de fonctionnement du MOSFET 

 L’élément de base de la technologie CMOS est le transistor à effet de champ métal-

oxyde-semi-conducteur (ou MOSFET pour Metal-Oxide-Semiconductor Field Effect 

Transistor) représenté sur la figure I.2(a). Les transistors MOSFET sont utilisés dans les 

domaines principalement numériques mais aussi analogiques et de puissance.  

 

 Le transistor MOSFET est constitué de 4 électrodes [3,4,5]. Sur un substrat semi-

conducteur de type p ou n, une électrode métallique (la grille) est séparée du Si par un isolant 

très fin (l’oxyde de grille). Deux autres électrodes sont constituées par les zones implantées 

formant la source et le drain dont le dopage de type n+ ou p+ est opposé à celui du substrat. Le 

substrat constitue la dernière électrode. Le courant qui circule dans le canal de conduction, 

formé sous la couche d’oxyde, est commandé par la tension appliquée sur la grille. La taille 

d’un transistor est caractérisée par la longueur (L) et la largeur (W) de sa grille. L’épaisseur 

de l’oxyde de grille est notée tox. On intègre des transistors MOS de type complémentaire - n 

ou p - (CMOS) dans un même substrat : les transistors à canal n sont intégrés directement 

dans le substrat de type p et on réalise un caisson d'isolation de type n dans lequel sont 

intégrés les transistors à canal p. 
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 Sans aucune polarisation, le transistor est bloqué car la capacité MOS est en régime de 

déplétion. Le transistor est polarisé dans l’état passant par l’application d’une tension de grille 

(VG) positive et supérieure à la tension de seuil VT de la capacité MOS. Un canal de 

conduction reliant la source au drain se crée alors à la surface du semi-conducteur. Les 

charges qui vont se propager dans le canal, et donc permettre la conduction du courant, sont 

les électrons dans le cas d’un nMOSFET et les trous dans le cas d’un pMOSFET. Dans le cas 

d’un substrat de silicium de type p, la couche de conduction est de type n. Sous l’application 

d’une tension de polarisation drain-source VDS, un courant IDS va circuler dans le canal entre 

les deux contacts source et drain.  

 

 
Figure I.2 :  (a) Schéma d'un transistor MOSFET et (b) Courbe IDS=f(VDS) caractéristique d’un transistor 
MOSFET. 

 La capacité surfacique Cox d’un tel dispositif est donnée par l’expression suivante :  

ox
ox t

C 0κε
=        (1) 

avec κ la constante diélectrique de l’oxyde de grille, ε0 la permittivité du vide (ε0 = 8,85.10-12 

F.m-1) et tox l’épaisseur de l’oxyde de grille. 

 

 Lorsque la tension de drain est faible, le courant IDS est proportionnel à la variation de 

la tension drain-source (cf. figure I.2(b)). Le transistor fonctionne alors en régime linéaire, et 

le courant IDS est donné par : 
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⎡
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avec W et L la largeur et la longueur du canal semi-conducteur, µ la mobilité des porteurs de 

charge dans le canal et VT la tension seuil de la capacité MOS.  

 

 Ensuite, lorsque VDS > VG – VT = VDS,sat, le transistor fonctionne en mode de saturation. 

Un point de pincement se crée du côté du drain. Le courant de drain en régime saturé IDS,sat 

devient indépendant de la tension VDS : 

( )2
, 2 TGoxsatDS VVC

L
WI −= μ      (3) 

I.1.3) La silice : intérêts et limitations 

Dans la technologie MOS, l’élément de base permettant d’isoler le canal de 

conduction de la grille est l’oxyde de silicium SiO2 qui possède une faible constante 

diélectrique (κSiO2 = 3,9), une grande résistivité (1015 Ω.m) et des discontinuités de bandes 

avec le Si importantes. Depuis la naissance de la microélectronique, l’oxyde de silicium a 

toujours été utilisé comme matériau isolant de grille car il présente de nombreux avantages. Il 

est stable à haute température (> 1000°C), il présente un point de fusion élevé (~ 1700°) et 

étant l’oxyde natif du substrat, il passive la surface du silicium et présente une très faible 

densité d’états d’interface (Dit = 1010 cm-2.eV-1). Son élaboration par croissance thermique 

simplifie les procédés technologiques, réduisant ainsi les coûts de fabrication et permettant 

d’obtenir des films de SiO2 très uniformes et d’épaisseur parfaitement contrôlée.  

 

 La réduction progressive de la longueur de grille impose une augmentation de la 

capacité diélectrique de la grille. Cette capacité étant inversement proportionnelle à 

l’épaisseur de SiO2, cette dernière doit donc être réduite. En deçà d’une certaine épaisseur, les 

courants de fuite qui traversent l’isolant de la structure MOS deviennent non négligeables. En 

effet, pour des films ultrafins de SiO2 (tSiO2 < 3nm), les charges transportées peuvent franchir 

la barrière de potentiel formée par l’oxyde par effet tunnel [6] (figure I.3). La probabilité du 

transport par effet tunnel augmente de manière exponentielle lorsque l’épaisseur de la couche 

de SiO2 diminue [7,8], suivant la formule : 

⎟
⎟
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⎜
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Figure I.3 : Principe de l’effet tunnel entrainant une forte augmentation des courants de fuite lorsque 

l’épaisseur d’oxyde de grille devient trop faible. 

 Il apparaît donc clairement que les courants de fuites constituent la principale limite à 

la réduction de l’épaisseur de SiO2. Dans une même filière technologique MOS on peut donc 

fabriquer des transistors MOS rapides (High Speed) si l’on privilégie une épaisseur d’oxyde 

tox faible (tensions VDS fortes). On peut aussi réaliser des transistors basse consommation 

(Low power) en augmentant l’épaisseur d’oxyde tox et en diminuant VDS. L’épaisseur 

« critique » est comprise entre 2,5 et 2,2 nm pour les circuits à faible puissance d’opération et 

entre 1,6 et 1,4 nm pour les circuits de haute performance. 

 

Les problèmes de fiabilité des dispositifs sont également liés à l’épaisseur de l’oxyde. 

En fonctionnement, les charges traversant le MOSFET dans le canal de conduction génèrent 

des défauts dans la grille de SiO2 ainsi qu’à l’interface SiO2/Si. A partir d’une certaine densité 

de défauts dite « critique », il se produit un phénomène de quasi-claquage diélectrique de 

l’oxyde de grille entrainant la dégradation du dispositif. La réduction de l’épaisseur de la 

couche isolante entraîne une réduction du VG,max et donc une réduction de la densité de défauts 

minimale nécessaire pour détruire le dispositif. Les problèmes de fiabilité sont actuellement 

plus limitant que les aspects liés au courant de fuite [9]. 

VG

VG

Φ

EF 
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I.2) Vers des dimensions de transistors MOS nanométriques 

I.2.1) Les différentes solutions envisagées 

Un des grands objectifs est l'amélioration des caractéristiques de transport des 

transistors, sans dégradation de leur fiabilité et en minimisant les éléments et effets parasites. 

Il s'agit, entre autres, de tirer parti de tous les degrés de liberté offerts par l'ingénierie des 

structures de bandes, en jouant sur la composition des matériaux, les contraintes mécaniques 

et l'orientation cristalline. Outre les matériaux eux-mêmes, les techniques et procédés 

d'élaboration doivent être sans cesse améliorés, voire remplacés, compte tenu du cahier des 

charges plus exigeant aussi bien sur le plan des résolutions lithographiques à atteindre que sur 

celui des performances des dispositifs. 

 

La réduction de la taille des dispositifs MOS à des dimensions nanométriques a été 

rendue possible ou a été accompagnée par la mise en œuvre de nombreuses stratégies 

permettant de répondre au cahier des charges de l’ITRS.  

Une première piste consiste à remplacer les matériaux qui pourraient présenter des propriétés 

mieux adaptées aux objectifs visés et ce par l’utilisation : 

• d’oxydes de grille de forte constante diélectrique (oxyde « high-κ ») : pour augmenter 

la capacité de l’oxyde Cox en maintenant une épaisseur d’oxyde suffisante afin de 

limiter les courants de fuite, 

• de grilles métalliques (qui présentant des travaux de sortie favorables) pour limiter la 

valeur des EOTs (cf. I.2.2) et minimiser les tensions de seuil. 

Une deuxième direction d'investigation, complémentaire, porte sur des solutions qui visent à 

augmenter la mobilité µ des porteurs dans le canal de conduction permettant ainsi 

d’augmenter le courant IDS (eq. (2)). Cela est rendu potentiellement possible par l’utilisation : 

• d’ingénierie du transport électronique le long de différentes orientations 

cristallographiques du substrat, 

• de couches actives  de silicium contraint ou d’alliages SiGe  

• de matériaux alternatifs pour le canal (voie plus prospective) comme le germanium ou 

les semi-conducteurs III-V (InxGa1-xAs). 
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Souvent ces solutions sont explorées avec des substrats de type SOI (Silicon On Insulator) ou 

sSOI (Strained Silicon On Insulator) qui présentent un certain nombre d’avantages 

supplémentaires. 

 

Enfin, une dernière piste consiste à modifier l’architecture des composants CMOS. En 

pratique, pour une longueur de grille plus courte qu’environ 25 nm, la maîtrise des effets 

parasites nécessite une remise en cause radicale de l’architecture conventionnelle des 

MOSFET’s. De nouvelles structures sont alors envisagées, telles que le MOSFET à double ou 

triple grilles. La mobilité des porteurs peut alors être favorisée et, avec elle, la rapidité de 

transmission des données. Mais les contraintes et difficultés de réalisation sont nombreuses : 

en particulier l’auto-alignement des différentes grilles du transistor et les résistances d’accès 

au canal de conduction. 

I.2.2) Les oxydes de grille à forte constante diélectrique 

 Puisque la mobilité µ est constante dans le canal de silicium et que la tension de drain 

VD,sat est limitée par les contraintes thermiques et par les effets de champ, l’unique moyen 

pour augmenter l’intensité IDS dans le canal de conduction est d’augmenter la capacité de 

l’oxyde Cox. D’après l’équation (1), diminuer tox permettrait d’augmenter la capacité de la 

structure et par conséquent la densité de charges dans le canal à VG constant. Mais comme il a 

été dit précédemment, l’épaisseur de SiO2 a atteint sa limite basse dans les dernières 

générations CMOS (tc(SiO2) = 10 ~ 11 Å). 

Comme déjà signalé, une autre voie pour augmenter la capacité est donc d’utiliser une couche 

isolante présentant une plus grande constante diélectrique que le SiO2. On pourrait alors 

envisager d’utiliser un oxyde de grille plus fin et par conséquent de réduire considérablement 

les courants de fuite à travers le dispositif. 

 

 L’épaisseur équivalente d’oxyde équivalent (EOT pour Equivalent Oxide Thickness) 

d’un matériau est définie comme étant l’épaisseur de SiO2 nécessaire pour obtenir la même 

densité de capacité dans le matériau. D’après l’équation (1), l’épaisseur équivalente d’oxyde 

teq est donnée par : 

κ
κκ

κ
−

−

== high
high

SiO
eq ttEOT 2      (5) 
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avec thigh-κ et κhigh-κ l’épaisseur et la constante du diélectrique high-κ et κSiO2 la constante 

diélectrique du SiO2 valant 3,9. 

 

 
Figure I.4 :  Epaisseur équivalente d'oxyde (EOT) pour les structures MOSFET. 

 Ainsi, dans le cas de LaAlO3, qui présente une constante diélectrique de 25 ; si l’on 

désire obtenir un teq de 1 nm, il faudra un thigh-κ d’une épaisseur de 6,4 nm. L’utilisation des 

matériaux high-κ permet d’utiliser une épaisseur d’oxyde tox plus élevée comparée au SiO2 

tout en conservant les mêmes propriétés capacitives. 

I.2.3) ITRS 2005 

 Les objectifs à court, moyen et long termes des acteurs de la microélectronique sont 

définis dans la « road map » de l’ITRS (International Technology Roadmap for 

Semiconductors). Ce consortium, constitué d’industriels et de laboratoires académiques, 

établit les critères de performance et de fonctionnement des circuits intégrés de demain et a 

permis à l’industrie de la microélectronique de produire régulièrement de nouvelles 

générations de composants, malgré les barrières technologiques qui se sont dressées 

régulièrement au cours de son évolution. Le tableau ci-après (figure I.5) présente les critères 

architecturaux et électriques définis par L’ITRS 2005 concernant l’empilement de la grille 

dans les transistors CMOS. 

 

 La figure I.6 ci-après présente les prévisions à long terme concernant les matériaux à 

utiliser pour remplacer la silice. Bien que l’ITRS ait pointé depuis 1999 la nécessité d’utiliser 

à terme des oxydes high-κ dans les dispositifs MOS, il n’a pas été trouvé rapidement de 

remplaçant fiable pour le SiO2 permettant de réduire l’épaisseur d’isolant de grille tout en 

limitant les courants de fuite. La première approche a donc consisté à améliorer les 

performances diélectriques de la couche amorphe de SiO2 par nitruration, en donnant lieu à la 

formation un film de silice nitrurée SiOxNy. Ceci permet d’augmenter légèrement la constante 

Si Si 
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Structures 
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diélectrique, située entre la valeur de SiO2 et celle de Si3N4, tout en conservant d’excellentes 

qualités d’interfaces. Cet alliage diélectrique est utilisé actuellement dans la filière 

technologique 65 nm et permet de réaliser la transition de la silice pure à un autre oxyde entre 

les nœuds technologiques 90 nm et 45 nm. 

 

Année de mise en production 2005 2007 2010 2013 2016 2019 

Nœud 

technologique (nm) 

DRAM 80 65 45 32 22 16 

MPU 90 68 45 32 22 16 

Application haute 

performance (HP) 

Lg (nm) 32 25 18 13 9 6 

EOT (nm) 1,2 1,1 0,65 0,5 0,5 0,5 

Vdd (V) 1,1 1,1 1 0,9 0,8 0,7 

Jl (A/cm2) 188 800 1560 2230 1220 1830 

Application faible 

puissance en 

fonctionnement 

(LOP) 

Lg (nm) 45 32 22 16 11 8 

EOT (nm) 1,4 12 0,9 0,8 0,7 0,7 

Vdd (V) 0,9 0,8 0,7 0,6 0,5 0,5 

Jl (A/cm2) 33 78 110 310 1100 1300 

Figure I.5 : Exemple des critères requis par L’ITRS 2005 concernant l’empilement de la grille dans les 

transistors CMOS. Paramètres : Lg, longueur de grille ; Vdd, tension d’alimentation ; Jl, courant de fuite du 

diélectrique de grille. Sigles: DRAM : Dynamic Random Access Memory ; MPU : Micro Processor Unit. Les 

zones en jaune correspondent aux points bloquants où les propriétés du SiO2 seront à leurs limites pour 

répondre aux spécifications requises. Les zones en rouge représentent les nœuds technologiques pour lesquels 

des solutions doivent être trouvées. 

 Cependant, à partir du nœud  technologique 45 nm, qui entre en production cette année 

2007, l’ITRS prévoit l’intégration d’un oxyde high-κ dans les filières MOS. Le candidat, pour 

cette génération, est l'oxyde d'hafnium (HfO2) et plus généralement des oxydes à base 

d’hafnium, de silicium et d’azote. HfO2 possède des caractéristiques intrinsèques 

intéressantes : sa constante diélectrique se situe aux alentours de 24 [10], sa bande interdite est 

de l’ordre de 6 eV et enfin les discontinuités de bandes de conduction et de valence entre cet 

oxyde et le silicium sont respectivement égales à 1,5 eV et 3,4 eV [11]. Cet oxyde a été étudié 

depuis la fin des années 90 [12]. C’est sous sa forme amorphe que l’oxyde d’hafnium est 

utilisé. Les couches peuvent donc être élaborées sans remise en cause importante des procédés 

de fabrication industriels. 
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Figure I.6 : Intégration des diélectriques « high-κ » comme oxydes de grille dans les futurs transistors [13]. 

I.2.4) Comparaison entre les oxydes amorphes et épitaxiés 

I.2.4.a) Approche amorphe 

 Comme on peut le voir sur la figure I.6, l’ITRS prévoit l’exploration de différents 

matériaux « high-κ » sous forme amorphe dans un premier temps, puis éventuellement sous 

forme cristalline. 

 

 
Figure I.7 :  Comparaison entre oxydes amorphes et cristallins. 

 Les oxydes amorphes possèdent deux grands avantages. Le premier consiste en la 

grande liberté de choix des matériaux à déposer. En effet, le désaccord paramétrique et la 

compatibilité cristallographique avec le substrat n’a a priori aucune influence sur la qualité de 

l’oxyde. Les propriétés électroniques et thermodynamiques de l’oxyde sont les seuls critères 

de choix.  
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 Le second avantage (qui a terme sera un inconvénient) des oxydes amorphes réside 

dans la possibilité d’utiliser une fine couche interfaciale de SiO2 entre le Si et l’oxyde (figure 

I.7(a)). L’insertion de cette couche permet de réaliser la transition entre le substrat de silicium 

et l’oxyde high-κ, ceci afin de maintenir une interface de bonne qualité des points de vue 

chimique et électrique. 

 

 Ces deux raisons font que le remplacement de la silice par un oxyde amorphe est 

privilégié, mais il existe des inconvénients non négligeables. Un problème majeur des oxydes 

amorphes est leur tendance à la recristallisation, notamment lors des traitements thermiques à 

haute température qui font partie des technologies de fabrication. Suivant les matériaux, cette 

recristallisation peut entrainer une détérioration des propriétés électriques ainsi que la 

formation de défauts localisés à l’interface. C’est par exemple le cas des oxydes binaires à 

base d’hafnium (HfO2) ou de zirconium (ZrO2) dont le recuit à des températures supérieures à 

500°C conduit à la formation de cristallites [14]. Cette cristallisation dégrade considérablement 

les propriétés électriques des dispositifs MOS en favorisant la conduction au niveau des joints 

de grain [15] et la diffusion d’impuretés. La solution envisagée dans le cas de HfO2 est de 

former un silicate amorphe d’hafnium, de type HfSixOy, plus stable en température vis-à-vis 

du silicium [16] (jusqu’à 1000°C dans une ambiance d’oxygène et/ou d’azote [17]). 

 

 La couche interfaciale de SiO2, qui est un atout du point de vue de la stabilité 

thermique et de la densité de défauts d’interface, devient un inconvénient dans le cadre de la 

course à l’EOT. En effet, cette fine couche (IL) qui se situe à l’interface oxyde - substrat et 

qui est caractérisé par une faible constante diélectrique joue un rôle important sur la capacité 

totale de l’empilement. La capacité totale Ctot de l’empilement de grille est en effet donnée 

par la relation : 

κ−

+=
highILtot CCC
111      (6) 

La présence de la couche interfaciale de SiO2 conduit inévitablement à une diminution de la 

capacité du diélectrique et donc à une augmentation de l’EOT : 
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Figure I.8 : Illustration d’une structure MOS à base d’oxyde high-κ avec une couche interfaciale (IL). 

Etant donné que la présence d’une couche interfaciale (IL) augmente la valeur de l’EOT 

(figure I.8), il faut que son épaisseur soit la plus faible possible. Un contrôle parfait de 

l’interface oxyde/Si est donc requis. 

I.2.4.b) Approche épitaxiale 

 La seconde approche consiste en l’utilisation d’oxydes high-κ monocristallins, 

épitaxiés sur silicium. Cette approche beaucoup plus complexe à mettre en œuvre est à l’heure 

actuelle explorée seulement dans quelques laboratoires principalement académiques. L’idée 

est de réaliser des oxydes monocristallins avec un minimum de défauts possédant une 

interface abrupte et cohérente avec le substrat de silicium (sans la couche interfaciale de SiOx) 

comme illustré sur la figure I.7(b). Les avantages potentiels de cette approche sont nombreux. 

L’utilisation d’oxydes épitaxiés permet : 

• de bénéficier des constantes diélectriques plus fortes des matériaux cristallins ; 

• de viser l’obtention d’interfaces abruptes entre l’oxyde et le silicium ; 

• d’abaisser la valeur d’EOT sous la barre des 5 Å (interface sans silice). 

Cette approche constitue un réel défi et fait l’objet de cette thèse. 

 

 Une double difficulté est de trouver un oxyde répondant à la contrainte d’accord de 

maille et de compatibilité cristallographique avec le Si, et de développer une méthode 

d’élaboration adaptée impliquant une interface silicium-oxyde sans états électroniques 

intrinsèques dans la bande interdite (gap) du silicium. La croissance d’un oxyde sur silicium 

est possible s’il existe une relation d’épitaxie avec Si, sachant que la transition silicium-oxyde 

se fera à priori par le sous-réseau d’oxygène de l’oxyde (voir § I.3.1.c). Par ailleurs, ces 

oxydes doivent être déposés à relativement basse température (T < 500 - 650°C) et sous une 

relativement faible pression d’oxygène afin d’éviter des réactions interfaciales qui peuvent 

Si 
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amener à la formation de SiO2, silicates ou siliciures. De plus, la structure finale oxyde - 

silicium doit être assez stable pour être compatible avec les budgets thermiques nécessaires 

pour leur intégration dans les futures générations de dispositifs CMOS. Il est donc important 

d’identifier un oxyde qui puisse s’épitaxier sur silicium et qui soit compatible avec des recuits 

hautes températures sous différentes ambiances (O2, N2 et H2). 

I.3) Quels oxydes high-κ épitaxiés sur silicium pour le CMOS ? 

Bien qu’il existe une multitude d’oxydes ayant une constante diélectrique plus élevée 

que la silice, de nombreux paramètres physiques et thermodynamiques intrinsèques 

restreignent considérablement la liste des candidats potentiels [11,16,18,19,20,21]. Le caractère 

binaire ou ternaire des oxydes est également un critère important. Les oxydes binaires et 

ternaires sont respectivement la combinaison d’un seul élément métallique et d’oxygène 

(MxOy) et de deux éléments métalliques et d’oxygène (AxByOz). Les oxydes binaires sont 

beaucoup plus faciles à élaborer que les oxydes ternaires pour lesquels un contrôle précis de la 

stœchiométrie (A par rapport à B) est indispensable. Le matériau qui remplacera le SiO2 

comme oxyde de grille dans les futures générations CMOS épitaxiés devra satisfaire 

l’ensemble des conditions décrites par la suite. 

I.3.1) Propriétés intrinsèques du matériau 

I.3.1.a) Constante diélectrique 

 Pour être considéré comme oxyde à forte constante diélectrique, le « candidat » doit 

présenter une permittivité relativement élevée. On peut classer les oxydes suivant la valeur de 

leur constante diélectrique. Pour une constante diélectrique inférieure à 10, l’oxyde est classé 

dans la catégorie des « low-κ ». Un oxyde dont la permittivité diélectrique est comprise entre 

10 et 20 fait partie de la catégorie des « medium-κ ». La famille des « high-κ » regroupe les 

oxydes ayant une constante diélectrique supérieure à 20. Enfin, les oxydes qui présentent une 

valeur de constante diélectrique supérieure à 100 sont rangés dans la catégorie des « ultra-

high-κ ». 

 

 Les oxydes tels que SrTiO3 ou BaTiO3 présentant des valeurs constantes diélectriques 

très grandes pour les matériaux volumiques, allant de 300 pour SrTiO3 à 2200 pour BaTiO3 
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[22], pourraient sembler être des candidats très prometteurs. Cependant deux raisons majeures 

font que ces matériaux sont inadaptés en regard des applications visées. 

• En premier lieu, leurs bandes interdites sont relativement faibles et surtout leurs 

discontinuités de bandes de conduction sont quasi nulles. 

• En second lieu, le couplage électrons - phonons, dans la couche d'inversion à 

l'interface oxyde - substrat, qui réduit fortement la mobilité des électrons dans le canal 
[23], est d’autant plus efficace que κ est élevée. L’effet positif d’une augmentation de la 

permittivité pourrait être alors détruit par une dégradation de la mobilité. 

 

 Le compromis pour conserver de bonnes performances du transistor en termes de 

courant de fuite, de mobilité et de constante diélectrique (suffisamment élevée pour viser des 

faibles EOT en dessous de 0,7 nm) semble être une valeur de constante diélectrique 

supérieure à 15 et inférieure à 50. 

I.3.1.b) Bande interdite et discontinuités de bandes 

 Comme cela a été précisé précédemment, une bande interdite suffisamment grande, au 

minimum de 4 eV et préférentiellement de 5 eV, est nécessaire pour satisfaire au cahier des 

charges. Les oxydes high-κ doivent également présenter des discontinuités de bandes de 

conduction et de valence les plus importantes possibles, selon le type de porteurs, à l’interface 

silicium - diélectrique, ceci dans le but de réduire les courants de fuite à travers l’oxyde de 

grille par effet tunnel ou par excitation thermique au dessus de la barrière. Un minimum de 1 

eV en discontinuité de bandes de conduction et de valence est préconisé pour satisfaire les 

critères d’intégration [11]. La figure I.9 représente les discontinuités de bandes et les bandes 

interdites de plusieurs oxydes high-κ. 

 

 Par ce seul critère, des oxydes tels que CeO2 et SrTiO3 et BaTiO3 sont éliminés à 

cause de leur trop faible décalage de bande de conduction vis-à-vis du silicium. Ils sont 

incompatibles avec la réalisation de transistors nMOS où les porteurs du canal seront des 

électrons. Les oxydes tels que, entre autres, LaAlO3, Gd2O3 et γ-Al2O3 présentent des 

décalages de bandes de conduction et de valence conformes au cahier des charges.  
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Figure I.9 : Alignement des bandes interdites de différents candidats d’oxydes high-κ vis-à-vis du silicium. 

I.3.1.c) Paramètre de maille - Compatibilité cristallographique 

 L’objectif étant d’épitaxier le diélectrique sur silicium, le critère du désaccord 

paramétrique oxyde et silicium est fondamental. Sa valeur doit être inférieure à environ 3 % 

en valeur absolue pour viser une croissance pseudomorphique de couches fines (quelques 

nanomètres) sans défauts structuraux. Ce point sera détaillé dans le chapitre II. La formation 

de défauts peut engendrer des états électriquement actifs susceptibles de nuire aux propriétés 

électriques de l’ensemble.  

 

 Aucun des oxydes high-κ identifiés ne présente la même structure cristallographique 

diamant que celle du Si. Leur paramètre de maille va de 3,8 Å pour LaAlO3 à plus de 11 Å 

pour le La2O3, à comparer à 5,431 Å pour Si. L’épitaxie entre le substrat et l’oxyde est 

cependant théoriquement possible que si le sous-réseau d’oxygène de l’oxyde peut s’accorder 

avec la structure cristallographique du Si. Les différences entre les réseaux cristallins des 

oxydes high-κ et le silicium peuvent entrainer des relations d’épitaxie inhabituelles par 

rapport aux cas classiques des matériaux III-V ou IV-IV (figure I.10).  
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Figure I.10 : Schématisation des différentes relations d'épitaxie qui peuvent se produire lors de la croissance 

d'oxydes sur silicium. 

 La relation classique est de type « cube-sur-cube » (a) pour les oxydes cubique dont le 

paramètre de maille est proche de celui du substrat tels que SrO, (Ba,Sr)O ou CeO2. Une 

deuxième relation favorable est la rotation de 45° de la maille des oxydes (b), c’est 

généralement le cas des pérovskites comme LaAlO3 ou SrTiO3. Cette relation met en relation 

les plans (110) de l’oxyde avec les plans (100) du silicium. Pour les oxydes dont le paramètre 

de maille est très différent de celui de Si, la mise en correspondance de n mailles d’oxyde 

avec m mailles de Si (1×2 pour Gd2O3/Si et 2×3 pour γ-Al2O3/Si) peut permettre d’obtenir 

une croissance bidimensionnelle (figure I.10). La figure I.11 présente les paramètres de maille 

de plusieurs oxydes high-κ en fonction de leur bande interdite et de leur constante 

diélectrique. 
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Figure I.11 : Paramètres de maille de plusieurs oxydes en fonction de la bande interdite Eg et de la constante 

diélectrique κ. Les zones hachurées correspondent aux bandes interdites inférieures à 4 eV ou 5 eV. 
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I.3.2) Propriétés thermodynamiques 

I.3.2.a) Stabilité thermodynamique à l’air 

 Les propriétés thermodynamiques des oxydes en contact avec l’air sont des critères de 

sélection décisifs. En effet, bon nombre d’oxydes possédant certaines qualités en vue du 

remplacement de la silice présentent un fort caractère hygroscopique [24]. C’est le cas des 

oxydes tels que SrO, BaO, La2O3, Pr2O3 et Y2O3, qui sont réactifs en contact avec 

l’atmosphère ambiante, et peuvent engendrer la formation de carbonates en surface ou même 

une transformation complète de la couche. Même si ce problème peut être contourné en 

encapsulant le film d’oxyde par une couche protectrice, leur instabilité à l’atmosphère les 

élimine de la liste des oxydes potentiels.  

I.3.2.b) Stabilité thermodynamique vis-à-vis du silicium 

 Les propriétés thermodynamiques de l’oxyde en contact avec le substrat de silicium 

ainsi qu’avec la grille métallique sont des critères primordiaux dans le choix du matériau 

high-κ. Il faut en effet éviter la formation d’une fine couche interfaciale substrat - oxyde [25] 

ou son équivalent à l’interface supérieure oxyde - métal. La plupart du temps, les couches 

interfaciales formées sont de type silice, silicate ou siliciure. Ces couches sont le plus souvent 

générées au cours de l’élaboration des oxydes à des températures élevées mais également au 

cours des phases de recuit post-croissance. Le plus souvent, ces couches interfaciales 

entrainent une augmentation de l’EOT et empêchent la croissance de l’oxyde. 

 

 Schlom et al. ont identifiés les oxydes binaires qui présentent une bonne stabilité 

thermodynamique avec le silicium [25]. Sur la figure I.12, les éléments simples M non 

hachurés sont ceux qui ont un oxyde (MOx) qui peut être thermodynamiquement stable en 

contact avec le silicium à 725°C. Ceux qui sont instables ou potentiellement instables sont 

hachurés (les raisons de leur instabilité sont précisées). Cette analyse thermodynamique 

permet d’éliminer bon nombre de candidats tels que TiO2 [26] et CeO2 [27] à cause de la 

formation de siliciures, Ta2O5 [25] pour cause de réduction du métal, et également Pr2O3, 

Eu2O3 et BaO [25] pour leur tendance à former des silicates. En revanche, d’autres oxydes 

binaires tels que Al2O3, SrO, Sc2O3, La2O3, Gd2O3, ZrO2 et HfO2 [25,27,28] ne présentent pas 

d’instabilité en contact avec le silicium et se révèlent donc comme des candidats intéressants. 
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Figure I.12 : Récapitulatif des éléments M qui ont leur oxyde binaire MOx stable en contact avec le silicium 

d’après Schlom et al. [25] 

 Un tableau équivalent pour les oxydes ternaires n’existe pas, faute de données 

thermodynamiques assez précises. L’ajout d’un élément métallique dans la composition de 

l’oxyde va multiplier le nombre de réactions possibles entre un oxyde ternaire et le silicium. 

Les possibilités de réactions entre un oxyde ternaire et le silicium sont plus nombreuses. Quoi 

qu’il en soit, la connaissance de la stabilité de chaque oxyde binaire composant l’oxyde 

ternaire (par exemple les deux oxydes binaires Al2O3 et La2O3 pour l’oxyde ternaire LaAlO3) 

donne une indication sur la voie à suivre pour la construction de l’interface avec le silicium. 

 

 D’un point de vue thermodynamique, les oxydes high-κ peuvent être séparés en trois 

catégories en fonction de leur stabilité vis-à-vis du silicium à différentes températures : 

• les oxydes stables à basse température : Tg < 600°C ; 

• les oxydes stables à moyenne température : Tg < 750°C ; 

• les oxydes stables à haute température : Tg < 1000°C. 

 



Chapitre 1 - L’intégration des oxydes high-κ dans la technologie CMOS 
 

25 

Le tableau I.13 récapitule toutes les caractéristiques intrinsèques et thermodynamiques 

des oxydes high-κ pouvant répondre au mieux au cahier des charges.  

 
Structure 

cristallogra
phique 

Composition Paramètre de maille 
(Å) (f avec Si & rel. épi.) 

Bande 
interdite 

(eV) 

Discontinuité de 
bande (eV) avec Si 

BC ~ BV 

Constante 
diélectrique 

Semi-conducteurs 
Diamant Si(001) 5,431 1,1 / / 

Oxydes stables à basse température vis-à-vis du Si (< 600°C) 

NaCl 
BaO 5,534 (+1,8% - a) 4,4 1,8 ~ 1,5 34 
SrO 5,14 (-5,3% - a) 5,3 2,1 ~ 2,1 14,5 

(Ba0,72,Sr0,28)O 5,431 (0% - a) 4,6 1,9 ~ 1,6 25 

Pérovskite 

SrTiO3 
3,905 

a√2=5,52 (+1,7% - b) 3,3 -0,14 ~ 2,4 300 

BaTiO3 
4,01 

a√2=5,67 (+4% - b) 3,3 -0,1 ~ 2,3 2200 

SrHfO3 
4,069 

a√2=5,75 (+5,9% - b) 6,5 2,3 ~ 3,1 20 

SrZrO3 
4,15 

a√2=5,87 (+8,1% - b) 6 1,7 ~ 3,2 12 

LaScO3 
4,13 

a√2=5,84 (+7,5% - b) 5,9 1,6 ~ 3,1 24 

Oxydes stables à moyenne température vis-à-vis du Si (< 750°C) 

Fluorine CeO2 5,411 (-0,36% - a) 3,3 0,2 ~ 2 17 
ZrO2 5,148 (-5,2% - a) 5,8 1,4 ~ 3,3 22 

Bixbyite 

Pr2O3 
11,152 

a/2=5,575 (+2,65% - c) 3,9 1,3 ~ 2,1 30 

Y2O3 
10,604 

a/2= 5,302 (-2,37% - c) 4,9 2,3 ~ 1,6 18 

La2O3 
11,32 

a/2=5,66 (+4,2% - c) 5,5 2,3 ~ 2,6 25 

Sc2O3 
9,845 

a/2=4,9225 (-9,36% - c) 6 1,6 ~ 3,3 14 

Gd2O3 
10,813 

a/2=5,4065 (-0,5% - c) 5,3 1,8 ~ 2,4 15 

Nd2O3 
11,08 

a/2=5,54 (+2% - c) 5,8 2,2 ~ 2,5 12 

Oxydes stables à haute température vis-à-vis du Si (< 1000°C) 

Pérovskite LaAlO3 
3,81 

a√2= 5,388 (-0,8% - b) 6,2 1,9 ~ 3,2 25 

Spinelle γ-Al2O3 
7,91 

2a/3=5,273 (-2,9% - d) 8,8 2,8~4,9 11 

Figure I.13 :  Tableau récapitulatif présentant les différents oxydes high-κ potentiellement intégrable dans une 

technologie CMOS 

La première classe réunit la famille des oxydes de type NaCl et pérovskite à base 

d’alcalino-terreux Sr et Ba. Ces oxydes ont des limites thermodynamiques qui se traduisent 

par la formation de silicates à l’interface [29] et aussi par la diffusion des atomes de Ba ou Sr 

dans la couche d’oxyde [30] si la température excède 600°C. La seconde classe d’oxydes est 

composée des oxydes de type fluorine (CeO2 et ZrO2) ainsi que ceux à base de terre rare 

(Pr2O3, Gd2O3, Nd2O3, …). Ces oxydes montrent des interfaces instables avec le silicium pour 
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des températures supérieures à 750°C. Enfin, il y a seulement deux oxydes répertoriés, γ-

Al2O3 et LaAlO3, qui permettent d’atteindre des températures de l’ordre de 1000°C [31] sans 

créer des couches interfaciales en contact avec le silicium. 

I.3.3) Bilan 

 Après cet aperçu des critères de sélection d’un oxyde de grille pour les prochaines 

générations de transistors CMOS, il est maintenant possible de définir quels seraient 

potentiellement les meilleurs candidats. Le premier critère de restriction, si l’on veut épitaxier 

cet oxyde de grille est le désaccord de maille avec le substrat. Si l’on choisit les oxydes ayant 

un désaccord paramétrique avec le silicium inférieur à 3 %, nous obtenons la liste suivante : 

SrTiO3, (Ba,Sr)O, BaO, CeO2, Pr2O3, Gd2O3, Nd2O3, Y2O3, γ-Al2O3 et LaAlO3. De cette liste, 

les oxydes SrTiO3, (Ba,Sr)O, BaO, CeO2 et Pr2O3 sont retirés à cause de leurs trop faibles 

valeurs de bande interdite et de discontinuités de bandes.  

 

En prenant maintenant en compte la valeur minimum de la constante diélectrique, 

l’oxyde d’aluminium, qui a pourtant une excellente stabilité vis-à-vis du silicium est retiré de 

la liste. Cependant, il reste un très bon candidat comme oxyde interfacial stable et robuste. 

Les trois oxydes de la famille des lanthanides Gd2O3, Nd2O3 et Y2O3 sont très intéressants en 

termes de constante diélectrique et de paramètres de maille mais sont limités par leur stabilité 

thermodynamique vis-à-vis de Si au-delà de 750°C, sauf si on peut les combiner avec un 

oxyde interfacial plus stable.  

 

 Finalement, c’est l’oxyde ternaire LaAlO3 qui apparaît comme étant le meilleur 

candidat. Il présente effectivement toutes les caractéristiques requises pour intégrer les 

technologies CMOS : une forte constante diélectrique, une large bande interdite, des 

décalages de bandes relativement élevés, un très faible désaccord de maille et enfin une bonne 

stabilité thermodynamique vis-à-vis du silicium et de l’air.  

I.4) Etat de l’art des oxydes épitaxiés sur silicium 

 Le précurseur dans le domaine de l’épitaxie d’oxydes sur Si est le groupe de McKee 

d’Oak Ridge qui a été le premier à suggérer la possibilité de faire croitre une pérovskite, le 

BaTiO3, sur Si(001) [32]. Cette idée a été concrétisée par le même groupe en 1998 avec la 
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réalisation de la première couche monocristalline de SrTiO3 épitaxiée sur Si(001) [33,34]. 

Depuis, de nombreux groupes de recherche industriels et académiques se sont lancés dans 

l’aventure de l’épitaxie d’oxydes monocristallins sur semi-conducteurs. 

 

 Des couches d’oxydes sur silicium ont été élaborées soit par des procédés d’épitaxie 

en phase vapeur : MOCVD (Metal Organic Chemical Vapor Deposition) [35] ou l’ALD 

(Atomic Layer Deposition) [36] ; soit par des techniques d’élaboration physique comme 

l’ablation laser (PLD : Pulsed Laser Deposition) [37], ou bien l’épitaxie par jets moléculaires 

(MBE : Molecular Beam Epitaxy) [38]. Cette dernière technique, par sa souplesse et son 

contrôle in-situ, que nous détaillerons dans le chapitre suivant, est particulièrement adaptée 

pour le contrôle de l’interface oxyde/silicium. 

 

 Malgré son fort désaccord de maille avec le silicium, l’oxyde de strontium (SrO) a été 

très tôt étudié [39]. Les meilleurs résultats ont été obtenus par Lettieri et al. de l’Université de 

PennState [40] qui ont montré la possibilité de faire croitre cet oxyde binaire sur Si, même à 

température ambiante, sans engendrer de réactions à l’interface. Mais cet oxyde, instable en 

température, est également instable en contact avec l’air, c’est pourquoi il n’a été en fait 

utilisé que comme couche tampon pour la reprise d’épitaxie d’autres oxydes high-κ de type 

pérovskite, comme par exemple SrTiO3 [41] ou BaTiO3 [42]. 

 

 De nombreux travaux ont été réalisés sur le système SrTiO3/Si(001) par des groupes 

de recherche a PennState [25], Freescale [43,44,45], IBM Zurich [30,46,47] et l’INL [29,48] en utilisant 

une approche de recristallisation sur SrO d’une couche de SrTiO3 quasi amorphe. A cause des 

raisons évoquées précédemment, cet oxyde ne peut cependant convenir à une intégration dans 

la technologie CMOS. C’est pour remédier à ce problème qu’IBM Zürich, en utilisant la 

même procédure de recristallisation d’un buffer amorphe de SrTiO3, a mis au point la 

croissance de SrHfO3 [49] sur Si(001) en utilisant un oxyde interfacial à base de SrO ou 

(Ba,Sr)O. Ils ont obtenu des interfaces abruptes entre l’oxyde et le substrat, sans silice, ni 

silicates. Les caractéristiques électriques des hétérostructures sont très prometteuses : une 

valeur d’EOT de 0,7 nm a été obtenue pour une hétérostructure de 4 nm de SrHfO3 épitaxiée 

sur un buffer de SrO de 0,5nm [50]. Cependant, ce système est toujours limité par son 

instabilité thermodynamique au-delà de 600°C [30,49]. De plus, la méthode de recristallisation 

des oxydes, utilisée pour la croissance de SrTiO3 ou SrHfO3, mène à une relative mauvaise 

qualité des films en terme homogénéité de surface. Des analyses TEM en vue plane sur des 
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échantillons de SrTiO3/Si(001) recristallisés présentent de fortes densités de défauts 

structuraux (dislocations, …) en surface [29]. 

 

 Les oxydes de terre-rares, Y2O3 La2O3 et Pr2O3, présentent également des 

caractéristiques intéressantes [51,52]. Ces trois matériaux, qui appartiennent à la famille des 

oxydes de structure bixbyite, étaient pressentis comme des bons candidats [53]. Cependant, à 

cause de leur épitaxie multi-domaine sur Si(001) [53,54] - qui sera plus amplement détaillée au 

chapitre IV - et à cause de leur instabilité au contact de l'atmosphère (les oxydes Y2O3, Pr2O3 

et La2O3 possèdent un fort caractère hygroscopique [55]), ils ont tous les trois été abandonnés 

au profit du Gd2O3. 

 

 Dans la liste des candidats thermodynamiquement stables avec le silicium, on retrouve 

l’oxyde d’aluminium. C’est le groupe de Tohohashi University, dirigé par M. Ishida, qui a 

développé depuis la fin des années 80 la technique de croissance d’Al2O3 [56]. Ce groupe 

possède un savoir-faire important sur l’épitaxie par EJM à haute température de γ-Al2O3, 

principalement sur Si(111) [57]. Les études de ce groupe sont orientées vers des applications 

oxydes fonctionnels intégrés sur Si, plutôt que vers le CMOS. Pour le système γ-

Al2O3/Si(001), ils ont privilégié une autre technique d’élaboration (MOCVD) et n’arrivent pas 

à égaler la qualité de couches qu’ils épitaxient sur Si(111). Ils obtiennent des couches 

polycristallines avec une interface γ-Al2O3/Si(001) complètement amorphisée [58]. 

 

 Le groupe d’Osten (Hannover Univ.) qui avait longuement travaillé sur Pr2O3 [59] est 

maintenant en train de développer des hétérostructures oxydes / Si à base de Nd2O3 et de 

Gd2O3 sur Si(001) et Si(111) [60,61]. Les meilleurs résultats ont été obtenus sur Si(111) avec 

une croissance monodomaine. La croissance sur Si(001) est multi-domaines à cause de 

l’alignement des plans (110) de l’oxyde sur les plans (001) du Si. Thermodynamiquement, les 

hétérostructures ne sont plus stables au dessus de 750°C et forment des silicates à l’interface 

oxyde-silicium. Cependant, malgré ces problèmes thermodynamiques et de croissance 

bidomaine, ce système est actuellement celui qui a donné les meilleurs résultats en terme 

d’intégration dans les futures technologies CMOS. Le premier transistor à base de Gd2O3 

épitaxié a récemment été présenté [62] et montre des caractéristiques électriques séduisantes. 

 

 Dans le cahier des charges de l’ITRS, l’oxyde LaAlO3 a été reconnu assez tôt comme 

un candidat potentiellement intéressant pour le remplacement de la silice de grille dans les 



Chapitre 1 - L’intégration des oxydes high-κ dans la technologie CMOS 
 

29 

futures technologies CMOS sub-22nm. L’oxyde LaAlO3 présente aussi l’intérêt d’être stable 

chimiquement avec le silicium [31], ainsi qu’avec l’atmosphère. Actuellement, aucun groupe 

n’a réussi la croissance directe de LaAlO3 sur Si(001). Motorola, Pennstate, l’INL/ST et 

quelques groupes chinois [63] et japonais ont essayé mais se sont trouvés confrontés aux 

mêmes problèmes des réactions interfaciales : LaAlO3 est amorphe aux basses températures et 

il y a formation de silicates de lanthane aux plus hautes températures. Aux Etats-Unis, le 

groupe le plus actif est celui de PennState dirigé par Schlom. Récemment, L. Edge a présenté 

des résultats intéressants sur la croissance de LaScO3 sur Si(111) [64] sans faire néanmoins 

d’avancées décisives. Les résultats sont moins favorables sur Si(001). Des couches épitaxiées 

de LaAlO3 ont été cependant obtenues sur Si mais en intercalant une couche de SrTiO3 ou 

SrO à l’interface [65,66,67], donnant lieu à la formation d’épaisses couches interfaciales de SiO2. 

Notons que PennState (Klenov et al. [31] pour l’expérimentation et le groupe allemand de Forst 

et al. [,68], pour la simulation) ont démontré que l’interface « inverse » Si/LaAlO3 était stable 

jusqu’à 1000°C. 

 

 Un examen critique de la littérature montre qu’il n’y a actuellement pas de système 

maîtrisé satisfaisant les recommandations nécessaires pour l’intégration des oxydes high-κ 

dans les futures technologies CMOS. La plupart des systèmes épitaxiés sur silicium donnent 

lieu à des réactions interfaciales à hautes températures (SrHfO3, (Gd,Nd)2O3, …). 

L’hétérostructure Al2O3/Si est stable en température mais l’oxyde détient une trop faible 

constante diélectrique. Le système à base de LaAlO3 semble le plus prometteur mais personne 

n’a actuellement réussi à l’épitaxier directement sur silicium. Il apparaît clairement qu’une 

difficulté majeure dans l’épitaxie d’oxydes sur silicium réside dans l’obtention d’une couche 

épitaxiée monocristalline de bonne qualité, sans la formation de silice à l’interface. 

I.5) Motivations et stratégie de notre projet de thèse 

 Nous avons montré l’intérêt et la nécessité de remplacer la silice par un oxyde ayant 

une constante diélectrique plus élevée pour prolonger la miniaturisation des technologies 

CMOS. Intel Corp., leader actuel de l’industrie de la microélectronique, a été la première 

compagnie à intégrer dans ses lignes de production en technologie 45 nm des transistors à 

base d’oxyde high-κ amorphe. Les oxydes amorphes présentent de grands avantages en 

termes de flexibilité et choix des matériaux mais les techniques de fabrication actuellement 

utilisées limitent l’atteinte de très faibles EOT à cause de la présence incontournable d’une 
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fine couche de SiOx à l’interface oxyde high-κ – silicium. Dans cette thèse, notre objectif était 

d’explorer les possibilités de développer une technologie de fabrication de films minces 

d’oxydes monocristallins, à forte constante diélectrique, épitaxiés sur silicium et qui 

pourraient prendre le relais des films amorphes de type (Hf,Zr)SixOyNz dans les futures 

filières sub-22nm. 

 

Les deux oxydes high-κ retenus sont LaAlO3 et Gd2O3, qui répondent le plus 

favorablement aux critères requis du cahier des charges de la « Road Map » de l’ITRS 2005. 

Nous avons débuté et centré notre travail autour de l’oxyde LaAlO3. Ce dernier a une 

structure pérovskite, possède un paramètre de maille de 3,8 Å et une constante diélectrique 

égale à 25. LaAlO3 est aussi stable chimiquement vis à vis du silicium et de l’atmosphère. 

Cependant, jusqu’à présent, aucun groupe n’a encore réussi à épitaxier directement LaAlO3 

sur silicium, paradoxalement pour les mêmes raisons qui en font un composé très stable aux 

propriétés thermodynamiques très favorables [31]. Nous avons exploré un certain nombre de 

stratégies pour épitaxier cet oxyde sur Si. 

 

 Nous avons ensuite choisi d’étendre notre travail à l’oxyde de gadolinium. Bien que 

l’oxyde Gd2O3 présente une constante diélectrique moins élevée que celle de LaAlO3 et que 

son interface ne soit pas stable à haute température, il apparaît actuellement comme un bon 

candidat pour le « CMOS épitaxié ». Sa croissance directe sur Si(001) a déjà été démontrée 

mais elle est bidomaine. Nous avons en particulier cherché à obtenir une épitaxie 

monodomaine. 

 

 Nous visions avant tout un système de matériaux épitaxiés qui présente des interfaces 

abruptes avec le substrat et qui soient stables en température, ceci afin d’éviter toutes 

réactions interfaciales (silice, silicate, ou siliciure) au cours de la croissance ou lors des 

recuits. Une part importante de notre travail a été le développement d’une ingénierie 

d’interface robuste et originale, sur la base d’une fine couche d’alumine épitaxiée. Cette 

nouvelle couche interfaciale pseudomorphique, cohérente et orientée (001) est potentiellement 

très intéressante et a été la clé de voûte de notre travail. 

 

 L’objectif ultime étant de développer un procédé de fabrication d’hétérostructures 

high-κ épitaxiées sur Si(001), l’étape finale a été de combiner la fine couche interfaciale 

d’Al2O3 avec un des deux oxydes high-κ LaAlO3 ou Gd2O3. 
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II.1) Introduction 

 Dans ce chapitre, nous allons présenter les principes fondamentaux de l’épitaxie par 

jets moléculaires (EJM) ainsi que les différentes méthodes d’élaboration utilisées pour la 

croissance d’oxydes. Nous décrirons également les différents éléments du dispositif 

expérimental : le réacteur d’épitaxie et la principale technique d’analyse permettant de suivre 

en temps réel l’évolution des croissances d’oxydes : la diffraction d’électrons de haute énergie 

(RHEED). 

II.2) Physique de la croissance épitaxiale pour les techniques de dépôt 

« physiques » 

II.2.1) Aspects cinétiques et énergétiques de la croissance 

 Le principe de la croissance cristalline consiste à mettre en présence la phase vapeur 

du matériau à épitaxier (M) avec un substrat monocristallin (S) dont la température (T), 

inférieure à celle de l’équilibre solide-vapeur, provoque un phénomène de condensation à la 

surface du substrat [69]. Au cours de ce processus de condensation, différents mécanismes 

cinétiques et thermodynamiques contribuent à la croissance [70,71].  

 

 Dans un premier temps, les ad-atomes en phase vapeur viennent s’adsorber en 

surface ; ils se trouvent alors en position 1 sur la figure II.1(a). C’est la physisorption : les ad-

atomes, étant peu liés, peuvent se mouvoir rapidement en surface. Ensuite vient la phase de 

chimisorption, durant laquelle les ad-atomes forment des liaisons chimiques avec la surface 

de l’échantillon : ils se trouvent alors en position 2 sur la figure II.1(a). Dans le cas où 

l’énergie thermique est plus forte que l’énergie d’adsorption (Ea), les ad-atomes désorbent de 

la surface et se ré-évaporent. Si ce n’est pas le cas, commence alors le phénomène de 

migration (2) durant lequel les atomes peuvent sauter de site en site passant ainsi de la 

position 2 à la position 1 et inversement (processus activé thermiquement). Ensuite la 

nucléation se déroule par une réaction en chaine. Les ad-atomes diffusant à la surface se lient 

entre eux pour former des nucléis métastables (3). En dessous d’une taille dite critique, ces 

nucléis sont instables : ils diffusent sur la surface. Enfin lorsqu’ils atteignent leur taille 
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critique (4), les nucléis s’incorporent sur le réseau cristallin du substrat ou de la couche en 

formation (5)  

 

 
Figure II.1 : (a) Interactions de Van der Waals en fonction de la distance (b) Représentation schématique du 

processus de nucléation lors de l’épitaxie. 

 Un des points clé de la croissance épitaxiale est donc la diffusion des ad-atomes en 

surface. La cinétique de la migration est décrite par différents modèles qui s’articulent 

principalement autour de deux paramètres fondamentaux [70,72]. Le premier est le temps 

moyen de résidence τ d’un ad-atome en surface, défini par l’équation suivante : 

Tk
E

B

a

e
0

1
υ

τ =  

avec υ0 la fréquence de vibration pour la désorption, kB la constante de Boltzmann, Ea 

l’énergie d’adsorption et T la température de la surface. Ce temps moyen correspond à 

l’intervalle de temps entre la condensation et la ré-évaporation ou l’incorporation. Durant ce 

temps, les ad-atomes se déplacent en surface avec une certaine mobilité, définie par le 

coefficient de diffusion D (second paramètre) qui est une fonction de la barrière d’énergie de 

diffusion Ed :  
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où D0 est la fréquence de vibration du réseau (D0=υ0/N0 avec N0 le nombre de sites disponibles 

en surface). Pour une surface de semi-conducteur, N0 correspond au nombre de liaisons 

pendantes (et dans le cas de surfaces d’oxydes, N0 correspond en général au nombre de 

liaisons oxygènes disponibles). On peut déduire, de ces deux paramètres fondamentaux, la 
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longueur moyenne de diffusion λ, qui est la distance parcourue par un ad-atome durant son 

temps moyen de résidence τ, suivant la relation d’Einstein : 

Dτλ 2=  
 

• Cas spécifique des oxydes 

 Dans le cas de la croissance épitaxiale des oxydes, deux approches peuvent être 

utilisées et combinées dans une installation ultravide. La première approche est d’élaborer les 

oxydes à partir d’éléments métalliques (évaporés à partir de cellules d’effusion ou avec un 

canon à électrons) et d’oxygène moléculaire ou atomique. La deuxième approche est 

l’évaporation d’oxydes au canon à électrons. L’intérêt de l’évaporation d’oxydes est de 

produire des espèces (agrégats moléculaires) déjà oxydées. L’inconvénient est que ces 

espèces seront moins mobiles sur la surface et qu’il pourrait être nécessaire d’utiliser des 

températures de croissance plus élevées que dans le cas où la réaction d’oxydation se produit 

en surface. 

II.2.2) Rôle de la contrainte et des énergies de surface 

Outre les aspects cinétiques et énergétiques décrits précédemment, la croissance d’une 

hétérostructure est également influencée par des mécanismes énergétiques supplémentaires. 

Les deux principaux sont liés : 

• au désaccord de maille entre le film et le substrat, 

• aux énergies de surface et d’interface. 

II.2.2.a) Hétéroépitaxie de couches contraintes 

II.2.2.a.i) Paramètre et désaccord de maille 

 Dans le cas d’une hétéroépitaxie contrainte, le désaccord de maille f (« mismatch » ou 

« misfit » en anglais) décrit la différence entre le paramètre de maille du substrat et celui du 

cristal épitaxié. Il est défini par la relation suivante :  

s

sc

a
aa

a
af −
=

Δ
=  

avec respectivement ac et as les paramètres de maille de la couche et du substrat.  
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Dans le premier stade de la croissance, le substrat, beaucoup plus épais, impose son 

paramètre de maille dans le plan parallèle à l’interface à la couche épitaxiée ((ac)// ~ (as)//). On 

parle alors de croissance pseudomorphique (cf. figure II.2(a)) car l’interface reste cohérente et 

entraine une déformation élastique quadratique de la maille de la couche épitaxiée, qui subit 

alors une contrainte biaxiale. En effet, si la couche est en compression (ac > as),  alors le 

paramètre de maille dans la direction perpendiculaire à l’interface (ac)⊥  va augmenter. Et au 

contraire, dans le cas d’un système en tension (ac < as), le paramètre de maille hors du plan 

(ac)⊥ va diminuer. 

 

Cette déformation quadratique du matériau peut être décrite par la théorie de 

l’élasticité. Dans un système cubique, les contraintes sont liées aux déformations par le 

tenseur des modules d’élasticités (Cij) suivant alors la loi de Hooke, εσ C= , avec : 
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On peut alors déduire la valeur du paramètre de maille hors du plan (ac)⊥ à partir des 

paramètres de maille du substrat, de la couche épitaxiée et des constantes d’élasticités (C11 et 

C12) propres à chaque matériau. Ceci n’est valable que dans le cas d’un système épitaxié 

« cube-sur-cube » dont le coefficient de Poisson (ν), défini par : 

1211

12

CC
C
+

=ν  

vaut υ = 0,33 pour chaque matériau (i.e. le volume de la maille ne varie pas lors de la 

déformation). Le paramètre de maille hors du plan (ac)⊥ s’exprime alors à l’aide de la relation 

suivante : 

( ) ( )
11

122
C

C
aaaa cscc

−
−+=⊥  

avec  (ac)⊥ :  le paramètre de maille dans la direction perpendiculaire à l’interface, 

 ac : le paramètre de maille de la couche épitaxiée,  

 as :  le paramètre de maille du substrat, 

Cij :  les constantes d’élasticité du tenseur des modules d’élasticité. 
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Cette déformation du film épitaxié entraîne une forte accumulation d’énergie élastique (Eh) 

dans le film épitaxié. Eh est proportionnelle à l’épaisseur du film et est donnée par : 

hGEh
2
//1

12 ε
ν
ν

−
+

=  

avec  G : le module de cisaillement, définis par 
2

1211 CCG −
=  

 ν : le coefficient de Poisson 

 ε// : le désaccord de maille, définis par 
c

cs

a
aa −

=//ε  

 h : l’épaisseur de la couche épitaxiée. 

 

 Par conséquent, à partir d’une certaine épaisseur dite critique hc, l'énergie élastique 

accumulée devient suffisamment grande pour rendre l'hétérostructure instable. Le matériau 

épitaxié tend alors à reprendre son paramètre de maille massif pour relaxer l’énergie élastique 

emmagasinée. La distorsion de la maille va engendrer un processus de relaxation des 

contraintes par la génération de défauts structuraux. 

 

Il existe deux processus de relaxation des contraintes différents, souvent en compétition : 

• La relaxation plastique (figure II.2(b)), qui se produit par la génération de dislocations 

de désaccord de maille, appelées également dislocations de désadaptation. Ces 

dislocations permettent à la couche contrainte de se rapprocher de son paramètre de 

maille en relaxant plastiquement une partie de la contrainte. Elles permettent d’adapter 

le réseau cristallin de la couche relaxée à celui du substrat en rattrapant le désaccord 

de maille entre les deux réseaux. Différents modèles décrivant ce mécanisme de 

relaxation plastique ont été proposés dans la littérature dont un des plus connus et 

reconnus est celui développé par Matthews et Blakeslee [73]. 

 

• La relaxation élastique (figure II.2(c)), qui engendre la formation d’îlots cohérents. La 

surface libre de ces îlots permet au réseau de se déformer et de prendre un paramètre 

de maille proche du paramètre de maille du matériau massif en minimisant l’énergie 

élastique emmagasinée au prix d’une augmentation de l’énergie de la surface. Ce 

phénomène a été mis en évidence pour la première fois par Goldstein et al. lors de la 

croissance d’InAs sur GaAs [74]. 
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Figure II.2 : Illustration des 3 comportements dans le cas d'une hétéroépitaxie en fonction de l’épaisseur de la 

couche : pour e < hc  (a) croissance pseudomorphique ; et pour e > hc (b) relaxation plastique (tension) ou (c) 

relaxation élastique (compression). 

II.2.2.a.ii) Croissance de couches contraintes et épaisseurs critiques de 

relaxation plastique 

 Afin de pouvoir réaliser une croissance bidimensionnelle sur quelques nanomètres 

avec un minimum de défauts cristallins, il est nécessaire d’avoir un désaccord de maille f 

n’excédant pas 2 ~ 3 % en valeur absolue pour les systèmes à base d’oxydes et beaucoup plus 

faible (|f| < 1 %) pour les matériaux de type III-V. Si ce désaccord de maille est trop 

important, il va engendrer le plus souvent au-delà d’une certaine épaisseur critique la 

formation d’îlots (relaxation élastique) ou de défauts étendus : dislocation, macles,… 

(relaxation plastique). 

 

Dans le cas d’une relaxation plastique, les défauts qui relaxent la contrainte 

apparaissent à l’interface avec le substrat et dans la couche. Ces défauts sont principalement 

des dislocations de désaccord de maille ou des macles. Il existe plusieurs types de dislocations 

: les dislocations coins, vis et mixtes (coin+vis). La plus simple à visualiser est la dislocation 

coin. Il s’agit de l’apparition (de la disparition) pour un système en compression (en tension), 

d’un demi-plan d’atomes vertical dans la partie supérieure du cristal créée par glissement des 

plans épitaxiés. La formation de ces dislocations peut dégrader les propriétés des matériaux en 

créant des états électroniques dans la bande interdite. C’est pourquoi il est nécessaire de 

minimiser le désaccord de maille afin de favoriser une croissance pseudomorphique et donc 

retarder au maximum l’apparition de ces défauts électriquement actifs.  

Substrat Couche 

(a) (b) (c) 
Croissance pseudomorphique Relaxation plastique Relaxation élastique 

hc

e < hc e > hc hc 
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 Plusieurs modèles statiques et dynamiques ont été développés afin de pouvoir estimer 

la valeur de l’épaisseur critique de relaxation plastique de films épitaxiés à l’équilibre 

thermodynamique. Les modèles statiques sont basés uniquement sur l’équilibre énergétique 

du système. Les modèles dynamiques prennent en compte la formation des dislocations de 

désadaptation par glissement et sont donc basés sur un équilibre mécanique de forces qui 

agissent sur une dislocation. Le modèle dynamique de référence est celui proposé par 

Matthews et Blakeslee [75,76]. Dans le cadre de ce modèle, l’épaisseur critique d’un système est 

définie par l’apparition de la première dislocation de désadaptation. Elle est donnée par 

l’équation auto-cohérente suivante : 

( )( )
( ) ⎥

⎦

⎤
⎢
⎣

⎡
+⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
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+
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= 1ln
cos)1(8

cos1 2

b
h

f
bh c

c λυπ
αυ  

avec  hc :  l’épaisseur du film, 

 b :  le vecteur de Burgers, 

 υ :  le coefficient de Poisson, 

 α :  l’angle entre la ligne de dislocation et son vecteur de Burgers b
r

, 

 λ :  l’angle entre le vecteur de Burgers b
r

 et la direction dans le plan d’interface.  

- Si h < hc, la couche reste pseudomorphique et cohérente. 

- Si h > hc, l’énergie accumulée dans la couche permet la formation de dislocations. Le film 

épitaxié commence à relaxer partiellement. Seule une épaisseur infinie permet d’obtenir une 

relaxation totale des couches épitaxiées. 

 

Les semi-conducteurs III-V ont tous une structure zinc-blende cubique [77]. Dans ces 

systèmes, ce sont essentiellement les dislocations mixtes (dislocation coin + dislocation vis) 

qui vont permettre de relaxer la contrainte. On appelle également ces défauts des dislocations 

à 60°. Cette valeur de 60° correspond à l’angle entre le vecteur de Burger et la direction de la 

ligne de dislocation. Seul un vecteur de Burger de type { }110
2
ab =

r
 va permettre de rattraper 

le désaccord de maille existant entre le film épitaxié et le substrat. 

 

 Par contre, dans les systèmes à base d’oxydes de type pérovskite, il ne peut y avoir de 

dislocation à 60°, les dislocations sont obligatoirement à 90°, i.e. de pures dislocations coins. 

Le modèle théorique développé par Matthews [78] pour déterminer l’épaisseur critique de tels 

systèmes est le suivant : 
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avec GS et GC les modules de cisaillement respectivement du substrat et de la couche 

épitaxiée. 

II.2.2.b) Energies de surface et d’interface 

 Les énergies de surface et d’interface des matériaux jouent également un rôle 

prédominant lors de l’hétéroépitaxie. Le bilan énergétique d’une hétérostructure relie les 

énergies de surface du substrat (γsub) et du film épitaxié (γfilm) avec l’énergie (ou tension) 

d’interface entre la couche et le substrat (γint). Comme l’énergie de surface, la tension 

d’interface entre deux phases condensées est égale au travail qu’il faut dépenser pour créer 

une unité d’aire d’interface. La tension d’interface γint est définie par l’équation de Dupré [79] 

telle que : 

γint = γfilm + γsub - βint 

Pour créer une unité d’interface γint, il faut d’abord créer une unité de surface libre du film et 

du substrat, avant de les joindre en gagnant le travail βint (ou énergie d’adhésion). Une autre 

expression, reliant cette fois les différentes énergies de surface du film et du substrat en 

fonction de l’angle de contact α à la ligne de jonction est l’équation d’Young [80] :  

γsub = γint + γfilm.cos (α) 

La combinaison de ces deux équations donne : βint = γfilm.(1 + cos (α)). Cette relation permet 

de distinguer les différents cas de mouillage et de croissance d’un film sur un substrat.  

II.2.2.b.i) Condition de non-adhésion 

 Si βint = 0, le mouillage du substrat par le film est nul (α = 180°). Il n’y a pas 

d’adhésion entre les matériaux et l’épitaxie ne se réalise pas. Ensuite, suivant les propriétés 

intrinsèques des différents matériaux, il existe trois modes d’épitaxie (figure II.3). 

II.2.2.b.ii) Mode de croissance Frank - Van der Merwe 

 Si 2γfilm < βint < γfilm + γsub, l’énergie d’adhésion est supérieure à l’énergie de cohésion 

du film et le mouillage est toujours parfait : on obtient alors γsub > γfilm + γint et α = 0°. La 

croissance de type Frank - Van der Merwe se déroule couche par couche de manière 

bidimensionnelle (2D). Ce mode de croissance est en particulier observé lorsque l’énergie de 
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liaison entre les atomes déposés est inférieure ou égale à celle entre la couche mince et le 

substrat (figure II.3(a)). 

II.2.2.b.iii) Mode de croissance Stranski-Krastanov 

 Lorsque βint = 2γfilm, l’énergie d’adhésion est égale à l’énergie de cohésion du film : le 

mouillage du substrat par le film est parfait et on obtient γsub = γfilm + γint et α = 0°. La 

croissance Stranski-Krastanov (SK) est un mode d’évolution de la morphologie de surface de 

couches contraintes. Une couche de mouillage parfaitement plane (2D) croît 

pseudomorphiquement lors des étapes initiales du processus. Puis, à partir d’une certaine 

épaisseur déposée l’énergie élastique accumulée devient suffisante pour favoriser la formation 

d’îlots 3D. On parle alors de transition 2D - 3D qui peut être induite par la relaxation de 

l’énergie élastique emmagasinée dans une hétérostructure contrainte (figure II.3(b)). 

II.2.2.b.iv) Mode de croissance Volmer-Weber 

 Lorsque 0 < βint < 2γfilm, l’énergie d’adhésion est inférieure à l’énergie de cohésion 

(2γfilm) du film, d’où un mouillage imparfait du substrat par la couche épitaxiée. On obtient 

alors γsub > γint + γfilm et 0 < α < 180°. Ce mode de croissance tridimensionnelle (3D) conduit à 

la formation de petits germes à la surface du substrat. Ceux-ci croissent pour former des îlots 

qui coalescent ensuite si l’épaisseur déposée est suffisante (figure II.3(c)). 

 

(a) (b) (c) 
Figure II.3 : Illustration des différents modes de croissance : (a) Frank - Van der Merwe (film 2D), (b) Stranski-

Krastanov (transition 2D-3D), (c) Volmer-Weber (film 3D). 

 Après avoir décrit brièvement les principes fondamentaux de la croissance épitaxiale 

par jets moléculaires, nous allons maintenant décrire les différents éléments du dispositif 

expérimental (le réacteur d’épitaxie) ainsi que les différentes méthodes d’élaboration et de 

contrôle utilisés pour la croissance d’oxydes. 

Substrat Substrat Substrat 
Film 2D Film 2D-3D Film 3D 
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II.3) Techniques expérimentales 

II.3.1) L’épitaxie par jets moléculaires 

II.3.1.a) Introduction 

 L’épitaxie par jets moléculaires (EJM) (ou Molecular Beam Epitaxy - MBE - en 

anglais) est une technique de croissance, dont les pères fondateurs sont A. Cho et J. Arthur 
[81,82], qui est née autour de 1970 dans les laboratoires Bell, Cette technique a tout d’abord été 

développée dans le but de faire croître des semi-conducteurs monocristallins de composés III-

V dans une ambiance contrôlée. En effet, l’épitaxie se déroule dans une chambre dite UHV 

(pour Ultra High Vacuum) avec un vide très poussé (de l’ordre de 10-11 Torr) et refroidie à 

l’azote liquide. Dans ces conditions, toutes les particules condensent sur les parois du 

réacteur, ce qui réduit notablement les pollutions à l’intérieur de la chambre. La technique 

EJM permet de fabriquer des hétérostructures complexes avec des interfaces abruptes et de 

contrôler in-situ la qualité de l’épitaxie et la quantité de matière déposée (à la fraction de 

monocouche près) en temps réel, notamment grâce aux possibilités offertes par la diffraction 

RHEED. 

II.3.1.b) Description du réacteur d’épitaxie 

 Dans le cadre de cette thèse, toutes les structures ont été réalisées dans un réacteur 

Riber 2300 qui a été adapté à la fabrication d’oxydes high-κ. La configuration complète de 

l’ensemble UHV est présentée dans la figure II.4. Il comprend tout d’abord un sas 

d’introduction, équipé d'une pompe turbomoléculaire permettant d'atteindre un vide de l'ordre 

de 10-6 à 10-7 Torr et d'un four permettant de dégazer les porte-échantillons. Après 

introduction dans ce sas, les échantillons peuvent être dirigés vers le module de transfert (ou 

modutrac) où, grâce à un pompage ionique, on obtient un vide plus poussé de l'ordre de 10-9 

Torr. Les échantillons peuvent y être stockés pour minimiser toute pollution. C'est dans la 

chambre d’épitaxie que le système de pompage est le plus puissant. En effet, l’utilisation de 

panneaux cryogéniques refroidis à l’azote liquide et d’un sublimateur de titane permet 

d'atteindre un vide de l'ordre de 2.10-10 Torr. Lorsque l’oxygène est introduit dans la chambre 

de croissance, le pompage ionique est désactivé et c’est une pompe turbomoléculaire, plus 

résistante à l’oxygène, qui prend le relais. 
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Figure II.4 : Représentation du réacteur d'épitaxie Riber 2300 aménagé pour l'élaboration d’oxydes. 

 Cette chambre est équipée d'un système d’analyse par diffraction RHEED - 

accompagné d’un système de pompage turbomoléculaire différentiel afin de limiter 

l’oxydation prématurée du filament RHEED - pour contrôler in-situ et en temps réel la 

cristallinité au cours de la croissance, d'une balance à quartz pour calibrer les flux et d’un 

spectromètre de masse pour mesurer la quantité de matière déposée. Enfin, un pyromètre et un 

thermocouple (à l’arrière de l’échantillon) permettent de mesurer la température de 

l’échantillon.  

 

Deux sources d’oxygène sont installées dans le réacteur : une ligne d’oxygène 

moléculaire et une cellule plasma qui produit de l’oxygène atomique. Différentes techniques 

de croissance sont employées pour réaliser l’épitaxie d’oxydes : on peut soit utiliser les 

cellules à effusion de type Knudsen soit un canon à électrons. Pour la croissance standard 

EJM, les différents éléments métalliques constituant l’oxyde sont évaporés sous la forme de 

jets atomiques ou moléculaires sur un substrat monocristallin chauffé, afin de former la 

couche épitaxiale. Les flux issus des cellules sont des jets moléculaires au sens de la théorie 

cinétique des gaz : le libre parcours moyen des éléments évaporés ou sublimés reste très grand 

Chambre d’épitaxie 

Cellules 
d’effusion 

Manipulateur 

Ecran 
RHEED 

Canon à 
électrons 
RHEED 

Spectromètre 
de masse 

Panneaux 
cryogéniques 

Canne de transfert 

Sas d’introduction 

Chariot 

Four de 
dégazage 

Balance 
à quartz 

Module de 
transfert 



Chapitre 2 - Principes et techniques de la croissance  
 

44 

par rapport à la distance source - échantillon. On se trouve alors dans le régime de l'effusion 

moléculaire de Knudsen limitant l'interaction entre atomes évaporés. Dans notre réacteur, 

nous utilisons des cellules standard (température maximale de 1500°C) pour les éléments 

suivants : baryum (Ba), strontium (Sr), germanium (Ge) et aluminium (Al), et des cellules 

hautes températures (température maximale de 2000°C) pour l’évaporation du lanthane (La) 

et du titane (Ti). Un système de caches permet d’interrompre les flux en une fraction de 

seconde. Pour les oxydes ternaires, on peut utiliser soit la technique de croissance en 

codéposition en évaporant simultanément les deux éléments dans une ambiance d’oxygène, 

soit la technique de croissance en flux alternés en évaporant alternativement les deux éléments 

métalliques dans une ambiance d’oxygène. 

 

 Notre système permet également l’utilisation d’un canon à électrons multi-creusets ; il 

est utilisé pour les oxydes qui peuvent s’évaporer de manière congruente (i.e. l’évaporation 

conserve la stœchiométrie) ou pour les métaux dont le point de fusion est trop élevé et qui ne 

permettent pas d’utiliser une cellule Knudsen. Dans notre canon à électrons, nous avons 

installé trois charges d’oxydes (LaAlO3, Al2O3 et Gd2O3) et une charge de métal (Si). Les 

vitesses de croissance du canon à électrons n’étant pas reproductibles, l’utilisation d’un 

spectromètre de masse s’est avérée indispensable pour contrôler en temps réel la quantité 

évaporée. Dans le cas de la croissance d’oxydes au canon à électrons, l’oxygène contenu dans 

les charges ne suffit pas à oxyder complètement les éléments métalliques. Il est donc 

nécessaire, pour combler ce manque d’oxygène, d’introduire un flux complémentaire 

d’oxygène moléculaire ou atomique durant la croissance. 

 

 Le manipulateur, d’une taille de deux pouces, comporte un four mono-filament en 

tantale protégé par une plaque en PBN (« pyrolitic boron nitride ») permettant 

d’homogénéiser la chaleur transmise. Ce four permet de chauffer des substrats à très haute 

température sous une ambiance d’oxygène sans détériorer le filament. Afin d’améliorer 

l’uniformité des films épitaxiés, le manipulateur est configuré pour une rotation azimutale de 

l’échantillon en continu. Les porte-échantillons sont eux de type « indium-free », soit en 

inconel (plus résistant à l’oxydation mais moins bonne conduction de la température) soit en 

molybdène (moins résistant à l’oxygène mais très bon échange thermique avec les substrats). 

Suivant le matériau du porte-échantillon, nous pouvons actuellement atteindre la température 

de 950°C pour nos substrats en face avant. 
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II.3.1.c) Contrôle des flux - Pilotage du réacteur 

 Le réacteur d’épitaxie (figure II.5) dispose d’un ensemble complet de contrôle des flux 

des éléments composé d’une jauge Bayard - Alpert, d’une microbalance à cristal de quartz et 

d’un spectromètre de masse dont nous allons détailler le principe de fonctionnement. La jauge 

de type Bayard - Alpert permet de mesurer les flux émanant des cellules. Par contre, elle est 

inadaptée pour mesurer les flux émis par le canon à électrons. Elle fonctionne sur le principe 

d'ionisation des éléments. Les espèces arrivant sur la jauge sont chauffées par un filament qui 

les ionise, puis sont collectées sous forme d’un courant électrique. A cause de l’ionisation des 

éléments, la valeur donnée par la jauge ne correspond pas à une mesure directe du flux en 

atomes/cm2, mais à une pression équivalente à un flux. C'est pourquoi, lors de la croissance de 

matériaux comportant plusieurs éléments métalliques, c’est une microbalance à cristal de 

quartz [83] qui a été utilisée pour calibrer la stœchiométrie. 

 

 Une microbalance piézoélectrique permet de mesurer des masses très faibles en 

mesurant le changement de fréquence d'un cristal piézoélectrique. Le principe est le suivant : 

lorsque les éléments métalliques issus des cellules se déposent sur le cristal piézoélectrique 

oscillant, l’augmentation de la masse de ce dernier induit une diminution de la fréquence 

d’oscillation. La mesure de cette fréquence permet de remonter à la masse du matériau. En 

raison de son excellent facteur de qualité, le quartz est le matériau le plus utilisé pour le 

système de mesure piézoélectrique. On parle alors de microbalance à cristal de quartz (en 

anglais Quartz Crystal Microbalance ou QCM). En introduisant la densité du matériau 

déposée dans l’appareil de mesure, une épaisseur peut ainsi être déterminée. Il est donc 

possible d’ajuster la stœchiométrie d’un composé à partir des masses atomiques des différents 

éléments, en jouant sur les températures des cellules à effusion. 

 

 Contrairement aux cellules d’effusion dont les jets moléculaires sont très stables et 

donnent lieu à une bonne reproductibilité des vitesses de croissance, les flux provenant du 

canon à électrons sont eux très instables à cause de l’évolution de la morphologie des cibles 

évaporées. Un spectromètre de masse a donc été installé afin de mesurer en temps réel le flux 

provenant du canon à électrons et donc d’améliorer la reproductibilité des épaisseurs 

épitaxiées. La spectrométrie de masse est une technique d'analyse qualitative et quantitative 

extrêmement sensible. Elle permet l’identification des particules/agrégats évaporés du canon à 

électrons, en analysant les différents constituants après ionisation par bombardement 
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électronique à 150 eV. La mesure de la masse molaire de l’ion ainsi obtenu (ion moléculaire) 

permet d’identifier sa nature chimique. Cette technique utilise des champs électriques et 

magnétiques afin de séparer les ions obtenus en fonction de leur rapport masse/charge (m/z). 

Ces ions sont ensuite collectés par un détecteur. Par exemple, lorsque l’on évapore du LaAlO3 

le spectromètre de masse détecte les molécules suivantes : Al, Al-O2, La et La-O. 

 

 
Figure II.5 : Photographies du réacteur d'épitaxie à l’INL (Ecole Centrale de Lyon) avec les différents moyens 

d’élaboration, de contrôle et de caractérisation. 

 Pour piloter le réacteur, un système complet et évolutif d’automatisation a été 

développé au laboratoire sous Labview par C. Botella (Assistant Ingénieur à INL). Il permet 

de contrôler la température des cellules, de suivre la température pyrométrique, de piloter les 

caches et de suivre les pressions de flux provenant de la jauge Bayard-Alpert. 
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II.3.2) La diffraction RHEED 

II.3.2.a) Principe 

 La diffraction RHEED (Diffraction d’Electrons de Haute Energie par Réflexion) est 

une technique puissante et non destructive pour examiner la structure cristalline de surface 

d’un échantillon. Intégrée à la chambre de croissance, c’est un moyen de contrôle in-situ de la 

croissance de films épitaxiés sous vide. La diffraction RHEED permet de révéler en temps 

réel avec une grande sensibilité l’évolution de la surface du matériau lors de la croissance 

(morphologie, orientation cristallographique, …). L’ensemble expérimental est constitué d’un 

canon à électrons et d’un écran phosphorescent. Ils sont positionnés de part et d’autre de 

l’échantillon (figure II.6).  

 

 
Figure II.6 : Schéma expérimental du fonctionnement du RHEED. 

Le faisceau d’électrons monoénergétique, accéléré sous haute tension (entre 25 kV et 

30 kV), frappe la surface de l’échantillon avec un angle rasant d’environ 3°. Une partie des 

électrons est réfléchie par interactions élastiques sur les atomes des premiers plans de la 

surface de l’échantillon et viennent frapper l’écran phosphorescent. L’autre partie est 

diffractée par les premiers plans sous la surface. La profondeur de pénétration du faisceau 

sous la surface (avec les conditions de faible angle d’incidence et de forte énergie) est de 

l’ordre d’une dizaine d’Angströms. 
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II.3.2.b) Théorie de la formation d’un diagramme de diffraction RHEED 

II.3.2.b.i) Rappels sur le réseau réciproque 

 Les solides cristallisés sont constitués d’un ensemble de mailles identiques contenant 

un certain nombre d’atomes appelé réseau. Les mailles sont disposées périodiquement dans 

l’espace et peuvent être repérées par la combinaison linéaire de trois vecteurs de base ( )cba rrr ,, . 

Chaque atome peut donc être défini par un unique vecteur cwbvauR rrrr
++=  avec u, v et w 

entiers. La maille élémentaire (base du cristal) est le plus petit volume permettant de définir le 

réseau par périodicité. Des trois vecteurs de base qui définissent la maille, on peut déduire les 

vecteurs de base du réseau réciproque ( )**,*, cba rrr  par les expressions suivantes : 

).(
)(2*
cba

cba rrr

rr
r

∧
∧

= π  ; 
).(

)(2*
cba

acb rrr

rrr

∧
∧

= π  ; 
).(

)(2*
cba

bac rrr

rr
r

∧
∧

= π . 

 

 Les vecteurs du réseau réciproque s’écrivent donc de la manière suivante : 

*** clbkahG rrrr
++= , avec h, k et l entiers et tel que 1. =RGie

rr

 pour tout vecteur R
r

 appartenant 

au réseau réel. La condition de diffraction (ou condition de Laue) pour un volume est alors 

définie par ( ) ***' clbkahGkk rrrrrr
++==−  avec G

r
 un vecteur du réseau réciproque.  

 

 Dans un monocristal, les atomes du réseau sont regroupés en plans parallèles et 

équidistants appelés plans réticulaires. Chaque plan réticulaire d’une même famille contient la 

même densité d’atomes. La distance entre chaque plan réticulaire consécutif est appelée la 

distance interréticulaire dhkl : 

G
dhkl r

π2
=  

Les indices h, k, l appelés indices de Miller permettent de désigner l’orientation d’un plan 

(h,k,l) ou d’une direction [h, k, l]. 

II.3.2.b.ii) Réseau réciproque : cas de la diffraction RHEED 

 Dans le cas de la diffraction RHEED, les conditions d’incidence rasante entraînent une 

pénétration du faisceau d’électrons seulement dans les premières monocouches en surface du 

cristal. Les électrons ne sont donc diffractés que par les atomes de surface. Les atomes de 
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surface occupent les nœuds d’un réseau bidimensionnel, repérés par les vecteurs de 

translation bwauR
rrr

+=// . La condition de Laue ne doit plus nécessairement être satisfaite 

dans la direction perpendiculaire à la surface. Elle devient : ( ) **' //// bkahGkk
rrrrr

+==− , où h et 

k sont des entiers. 

 

 Les vecteurs //G
r

 forment un réseau à deux dimensions. Comme, il n'existe aucune 

restriction sur le choix de la composante normale ⊥G
r

, les vecteurs ( )kk
rr

−'  forment un 

ensemble de tiges perpendiculaires à la surface qui résultent d’un allongement des taches du 

réseau réciproque parallèlement à la normale à l’échantillon (phénomène du relâchement de la 

loi de Bragg). Cet ensemble de tiges est le réseau réciproque du réseau, défini par les vecteurs 

//RR
rr

=  dans l'espace réel. Ainsi, un faisceau diffracté a son vecteur d’onde 'k
r

 qui possède les 

composantes suivantes [84] : 
⎪⎩

⎪
⎨
⎧

+−=

+=

⊥
2

////
2

//////

'

'

Gkkk

Gkk
r

rrr

 

II.3.2.b.iii) Construction d’Ewald : Cas de la diffraction RHEED 

 En prenant compte des différentes conditions (Bragg et Laue) de diffraction ci-dessus 

et en y ajoutant l’égalité traduisant la diffusion élastique des électrons sur la surface : 

λ
π2' == kk

rr
, il est possible de construire la sphère d’Ewald de rayon k et centrée sur 

l’origine du réseau réciproque. Le rayon de la sphère d’Ewald est très grand devant les 

distances entre les nœuds appartenant au réseau réciproque. Dans le cas de la diffraction 

RHEED, nous avons vu que le réseau réciproque d’une surface est constitué de tiges 

perpendiculaires à la surface de l’échantillon.  

 

 Le principe de la construction d’Ewald appliqué à la diffraction de surface (figure II.7) 

consiste à amener les différentes tiges du réseau réciproque sur la sphère d’Ewald pour 

s’assurer que dans une direction donnée du faisceau incident, la diffraction est possible. La 

condition de Laue est satisfaite si l’extrémité du vecteur 'kk
rr

−  rencontre une tige du réseau 

réciproque. La condition de diffusion élastique assure un maximum d’intensité dans les 

directions pour lesquelles la pointe du vecteur 'kk
rr

−  se trouve à l’intersection d’une tige du 

réseau réciproque et de la sphère d’Ewald. Le faisceau diffracté qui correspond à cette 
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intersection particulière est la ligne imaginaire partant de l’origine (l’échantillon) suivant le 

vecteur 'k
r

 qui frappe l’écran fluorescent. Le rayon de la sphère d’Ewald étant grand devant la 

distance séparant les plans de tiges du réseau réciproque perpendiculaires au faisceau incident, 

la sphère coupe plusieurs plans parallèles du réseau réciproque. Ceux-ci vont donc apparaître 

dans le diagramme sous forme de zones circulaires concentriques appelées zones de Laue. 

 

 
Figure II.7 : Schéma du principe de la diffraction RHEED. 

II.3.2.c) Informations déduites de l’analyse RHEED 

 La figure ci-après (figure II.8) représente le diagramme de diffraction RHEED d’une 

surface de Si(111). De l’analyse fine de ce diagramme, on peut tirer des informations sur [85] :  

• la qualité cristalline, 

• le mode de croissance, 
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• les reconstructions de surface, 

• la vitesse de croissance. 

Nous allons détailler celles qui ont été utilisées dans ce travail.  

 

 
Figure II.8 : Diagramme RHEED d'une surface de Si(111) reconstruite 7×7. 

II.3.2.c.ii) Cristallinité 

La première information que nous donne la diffraction RHEED concerne la qualité 

cristalline de la couche (ou du substrat avant croissance). Les matériaux amorphes, pour 

lesquels l’arrangement atomique est aussi désordonné que dans un liquide, ne possèdent pas 

d’ordre à longue distance. La résultante de l’intersection du réseau réciproque avec la sphère 

d’Ewald est la sphère d’Ewald elle-même. On observe donc sur le diagramme RHEED un 

demi-cercle diffus, car chaque vecteur de diffraction se réfléchit sur l’écran du RHEED dans 

n’importe quelle direction (figure II.9(a)). 

 

Une croissance polycristalline donne lieu à la juxtaposition de domaines 

monocristallins désorientés les uns par rapport aux autres. Le diagramme RHEED d’une 

couche polycristalline est caractérisé par l’apparition d’anneaux de Debye-Scherrer sur 

l’écran (figure II.9(b)). Par rapport à une couche amorphe où le diagramme RHEED provient 

de la diffusion, les anneaux de Debye-Scherrer résultent de la diffraction dans toutes les 

directions cristallines. 
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Une couche monocristalline 2D idéale relève plus de la théorie que de l’expérience. Le 

diagramme RHEED d’une telle couche est un diagramme de points très fins placés sur des 

demi-cercles (figure II.9(c)). Ces demi-cercles sont les « Zones de Laue » définies 

précédemment. Des surfaces très lisses peuvent présenter des diagrammes RHEED proches de 

ce cas idéal. Sur des diagrammes RHEED, on peut observer, le plus souvent dans le cas d’une 

couche de très bonne qualité et très plane, des lignes très fines et obliques - appelées lignes de 

Kikuchi - qui croisent les raies d’ordres entier et fractionnaire. L’origine des lignes de 

Kikuchi est basée sur le principe que ces lignes sont indépendantes de la réflexion élastique 

du faisceau d’électrons sur la surface. Contrairement à l’origine des taches de diffraction 

RHEED qui proviennent, pour une surface 2D, de l’intersection des tiges du réseau 

réciproque avec la sphère d’Ewald, les lignes de Kikuchi résultent de l’intersection de la 

sphère de réflexion avec les frontières des zones de Brillouin. 

 

(a) (b) (c) 
Figure II.9 : Diagrammes RHEED caractéristiques d’une couche (a) amorphe, (b) polycristalline et (c) 

monocristalline 2D. 

II.3.2.c.iii) Mode de croissance 

 Le RHEED permet, dans le cas d’une croissance cristalline, de déterminer le mode de 

croissance. Dans le cas d’une croissance bidimensionnelle classique (plane et un peu 

rugueuse), dite « Frank - Van der Merwe », il existe toujours un élargissement des tiges du 

réseau réciproque qui deviennent alors des cylindres. Le diamètre des cylindres est d’autant 

plus grand que la surface 2D sera rugueuse. Comme la sphère d’Ewald possède un très grand 

rayon, la longueur des bâtonnets peut devenir suffisamment grande pour que les « zones 

d’intersections » soient assez longues et que leurs projections sur l’écran soient celles d’un 

ensemble de lignes parallèles, plus ou moins épaisses suivant la qualité de la surface. Le 

diagramme type d’un film 2D est représenté figure II.10(a).  
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 Dans un mode de croissance tridimensionnelle, ou Volmer - Weber, le diagramme de 

diffraction composé de bâtonnets plus ou moins longs (caractéristique d’une surface 2D) tend 

vers un diagramme de diffraction en volume. Il est important de noter que la diffraction par 

transmission n’est possible qu’à la surface de ces îlots pour des dimensions devant être du 

même ordre de grandeur que celui du libre parcours moyen des électrons. Le réseau 

réciproque d’un cristal 3D est constitué de nœuds. L’intersection entre les nœuds du réseau 

réciproque et la sphère d’Ewald donne un diagramme de taches dites « taches de Bragg », 

comme illustré figure II.10(b). Suivant la morphologie 3D de la surface, ces taches sont plus 

ou moins allongées.  

 

 
(a) (b) (c) 

Figure II.10 : Diagrammes RHEED d'une couche monocristalline (a) 2D et (b) 3D. (c) Evolution de l’intensité 

de la tache spéculaire lors de la croissance de Ge sur Si indiquant une transition 2D/3D (mode de croissance 

Starnski - Krastanov). 

 Dans le cas d’une croissance de type Stranski - Kratanov (transition 2D/3D du mode 

de croissance), lors des étapes initiales du procédé, une couche de mouillage parfaitement 

plane croît. Le diagramme RHEED reste alors 2D. Puis, suite au dépôt de quelques 

monocouches atomiques, des îlots se forment donnant lieu à un diagramme de diffraction 3D. 

La mesure précise de l’apparition d’une tache de Bragg, par l’augmentation de l’intensité 

RHEED, permet de mesurer l’épaisseur critique de la transition. Par exemple, le dépôt de plus 

de 3 monocouches de Ge sur Si(001) entraîne la formation de petits îlots tridimensionnels. 

Cette épaisseur dite critique est indiquée par l’augmentation de l’intensité sur une tache de 

Bragg comme on peut le voir sur le graphique figure II.10(c). 

II.3.2.c.iv) Reconstructions de surface 

 Sur les diagrammes RHEED d’une surface 2D plane ou légèrement rugueuse, voire 

même 3D, on peut observer l’apparition de raies, dites d’ordre fractionnaire, qui s’intercalent 

entre les raies d’ordre entier (cf. figure II.8). Ce phénomène est lié aux reconstructions de 
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surface. Les reconstructions proviennent des réarrangements des premières couches 

atomiques en surface dans des périodicités différentes que celles du cristal en volume. Les 

reconstructions de surface dépendent de nombreux paramètres (matériau, éléments en surface, 

température, pression d’oxygène, …). De telles reconstructions sont désignées par la notation 

de Wood : une surface reconstruite (p×q) signifie que les atomes en surface sont arrangés 

selon une maille p×q fois plus grande que la maille de surface non reconstruite. 

II.3.2.c.v) Paramètre de maille 

 La diffraction RHEED permet de remonter au paramètre de maille dans le plan du 

matériau en croissance en mesurant l’écart entre les lignes de diffraction. Cet écart est 

inversement proportionnel au paramètre de maille de surface du réseau cristallin sondé. La 

mesure de l’évolution du paramètre de maille de surface sur le diagramme RHEED en 

fonction de l’épaisseur déposée permet en particulier d’étudier le comportement de la 

relaxation des hétérostructures contraintes. Elle détermine, avec une bonne précision, 

l’épaisseur critique de relaxation du système (cf. § III.2.3.c).  

II.3.2.c.vi) Vitesse de croissance 

 Lorsque le mode de croissance épitaxiale est de type couche par couche (i.e. Franck – 

Van der Merve), on peut observer des oscillations de l’intensité de la tache spéculaire, 

couramment appelées oscillations RHEED. Ce phénomène est associé à la variation 

périodique de la morphologie de la surface au cours d’une croissance par îlots 2D. Les 

oscillations RHEED, observées pour la première fois dans les années 80 [86,87,88], ont 

rapidement été étudiées car elles donnent in-situ et en temps réel des informations sur la 

dynamique de la croissance par MBE. L’intensité de la tâche spéculaire dépend de la 

réflectivité de la surface, qui est une fonction inverse de la rugosité. Lors de la croissance 

d’une monocouche, la nucléation et la croissance d’îlots 2D conduisent à une augmentation de 

la rugosité de la surface et donc à une diminution de la réflectivité : le minimum est atteint 

lorsque la moitié de la surface est recouverte (maximum de rugosité). Au delà de la demi-

monocouche, la rugosité diminue à nouveau et la réflectivité réaugmente jusqu’à sa valeur 

maximale pour laquelle le remplissage de la monocouche est complet. Au cours de la 

croissance, l’intensité varie comme une sinusoïde dont la période correspond au temps de 

croissance d’une monocouche [89] (figure II.11).  
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Figure II.11 : Variation de l'intensité de la tache spéculaire du RHEED en fonction du taux de couverture. 

 Une période d’oscillation RHEED correspond donc à une monocouche épitaxiée qui 

est l’unité minimale maintenant la neutralité de la charge électrique ainsi que la stœchiométrie 

chimique. Elle correspond alors à un quart de maille de Si (ou Ge), une demi-maille de 

matériaux type III-V ou de structure bixbyite (Gd2O3), et une maille complète de la structure 

pérovskite. Lorsque la croissance bidimensionnelle se fait par avancée de marches plutôt que 

par îlots 2D, il n’y a pas d’oscillations [90]. 

II.3.3) Autres techniques de caractérisation 

 Les échantillons épitaxiés dans le cadre de cette thèse ont fait l’objet d’études basées 

sur l’utilisation de la technique de microscopie à forces atomiques (AFM) - en mode contact 

ou non contact - afin d’évaluer les morphologies de surface des hétérostructures épitaxiées. 
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 Un autre moyen de caractérisation adapté à l’étude des couches fines est la 

spectroscopie de photoélectrons X (XPS). Cette technique permet d’analyser avec une grande 

précision la composition chimique des hétérostructures sur une profondeur d’environ 10 nm. 

Son principe est basé sur la mesure de l’énergie cinétique des électrons émis par l’échantillon 

analysé, lequel est soumis à l’irradiation d’un faisceau monoénergétique de photons X. Les 

informations physico-chimiques principales tirées d’un spectre XPS sont les éléments 

présents, leur quantité (épaisseur et stœchiométrie) ainsi que la qualité de l’interface 

substrat/film épitaxié (interface abrupte, présence de SiO2 ou silicates pour le substrat de Si). 

 

 Basée sur la technique de spectroscopie XPS, la diffraction de photoélectrons (XPD) 

est une méthode permettant de déterminer la répartition spatiale de chaque atome. Le cliché 

de diffraction obtenu peut être mesuré en fonction de l'angle d'émission. Ainsi, 

l'environnement local de chaque atome peut être résolu spatialement. Cette technique permet 

d’évaluer la cristallinité d’une couche, son orientation par rapport au substrat (relation 

d’épitaxie). On peut également remonter au paramètre de maille perpendiculaire et donc 

obtenir des informations sur le degré de relaxation des couches épitaxiées (caractère 

pseudomorphique ou relaxé). 

 

 Pour mener à bien notre projet de croissance épitaxiale d’oxydes sur silicium, nous 

nous sommes appuyés sur différents moyens de caractérisation (TEM, XRD et IR rasants et 

mesures électriques) par le biais de collaborations avec d’autres laboratoires en France. Le 

tableau ci-après (figure II.12) récapitule les différentes techniques de caractérisation utilisées 

pour ce travail ainsi que les noms des personnes qui ont effectué les analyses. 

 

Croissance Oxydes / Semi-conducteurs Acteurs (Laboratoire) 
EJM LaAlO3, γ-Al2O3, Gd2O3, Si, Ge C. Merckling (ST-INL) 

EJM SrO, (Ba,Sr)O, SrTiO3 G. Delhaye (INL) 

Caractérisations Informations Acteurs (Laboratoire) 
RHEED Mode de croissance et cristallinité C. Merckling (ST-INL) 

AFM Morphologie de surface C. Merckling (ST-INL) 

XPS Analyse chimique, épaisseur, interface M. El-Kazzi (INL) 

XPD Cristallinité, relations d’épitaxie et a⊥ M. El-Kazzi (INL) 

XRD Qualité structurale des films (volume) L. Largeau & G. Patriarche (LPN) 

XRD Rasants Qualité structurale des films (volume) V. Favre-Nicolin (CEA-DRFMC) 
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XRD synchrotron Qualité structurale des films 

C. Merckling (ST-INL), M. El-Kazzi (INL), 

G. Saint-Girons (INL) & V. Favre-Nicolin 

(CEA-DRFMC) 

TEM (1) Qualité structurale des films (volume) L. Largeau & G. Patriarche (LPN) 

TEM (2) Qualité structurale des films (volume) C. Merckling, L. Becerra & O. Marty (INL) 

TEM (3) Qualité structurale des films (volume) L. Rapenne & B. Chenevier (LMGP) 

Mesures électriques Qualité électrique / isolante des films L. Becerra, Y. Rozier & C. Plossu (INL) 

IR Rasants Liaisons à l’interface Y. Jugnet & G. Tourillon (IRC) 

Figure II.12 :  Tableau récapitulatif des types de croissance ainsi que des différentes techniques de 

caractérisation utilisées dans cette étude. 

II.4) Conclusion 

 Après avoir décrit brièvement les principes fondamentaux de l’épitaxie par jets 

moléculaires (EJM), les différentes méthodes d’élaboration utilisées pour la croissance 

d’oxydes et la principale technique de caractérisation in-situ : le RHEED, nous allons dans la 

de ce manuscrit décrire et discuter les études de croissance épitaxiale des oxydes LaAlO3, 

Gd2O3 et γ-Al2O3. 
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III.1) Introduction 

 Nous allons dans ce chapitre nous intéresser à la croissance de LaAlO3 sur substrats 

d’oxydes (LaAlO3(001) et SrTiO3(001)) dans un premier temps, puis sur substrat de silicium 

orienté (001).  

L’étude de la croissance de LaAlO3 sur LaAlO3 et sur SrTiO3 permet de préciser les 

fenêtres de croissance de LaAlO3 et de comprendre les mécanismes de relaxation des oxydes 

de type pérovskite.  

Dans un deuxième temps, nous allons montrer qu’il semble impossible d’épitaxier 

directement LaAlO3 sur Si(100), et ce malgré un faible désaccord de maille entre les deux 

matériaux. En effet, nous n’avons pas trouvé de fenêtre en température et en pression 

d’oxygène permettant une croissance épitaxiale du LaAlO3 directement sur silicium. En 

dessous de 550°C, les couches sont amorphes et au dessus de 550°C, des réactions 

interfaciales produisent des silicates.  

Ceci nous a conduit à développer une ingénierie d’interface pour réussir la croissance 

de LaAlO3 sur Si(001). La stratégie adoptée a consisté en la croissance d’un oxyde interfacial 

de faible épaisseur (quelques Å), binaire de préférence (pour faciliter l’épitaxie sur Si et la 

reprise de croissance du LAO), stable thermodynamiquement vis-à-vis du substrat afin 

d’éviter les réactions à l’interface. 

III.2) Croissance de LaAlO3 sur substrats d’oxydes 

III.2.1) Introduction 

L’étude de la croissance de LaAlO3 sur substrat oxyde est essentielle avant d’aborder 

la croissance sur silicium. Elle doit permettre de déterminer les conditions de croissance de 

cet oxyde. Une fois ces paramètres déterminés, il faut ensuite comprendre l’effet de la 

structure cristalline du silicium et de sa réactivité pour envisager la croissance de LaAlO3 sur 

Si(001). Trois paramètres essentiels ont une influence importante sur l’épitaxie du LaAlO3 : la 

température de croissance, la vitesse de croissance et la pression partielle d’oxygène.  

Dans un premier temps, nous allons résumer les conditions optimales pour 

l’homoépitaxie de LaAlO3/LaAlO3(001). Ces travaux ont été largement développés par S. 

Gaillard et al. [91,92]. Nous nous intéresserons ensuite à l’étude de la croissance et plus 
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précisément de la relaxation du LaAlO3 sur un substrat de SrTiO3(001) et enfin, nous 

discuterons les phénomènes de relaxation des contraintes et les valeurs d’épaisseurs critiques 

pour des systèmes oxydes sur oxydes.  

III.2.2) Croissance de LaAlO3 sur LaAlO3(001) 

 L’oxyde LaAlO3 présente la particularité de subir une transformation de phase à 

544°C. En dessous de 544°C, la maille de LaAlO3 est rhomboédrique (a = 0,37896 nm et 

χ=90,096°, groupe d’espace R 3 c). Au dessus de 544°C, on observe une transition de phase 

de la pérovskite en une maille cubique (a=0,379 nm, groupe d’espace Pm 3 m) [93]. Les 

substrats commerciaux  de LaAlO3(001) présentent des domaines de macles de grandes 

dimensions qui proviennent de la structure rhomboédrique. Avant d’être introduit dans la 

chambre d’épitaxie, le substrat de LaAlO3(001) est dégraissé à l’éthanol pendant 10 minutes 

sous ultra-sons. Il subit ensuite un recuit à une température supérieure à 800°C sous une 

pression d’O2 moléculaire de 2.10-6 Torr afin de nettoyer la surface des pollutions résiduelles. 

Lorsque la température du substrat est supérieure à 544°C, les macles en surface disparaissent 

du fait de la transition rhomboédrique vers cubique, et réapparaissent lors du refroidissement 

après croissance.  

 

 Il est probable que la surface finale du substrat de LaAlO3(001) (non traitée 

chimiquement) soit un mélange de plans Al-O2 et La-O dans des proportions équivalentes car 

aucune préparation chimique ne permet de favoriser uniquement un plan de surface final (Al-

O2 ou La-O). D’ailleurs, lors d’une homoépitaxie en flux alternés, aucun comportement 

préférentiel de la variation de l’intensité de la tache spéculaire du RHEED n’a permis de 

déterminer la nature chimique du plan terminal du substrat de LaAlO3. Les figures III.2(a) et 

(b) montrent les diagrammes RHEED de la surface de LaAlO3(001) après recuit. La 

configuration du réacteur d’épitaxie (cf. § II.3.1.b) permet de réaliser la croissance de LaAlO3 

par deux approches (figure III.1) :  

1. la croissance en codéposition, qui consiste à envoyer simultanément tous les éléments 

(La, Al et O) séparément ou sans former de molécules ou d’agrégats, 

2. la croissance en flux alternés, qui consiste à faire croitre, couche-par-couche, 

alternativement un plan Al-O2 et un plan La-O. 
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Figure III.1 : Représentation de la pérovskite LaAlO3 résultant de la superposition d’un plan La-O (liaisons 

ioniques) et d’un plan Al-O2 (liaisons covalentes). 

 La première approche (1) peut être mise en œuvre soit en utilisant les techniques dites 

classiques d’EJM avec les cellules d’effusion, soit en évaporant au canon à électrons une 

charge monocristalline de LaAlO3 (évaporation congruente). La seconde approche (2) 

implique l’utilisation des cellules d’effusion. L’utilisation des cellules nécessite au préalable 

une calibration de la stœchiométrie en éléments lanthane et aluminium en utilisant la balance 

à quartz.  

 Ces trois méthodes d’élaboration de la pérovskite ont été étudiées et convergent toutes 

vers les conditions de croissance optimales suivantes : 

 

1. Températures élevées : entre 550°C et 780°C. 

En homoépitaxie, en dessous de 550°C, le diagramme RHEED présente un halo diffus 

caractéristique d’une couche de LaAlO3 amorphe. Entre 550°C et 780°C, le diagramme 

RHEED présente des raies de diffraction 1×1 fines et intenses indiquant une croissance 

monocristalline 2D (cf. figures III.2(c) et (d) dans le cas d’une homoépitaxie aux cellules en 

codéposition à Tg = 750°C). Enfin, au-dessus de 780°C, des taches de Bragg apparaissent sur 

les raies de diffraction, caractéristiques d’un front de croissance 3D.  

 

2. Vitesses de croissance très faibles : entre 0,5 et 3 monocouches par minute. 

La vitesse de croissance est un paramètre critique dans le cas des oxydes. Par rapport aux 

vitesses de croissance classique des III-V qui sont relativement rapides (autour de 1 

monocouche par seconde, c'est-à-dire 2~3 Å.s-1), les vitesses de croissance des oxydes sont 

beaucoup plus lentes (de l’ordre de 8 Å.min-1 i.e. 0,13 Å.s-1). A trop forte vitesse de 

croissance, l’oxyde est amorphe, du fait d’une diffusion de surface peu efficace. 

Plan Al-O2 

Plan La-O 

LaAlO3  
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3. Gamme de pression partielle d’oxygène entre 2.10-7 Torr et 5.10-6 Torr. 

Que ce soit avec les cellules ou au canon à électrons, une pression d’oxygène (P(O2)) d’au 

moins 2.10-7 Torr est nécessaire pour oxyder complètement les différents éléments 

métalliques. En dessous de cette pression d’oxygène, des taches de diffraction apparaissent 

sur les diagrammes RHEED entre les raies principales. Elles proviennent de la diffraction 

d’agrégats métalliques en surface. Au dessus de cette valeur de pression partielle d’oxygène, 

il n’a pas été noté de variations dans la qualité des diagrammes de diffraction RHEED. On 

peut donc en conclure qu’il n’y a pas d’influence notable de la pression d’oxygène dans la 

gamme 2.10-7 à 5.10-6 Torr sur la croissance du LaAlO3. 

 

Azimut [100]LAO [110]LAO 

Avant 

croissance : 

substrat de 

LaAlO3(001) 
  

Après croissance 

de LaAlO3 à 

Tg=750°C 

  
Figure III.2 : Diagrammes RHEED suivant les azimuts [100] et [110] de la surface du LAO(001) après recuit 

(a) et (b) et après l’homoépitaxie de 25 monocouches de LAO (c) et (d). 

 Dans ces gammes de paramètres de croissance, un film de LaAlO3 monocristallin 2D 

de haute qualité est obtenu. La figure III.3 montre l’évolution de l’intensité de la tache 

spéculaire du RHEED au cours de la croissance de LaAlO3 réalisée aux cellules d’effusion en 

codéposition. Son caractère oscillatoire indique tout d’abord un mode de croissance 2D îlots-

par-îlots de type Frank - Van der Merwe. Dans le cas d’une pérovskite, la période d’une 

oscillation RHEED correspond à l’épitaxie d’une maille, soit 3,8 Å pour le LaAlO3. La 

vitesse de croissance mesurée ici est Vg = 10,8 Å.min-1. 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Figure III.3 : Evolution de l'intensité de la tache spéculaire du RHEED lors de l'homoépitaxie de LAO montrant 

des oscillations RHEED et indiquant une croissance monocristalline 2D de type Franck - Van der Merwe 

 Ces expériences basiques ont permis de définir les conditions de croissance optimales 

pour obtenir un film monocristallin 2D de LaAlO3. Elles sont indépendantes de la technique 

utilisée (cellules en codéposition ou flux alternées, canon à électrons). La fenêtre d’épitaxie 

du LaAlO3 est donc assez étroite puisqu’elle nécessite un fort budget thermique (> 550°C) et 

des pressions d’oxygène d’au moins 2.10-7 Torr. Nous verrons plus loin que ces conditions 

rendent difficile l’élaboration du LaAlO3 sur silicium. En effet, la réactivité du silicium vis-à-

vis de l’oxygène est forte et augmente avec la température. 

III.2.3) Croissance de LaAlO3 sur SrTiO3(001) 

III.2.3.a) Introduction 

 Nous allons maintenant nous intéresser à la croissance épitaxiale du LaAlO3 sur 

SrTiO3(001). Les substrats commerciaux de SrTiO3(001) ne présentent pas de macles en 

surface. L’intérêt principal de ce type d’hétérostructure serait de pouvoir permettre la 

réalisation de pseudo-substrats LaAlO3(001) (sur SrTiO3) sans macles. En fonction de 

l’épaisseur épitaxiée il serait possible de réaliser des couches de LaAlO3 soit 

pseudomorphiques, soit partiellement ou entièrement relaxées.  

 

 LaAlO3 et SrTiO3 ont des structures cristallines de type pérovskite à symétrie cubique 

aux températures de croissance par EJM. Le paramètre de maille du SrTiO3 à température 

ambiante vaut (aSTO)@25°C = 0,3905 nm (groupe d’espace Pm 3 m). A la température de 

croissance optimale du LaAlO3 (Tg = 750°C), les deux paramètres de maille sont donnés par : 

)]25(1[25)( −+= °°
gAA

T
A Taa g α  
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où αSTO = 8,8.10-6 K-1 [94], et αLAO = 10.10-6 K-1 [95], sont les coefficients de dilatation 

thermique de SrTiO3 et LaAlO3. On obtient alors (aLAO)@750°C = 0,381 nm [96] et (aSTO)@750°C = 

0,3935 nm [97,98].Nous sommes donc confrontés à un système en tension (aLAO < aSTO) avec un 

désaccord de maille théorique de -3,17 % entre les deux oxydes et une relation d’épitaxie 

cube-sur-cube de type :  

(001)LAO // (001)STO, 
[100]LAO // [100]STO. 

III.2.3.b) Préparation du substrat de SrTiO3(001) 

 Comme dans le cas de LaAlO3, la pérovskite SrTiO3 se présente comme une 

alternance de plans Sr-O et Ti-O2. Contrairement au substrat de LaAlO3, il est possible dans le 

cas du substrat de SrTiO3, de contrôler le plan terminal de la surface par un traitement 

chimique adapté. Le substrat de SrTiO3(001) est donc tout d’abord gravé chimiquement dans 

une solution tamponnée de HF/NH4F, favorisant en surface les plans TiOx [99] (figure III.4) 

dont l’énergie de surface est la plus forte (γTiO2 = 0,2 mJ.cm-2 > γSrO = 0,085 mJ.cm-2) [100,101]. 

Ensuite, le substrat subit un recuit thermique à une température supérieure à 800°C sous une 

pression d’O2 moléculaire de 2.10-6 Torr afin de nettoyer la surface, éliminer les pollutions 

résiduelles et améliorer la qualité cristalline de surface.  

 

 
Figure III.4 : (a) Schéma de la surface du substrat de STO(001) terminée par des plans Ti-O2, (b) Images AFM 

de la surface du STO après nettoyage chimique et recuit thermique montrant une surface plane avec des 

marches et des terrasses comme mis en évidence sur le profil de hauteur (c). 

 La morphologie de la surface après préparation chimique et thermique a été 

caractérisée ex-situ par AFM. On observe sur la figure III.4 une succession de terrasses 

planes, séparées par des marches atomiques de hauteur égale à une maille de SrTiO3, ce qui 

confirme que les plans terminaux de surface sont de même composition chimique. Les bords 
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de marche sont orientés suivant les axes cristallographiques [100] et [110] de la maille 

élémentaire et sont ciselés, ce qui est caractéristique d’une surface terminale de TiO2 [102]. On 

observe aussi par endroit des trous d’une hauteur correspondant à quelques mailles atomiques, 

résultant d’une attaque chimique préférentielle sur des zones de défaut ou des dislocations du 

cristal. 

 

La valeur de la RMS (Root Mean Square) d’une surface de STO(001) avant croissance 

est de 0,2 nm. Les figures III.5(a) et (b) montrent les diagrammes RHEED de la surface de 

SrTiO3(001). Ils révèlent des raies fines et des lignes de Kikuchi, témoignant de la bonne 

qualité cristalline de la surface de départ. Ils présentent une reconstruction ×2 suivant l’azimut 

[100]STO associé à une surface pauvre en strontium [103] ainsi qu’une reconstruction ×4 

caractéristique d’une surface lacunaire en oxygène suivant la direction [110] du substrat.  

III.2.3.c) Croissance épitaxiale du LaAlO3 : analyse RHEED 

 Les films de LaAlO3 considérés dans la suite ont été épitaxiés à une température de 

croissance de 700°C, sous une pression partielle d’oxygène moléculaire de 2.10-6 Torr 

(conditions optimales définies par homoépitaxie). Nous considérons dans la suite deux 

couches d’épaisseur e = 2,4 et 16 nm.  

 

 
Figure III.5 : (a) et (b) Diagrammes RHEED de la surface de SrTiO3(001) après recuit, (c) et (d) après la croissance 

de 16 nm de LaAlO3 

[100]STO [110]STO 

(c (d) 

(a (b) 
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Les figures III.5(c) et III.5(d) montrent les diagrammes RHEED de la couche de 

LaAlO3 de 16 nm suivant les deux azimuts [100]STO et [110]STO. Les diagrammes de 

diffraction RHEED présentent des raies de diffraction très intenses, ce qui confirme la bonne 

qualité monocristalline du LaAlO3 épitaxié. Notons que, sur les raies de diffraction, on peut 

observer quelques surintensités indiquant une surface légèrement rugueuse. 

 

 La figure III.6 montre l’évolution de l’intensité de la tache spéculaire RHEED au 

cours de la croissance. La présence d’oscillations RHEED indique un mode de croissance 2D 

couche par couche (de type Frank - Van de Merwe). La variation de la période des oscillations 

(de 3 à 6 Å.min-1) est liée à l’instabilité de l’intensité du canon à électron pendant 

l’évaporation de la cible de LaAlO3.  
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Figure III.6 : Oscillations RHEED durant l’épitaxie : la période d’une oscillation RHEED correspond à la 

croissance d'une maille de LaAlO3. 

 L’évolution du paramètre de maille dans le plan du LaAlO3 LAOa//  peut être évaluée, in-

situ au cours de la croissance, d’après la variation de la distance entre les raies de diffraction 

d’ordre entier sur le diagramme RHEED. Cet écartement est inversement proportionnel au 

paramètre de maille en surface (voir §II.3.2.c.vi). La figure III.7 montre la variation de LAOa//

en fonction du nombre de monocouches de LaAlO3 épitaxiées. La mesure a été réalisée 

suivant la direction [100]LAO. Pour une épaisseur de film inférieure à 10 monocouches (c’est-

à-dire ~3,8 nm), le LAO croît de manière pseudomorphique sur le substrat : son paramètre de 

maille dans le plan est étiré afin de coïncider avec celui du STO, i.e. LAOa// = CSTOa °700@
//  = 

0,3935 nm alors que dans le même temps, son paramètre de maille hors du plan diminue 

(déformation quadratique). Cette diminution du paramètre de maille hors du plan pour une 

couche de LAO contrainte épitaxiée sur STO a été également observée par XPD [104]. Lorsque 
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l’épaisseur épitaxiée dépasse 10 monocouches, le film mince de LAO relaxe graduellement, et 

son paramètre de maille (dans et hors du plan) tend progressivement vers celui du LAO 

cubique massif. Après la croissance de 40 monocouches, le désaccord de maille expérimental 

entre le LAO et le STO est estimé à environ -3,0%, ce qui correspond à un paramètre de 

maille dans le plan LAOa//  = 0,382 ± 0,001 nm. Dans ces conditions de croissance, c'est-à-dire à 

une température égale à 700°C, le taux de relaxation de la couche de LAO est estimé à 92 % 

pour les quelques monocouches de surface sondées par le faisceau RHEED. L’épaisseur 

critique hc du système LAO/STO(001) a été déterminée autour de hc = 3,8 ± 0,2 nm [105]. 
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Figure III.7 : Evolution du paramètre de maille au cours de la croissance de LaAlO3 sur SrTiO3(001). 

III.2.3.d) Etude de la morphologie de surface par AFM 

 Afin d’étudier la morphologie de surface, des mesures AFM en mode contact ont été 

réalisées sur des couches de LAO à différents stades de la croissance, à savoir sur un film 

pseudomorphique d’une épaisseur de 2,4 nm (figure III.8(a)) et sur une couche relaxée de 16 

nm (figure III.8(b)). Ces deux surfaces présentent une morphologie de surface plane avec des 

terrasses et des marches atomiques héritées du substrat de STO(001) (figure III.4(b)). Les 

profils montrent que la hauteur des marches atomiques est d’environ 0,4 ± 0,1 nm ce qui 

correspond à l’épaisseur d’une monocouche de LaAlO3. 
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Figure III.8 : Morphologies de surface par AFM et profils de hauteur de films (a) pseudomorphique e = 2,4 nm 

et (b) relaxé e = 16 nm de LAO épitaxiés sur STO(001). 

III.2.3.e) Cristallinité et relation d’épitaxie par GIXRD 

 Les propriétés structurales de l’échantillon de 16 nm de LaAlO3/SrTiO3(001) ont été 

étudiées par diffraction X à angle rasant (αi=0,3°) au moyen d’une anode Rigaku tournante, 

utilisant les radiations Cu Kα1. Les études ont été effectuées au CEA-DRFMC par V. Favre-

Nicolin.  

 

La figure III.9(a) montre le spectre de réflectivité X de l’échantillon de LaAlO3 

complètement relaxé d’après le RHEED (16 nm  d’épaisseur). Il présente des oscillations bien 

définies et intenses qui indiquent une bonne qualité cristalline du film et de sa surface. En 

ajustant ces oscillations à l’aide d’un modèle à deux couches (oxyde/substrat), on remonte à 

une épaisseur de LAO de 16 ± 0,5 nm, qui correspond à ce que nous avions mesuré en 

RHEED. La figure III.9(b) est un spectre θ-2θ le long de la normale à la surface de 

l’échantillon. Les pics intenses centrés à 2θ = 22,82° et 46,6° correspondent respectivement 

aux réflexions (001) et (002) du substrat de STO(001). Les pics moins intenses et plus larges 
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centrés à 2θ = 23,72° et 48,45° correspondent à la diffraction des plans (001) et (002) de la 

couche de LAO épitaxiée. 
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Figure III.9 : (a) Réflectivité à grands angles et (b) spectre θ-2θ le long de la normale à la surface de 

l’échantillon LAO/STO(001) d’une épaisseur de 16 nm. 

Ces résultats confirment que la couche d’oxyde est un monocristal de bonne qualité et 

que le LAO croît cube-sur-cube sur STO(001) avec la relation d’épitaxie : [100]LAO(001) // 

[100]STO(001). Le paramètre de maille hors du plan de LAO extrait de ces analyses est LAOa⊥  

= 0,3750 ± 0,001 nm. Cette valeur correspond à une valeur moyenne sur la totalité de 

l’épaisseur du film étant donnée la profondeur de pénétration des rayons X. Elle correspond à 

un taux de relaxation de 75%. 

 

 Afin de caractériser la relaxation des contraintes de LAO dans le plan, une 

cartographie de rayon X en incidence rasante (GIXRD) de l’espace réciproque a été effectuée. 

La figure III.10 présente aux coordonnées [ ]000042,2  un pic fin et très intense, attribué à 

la réflexion de Bragg (001) du substrat de STO(001). Aux coordonnées [ ]000445,2 , on 

distingue une tache étendue correspondant à la réflexion de Bragg (001) du film épitaxié de 

LAO. Le paramètre de maille du LAO dans le plan, extrait de cette cartographie, vaut LAOa//  = 

0,382 ± 0,001 nm, ce qui correspond à un taux de relaxation de 74 ± 2 %, cohérent avec la 

valeur mesurée hors du plan. La réflexion de Bragg du LAO se manifeste par une tache 

diffuse (LMHLAO = 0,0527 assez grande devant celle du substrat : LMHSTO = 0,0044), qui est 

reliée à la mosaïcité de la couche de LAO. On peut attribuer cette mosaïcité à la présence de 

défauts dans la couche, générés par la relaxation plastique du film de LAO. 
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Figure III.10 : Cartographie en incidence rasante des plans (HK0) pour l’échantillon LAO/STO(001) de 16 nm. 

III.2.3.f) Discussion 

 Les résultats présentés ci-dessus donnent des indications intéressantes concernant le 

mécanisme de relaxation du LAO sur STO. Tout d’abord, l’épaisseur critique est estimée à 

3,8 nm pour ce système en tension. A noter qu’à désaccord égal, ce comportement est 

significativement différent de celui observé pour les systèmes de semi-conducteurs III-V. 

Gendry et al. [106,107] ont montré expérimentalement que pour un système InxGa(1-x)As/InP en 

tension de -3 %, une croissance 2D est impossible et qu’une transition 2D-3D brutale démarre 

autour de l’épaisseur critique de 1,5 nm.  

 

Ensuite, le taux de relaxation déduit de l’analyse RHEED (92 %) montre que les 

couches de LaAlO3 en surface sont quasiment relaxées, alors que celui extrait des analyses X 

montre que l’ensemble du film n’est relaxé qu’à 75 %. Ceci tend à montrer que la relaxation 

n’est pas homogène à travers toute la couche et qu’il existe un gradient de relaxation dans le 

film. La formation de ce gradient peut être attribuée à une faible mobilité des défauts (par 

exemple les dislocations) dans le LAO, comparée aux matériaux III-V. A noter que la 

présence de réseau régulier de dislocations émergentes « cross-hatch » n’a pas été détectée 

dans la couche de LAO, comme c’est habituellement le cas dans les systèmes III-V. De 

précédentes études ont montré que dans le cas d’une pérovskite, le vecteur de Burger des 

dislocations majoritaires est 100ab rr
=  [108,109]. Un tel vecteur de Burger correspond à des 

dislocations-coin, qui semblent se propager moins rapidement dans une structure pérovskite 
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que les dislocations mixtes à 60° usuellement observées dans les matériaux III-V. La structure 

particulière de la maille de la pérovskite, composée d’une alternance de liaisons covalentes et 

ioniques, peut également jouer un rôle important dans la propagation des dislocations ainsi 

que sur le mécanisme de relaxation des films de LAO contraints en tension. 

III.2.3.g) Conclusion 

 Nous avons étudié la relaxation des contraintes dans une couche de LaAlO3 épitaxiée à 

700°C sur un substrat de SrTiO3(001). Ce système présente un désaccord de maille à la 

température de croissance de -3,2 %. Une épaisseur critique hc = 3,8 ± 0,2 nm a été déduite 

des mesures RHEED in-situ. La diffraction RHEED donne un taux de relaxation de surface de 

92 % alors que les mesures GIXRD ex-situ mènent à un taux de relaxation global de 75 % 

pour l’ensemble du film de LAO. Ceci peut être attribué à la vitesse de propagation des 

dislocations, qui semble plus faible dans le cas du système LaAlO3/SrTiO3(001) que dans le 

système équivalent en tension d’InxGa(1-x)As/InP. La très bonne qualité morphologique des 

films de LAO pseudomorphiques et relaxés confirme la possibilité d’utiliser des couches de 

LAO épitaxiées sur STO pour la fabrication de pseudo-substrats de LAO dépourvus de 

macles à température ambiante avec une surface très plane. 

III.2.4) Super-réseaux de LaAlO3 / SrTiO3 sur SrTiO3(001) 

III.2.4.a) Réalisation de super-réseaux 

 La croissance de LaAlO3 et de SrTiO3 étant maitrisée au laboratoire [29,48], nous avons, 

avec G. Delhaye, étudié la possibilité de réaliser des super-réseaux, en alternant des couches 

monocristallines de STO et de LAO sur un substrat de STO(001) afin d’obtenir 

l’hétérostructure complexe suivante (LaAlO3/SrTiO3)2/SrTiO3(001) comme schématisé figure 

III.11 [110]. Toutes les couches ont été réalisées à 730°C sous une pression d'oxygène 

moléculaire de 2.10-6 Torr pour obtenir une bonne cristallinité des deux oxydes. Afin 

d’obtenir un super-réseau complètement pseudomorphique, l’épaisseur des couches de 

LaAlO3 a été choisie inférieure à 10 monocouches ( LAOa// = STOa// pour eLAO < 10 MC). La figure 

III.11 présente l’évolution de l’intensité de la tache spéculaire du RHEED ainsi que les 

différents diagrammes de diffraction observés lors de la croissance. 
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Figure III.11 : Représentation schématique de la structure (LaAlO3/SrTiO3)2/SrTiO3(001) réalisée et évolution 

de l'intensité de la tache spéculaire du RHEED au cours de la croissance accompagnée des diagrammes de 

diffraction suivant la direction [100]STO. 

 Les diagrammes RHEED à la fin de chaque couche sont constitués de raies fines et 

intenses, ce qui atteste de la bonne cristallinité des couches. Notons que les diagrammes de 

diffraction après chaque couche de LAO présentent une légère reconstruction ×2 qui peut être 

attribuée à une déficience en oxygène en surface. Les diagrammes du STO sont non 

reconstruits. La présence des lignes de Kikuchi sur les diagrammes RHEED indique la très 

bonne planéité de chaque surface terminale. Les oscillations RHEED observées pour chaque 

dépôt tout au long de la croissance confirme le caractère monocristallin du super-réseau et 

indique un mode de croissance 2D couche par couche de l’ensemble de l’hétérostructure. 

III.2.4.b) Analyses AFM et  TEM 

 Des caractérisations AFM et TEM du super-réseau ont été réalisées afin de connaître 

la morphologie de surface et la qualité cristalline des couches. La figure III.12(a) présente 

l’image topographique AFM de la couche terminale de LAO, montrant une morphologie de 

surface plane qui a conservé des terrasses et des marches atomiques. Les coupes transverses 

de l’image (non présentées ici) montrent que la hauteur des marches atomiques est d’environ 

0,4 ± 0,1 nm, ce qui correspond à une maille de LaAlO3. Une image TEM haute résolution en 

vue transverse de l’échantillon (cliché FFT associé en insert) est présentée sur la figure 

III.12(b). L’image atteste de la bonne qualité cristalline de l’ensemble du super-réseau : on 
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distingue parfaitement les plans atomiques de chaque pérovskite et les interfaces STO-LAO 

sont toutes abruptes à l’échelle atomique. 

 

 
Figure III.12 : (a) Image topographique AFM de la surface et (b) coupe transverse TEM suivant <100>STO de 

l'échantillon de (LaAlO3/SrTiO3)2/SrTiO3(001). 

 A partir de la FFT de l’image TEM, on peut estimer les paramètres de maille des 

couches de LaAlO3. La mesure du paramètre de maille dans le plan sur la tache (100) donne 
LAOa//  = 0,3905 ± 0,001 nm. Sur le cliché FFT, la tache (001) est doublée, la plus intense 

correspond à la distance interplanaire du substrat et des couches de STO ( STOd001 ) et la seconde, 

moins intense, correspond à la distance interplanaire des deux couches de LAO épitaxiées (
STOLAO dd 001001 < ). Ceci permet de remonter au paramètre de maille hors du plan des couche de 

LAO : LAOa⊥  = 0,3625 ± 0,001 nm. Cela met en évidence une déformation quadratique de la 

maille de LAO en tension sur STO(001) comme illustré figure III.13 ci-dessous. 

 

 
Figure III.13 :  Bilan des paramètres de maille naturels et contraints de LaAlO3. 
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 La valeur du paramètre de maille hors du plan du LAO pseudomorphique épitaxié sur 

STO(001) a également été obtenue expérimentalement par XPD [111]. En comparant le volume 

des mailles de LAO naturelle et contrainte en tension, on observe que la déformation 

quadratique du LAO conserve le volume de la maille du LAO. Ceci permet d’avancer que le 

coefficient de Poisson du LaAlO3 se rapproche de la valeur ν = 0,33. 

III.2.4.c) Conclusion 

 Nous avons démontré la possibilité de réaliser des super-réseaux monocristallins à 

base de pérovskites, SrTiO3 et LaAlO3. Toutes les interfaces entre les deux oxydes sont 

abruptes et la surface finale de l’hétérostructure est très plane. Ceci ouvre de multiples 

possibilités d’applications potentielles telles que l’ingénierie de constantes diélectriques, de 

paramètres de mailles, de contraintes ou de structures de bandes, en combinant les propriétés 

spécifiques de ces deux matériaux. 

 

 Après avoir défini les conditions optimales de croissance, nous allons maintenant 

étudier le comportement de l’oxyde LaAlO3 lors de son épitaxie sur Si(001). Dans cette 

partie, nous montrerons qu’il est impossible d’épitaxier directement LaAlO3 sur Si(100), ce 

qui nous a conduit à développer une ingénierie d’interface pour réussir la croissance du 

LaAlO3 sur Si(001). 

III.3) Croissance de LaAlO3 sur Si(001) : interface naturelle 

III.3.1) Considérations cristallographiques 

 Rappelons que le LaAlO3 possède une structure cristalline pseudo-cubique de type 

pérovskite avec un paramètre de maille égal à aLAO = 3,79 Å à température ambiante. D’un 

point de vue électronique, il possède une bande interdite de 5,7 eV, une discontinuité de 

bande de conduction avec le Si égale à ~2 eV et sa constante diélectrique est d’environ 25. 

D’un point de vue thermodynamique, le LaAlO3 est stable vis-à-vis du silicium mais 

également par rapport à l’atmosphère. Contrairement à d’autres oxydes tels que Pr2O3 ou 

La2O3, il est inerte et ne favorise pas la formation de carbonates à l’air.  
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 Dans la gamme de température d’épitaxie du LaAlO3 (Tg > 550°C), le désaccord de 

maille avec le silicium (aSi = 5,431 Å) est de -0,8 % lorsque la maille de la pérovskite effectue 

une rotation de 45° (√2aLAO ~ aSi) dans le plan. Dans cette configuration, le désaccord 

paramétrique entre l’oxyde et le substrat est très faible. On s’attend donc à priori à une 

relation d’épitaxie entre le LAO et le Si(001) identique à celle du système SrTiO3/Si(001) [31] 

c'est-à-dire : [110]LAO(001) // [100]Si(001). La figure III.14 illustre cette relation d’épitaxie 

attendue entre le LAO et le Si (rotation de 45° dans le plan de la maille de l’oxyde par rapport 

au silicium). 

 

 
Figure III.14 : Schéma de la relation d'épitaxie attendue entre la maille de la pérovskite LaAlO3 et le Si(001). 

III.3.2) Détails expérimentaux 

 Les films d’oxydes ont été élaborés sur des substrats de Si(001) dopés p (dopage au 

Bore, résistivité de 0,005-0,015 Ω.cm-1) fournis par STMicroelectronics. Tout d’abord, les 

morceaux de silicium sont dégraissés dans un bain d’éthanol sous ultra-sons. Ils sont ensuite 

plongés dans une solution de HF:H2O (1:10) pendant 10 secondes afin de désoxyder 

complètement le silicium et de retirer un maximum de pollutions. Une fois rincés à l’eau 

désionisée, ils sont immédiatement ré-oxydés chimiquement dans une solution de 

H2SO4:H2O2 pendant 10 minutes afin de supprimer toutes pollutions organiques et carbonées 

et d’obtenir une fine couche de SiO2 propre d’environ 1 nm. Ils sont replongés pendant 10 

secondes dans un bain de NH4F (40 %). Cette procédure permet d’obtenir une surface plane 

de Si(001) stabilisée en hydrogène [112]. Enfin, l’échantillon est introduit dans le réacteur et est 

chauffé au-delà de 700°C pour obtenir une surface de Si(001) complètement désoxydée et 

reconstruite 2×1 [113,114].  
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Figure III.15 : Image STM de la surface de Si(001) reconstruite 2x1 après nettoyage chimique et recuit 

thermique (d’après [115]) et diagrammes RHEED que nous avons mesurés pour des surfaces équivalentes. 

 Cette reconstruction 2×1 du Si(001) provient de la formation de dimères de silicium en 

surface. Les lignes de Kikuchi, présentes suivant toutes les directions d’observation du 

RHEED (figure III.15), attestent de la très bonne qualité et de la planéité de la surface de 

départ. La figure III.15 montre une image STM d’une surface de Si(001) dimérisée [115]. On 

peut remarquer la rotation des dimères de silicium à 90° à chaque marche de silicium. Comme 

le point d’impact du faisceau d’électrons est plus grand que la largeur d’une terrasse, les 

diagrammes RHEED représentent une image caractéristique d’une reconstruction « ×2 » 

suivant les azimuts [110] et [1 1 0] et d’une configuration « ×1 » suivant les azimuts [100] et 

[0 1 0]. 

III.3.3) Croissance de LaAlO3 en codéposition 

 Il est difficile d’épitaxier un oxyde sur siliciumcar il faut trouver une gamme de 

température et de pression d’oxygène adaptée à l’obtention d’un matériau monocristallin sans 

qu’il y ait production de réactions interfaciales. Dans le cas de la croissance de LaAlO3 sur 

LaAlO3(001), une température assez élevée (550°C < Tg < 780°C) sous une pression 

d’oxygène suffisante (autour de 2.10-7 Torr) est nécessaire pour obtenir un oxyde de bonne 

qualité.  
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III.3.3.a) Conditions de croissance de LaAlO3/Si(001) 

 Ces croissances de LAO/Si(001) ont été réalisées par S. Gaillard [91] avec les deux 

techniques à notre disposition i.e. au canon à électrons et à l’aide des cellules d’effusion en 

codéposition, en faisant varier la température de croissance et en minimisant la pression 

d’oxygène (au moins au début de la croissance). La gamme de température balayée pour les 

essais de croissance va de 100°C à 800°C. Concernant la pression d’oxygène moléculaire, la 

stratégie utilisée diffère selon la technique de croissance. Pour une croissance au canon à 

électrons, durant les premières monocouches (jusqu’à 2 nm), nous n’avons pas introduits 

d’oxygène dans le bâti : la maille se forme avec l’oxygène provenant de l’évaporation des 

charges de LaAlO3, et lorsque l’épaisseur du film atteint 2 nm, la pression d’oxygène est 

stabilisée à 2.10-6 Torr pendant le reste de la croissance. La difficulté s’accroit lorsque la 

croissance est réalisée avec les cellules (en codéposition). Au démarrage de la croissance, on 

injecte de l’oxygène jusqu’à ce que la reconstruction ×2 du silicium commence à s’atténuer 

(une pression minimum de 8.10-8 Torr a été déterminée afin d’oxyder de faibles flux de 

lanthane et aluminium). La surface est alors saturée en oxygène (sans former de SiO2), c’est à 

ce moment que les caches des cellules sont ouverts. Ensuite, comme précédemment, on 

dépose quelques nanomètres de LaAlO3 (~ 2 nm) avant d’augmenter la pression à 2.10-6 Torr 

pour oxyder au mieux le matériau. 

III.3.3.b) Analyses physico-chimiques par XPS 

 Les interfaces oxyde/substrat ont été étudiées par XPS (M. El-Kazzi [111]) sur 

différents échantillons. Les figures III.16(a) et (b) présentent respectivement les spectres de 

niveaux de cœur Si 2s pour des couches de LaAlO3 élaborées à des températures inférieures et 

supérieures à 550°C. L’acquisition des spectres XPS a été effectuée pour un angle d’émission 

de 90° par rapport à la surface des échantillons.  

 

Dans la figure III.16(a), le pic centré à l’énergie de liaison 151,1 eV est attribué aux 

liaisons Si-Si provenant du substrat. Il présente un léger épaulement à 152,9 eV, relié à la 

présence de liaisons Si2+. Ces liaisons Si2+ découlent de la formation de liaisons Si-O-La ou 

Si-O-Al à l’interface [116]. Ces analyses montrent qu’il n’y a pas de formation de SiO2 ni de 

silicates à l’interface LaAlO3/Si pour des températures de dépôt inférieures à 550°C, ce 

malgré de fortes pressions d’oxygène moléculaire (jusqu’à 2.10-6 Torr) au cours de la 

croissance.  
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Figure III.16 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s de films de LaAlO3 élaborés sur Si(001) (a) à des 

températures inférieures à 550°C et (b) à des températures supérieures à 550°C. 

 La décomposition du spectre du niveau de cœur Si 2s dans le cas d’une couche de 

LAO préparée à 700°C (fig. III.16(b)) permet de séparer la composante du substrat à 151,1 eV 

d’une composante à 153,8 eV. Cette dernière est attribuée à la formation de silicates.  

III.3.3.c) Analyses structurales par TEM 

 Des analyses TEM ont été menées au LMGP par L. Rapenne sur des couches réalisées 

avec cellules et au canon à évaporation. Nous avons obtenu avec les deux techniques, pour la 

croissance du LaAlO3 sur Si(001), des comportements similaires qui sont reportés dans la 

figure III.17.  

 

 Pour des températures inférieures à 550°C, les couches sont complètement amorphes, 

comme attendu d’après notre calibration sur substrats de LaAlO3 et SrTiO3. Les basses 

températures de croissance réduisent la mobilité des ad-atomes en surface ce qui conduit à la 

formation de couches amorphes. Cependant, l’interface oxyde-substrat est abrupte et ne 

présente pas de couche interfaciale de SiO2 ou de silicates, ce qui confirme que la procédure 

utilisée au démarrage de la croissance évite la formation de SiO2. 

 

 En augmentant la température de croissance (550°C < Tg < 800°C), les raies de 

diffraction RHEED indiquent que les couches deviennent partiellement cristallines. Les fonds 

des diagrammes sont souvent très clairs, signe aussi de la présence de phases amorphes dans 

la couche. Le désaccord de maille mesuré à partir du calcul de l’écartement des raies de 
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diffraction principales donne toujours des valeurs comprises entre +8 et +12 %. Les images 

TEM montrent qu’il s’agit d’un mélange de phases cristallines et de phases amorphes dans 

une forte proportion. L’interface entre l’oxyde et le silicium est défectueuse pour l’échantillon 

réalisé au canon à électrons, et complètement détruite lors de la croissance du LAO avec les 

cellules, en codéposition. En mesurant le désaccord de maille dans les zones cristallisées, on 

obtient à nouveau des valeurs de +8 à +12 %. Les « précipités » cristallins, plus ou moins 

grands en fonction de la température de dépôt (à partir de 700°C, ils remontent de l’interface à 

la surface, ce qui explique qu’ils soient sondés par la diffraction RHEED), sont des silicates 

de lanthane générés par des réactions interfaciales entre le substrat de silicium et les espèces 

oxydées déposées à haute température. 

 

 
Figure III.17 :  Images TEM de couches de LaAlO3 déposées sur Si(001) en fonction de la température de dépôt 

et de la technique d’élaboration (canon ou cellules). 
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III.3.3.d) Conclusion 

 La conclusion de ces travaux est que dans les conditions explorées, il n’a pas été 

trouvé de fenêtre cinétique et thermodynamique permettant d’épitaxier « naturellement » 

LaAlO3 sur Si à haute température. Les températures de croissance (> 500°C) et les pressions 

d’oxygène permettant une croissance cristalline de LAO sont trop élevées, ce qui conduit à la 

formation de silicates à l’interface. Par ailleurs, réduire la pression et la température en 

dessous de 550°C conduit à la formation de films amorphes. 

 

 L’utilisation d’une ingénierie d’interface différente nous parait donc indispensable afin 

de pouvoir réussir à épitaxier l’aluminate de lanthane sur silicium, comme c’est le cas pour 

SrTiO3 sur Si qui ne peut croître sans une couche interfaciale de SrO. Une stratégie peut donc 

être de démarrer par un oxyde cubique qui soit thermodynamiquement stable avec le silicium 

et le LaAlO3. Cet oxyde doit avoir un plan commun ou compatible chimiquement (au sens des 

liaisons chimiques) avec la pérovskite LaAlO3 afin de pouvoir en reprendre la croissance. 

III.4) Ingénierie d’interface pour la croissance de LaAlO3 

III.4.1) Croissance de LaAlO3 en flux alternés sur une interface d’Al2O5 

III.4.1.a) Détails de la croissance 

 La croissance directe de LaAlO3/Si(001) étant impossible quelle que soit la gamme de 

température, nous avons exploré la possibilité d’utiliser une couche germe interfaciale entre 

LaAlO3 et Si(001). Rappelons que dans le système SrTiO3/Si(001), c’est la présence d’une 

demi-monocouche interfaciale d’oxyde de strontium qui permet la croissance de la pérovskite 

sur le silicium [117].  

 

Nous avons donc cherché à trouver une interface « naturelle » faite soit d’un plan de 

La-O soit d’un plan d’Al-O. Des calculs ab-initio, réalisés à l’IEMN par P. Boulenc et I. 

Devos dans le cadre d’un projet commun MINEFI 2008, ont montré qu’à partir d’un plan de 

Al0,5O1,25, nous pourrions obtenir une couche d’accroche neutre et isolante pour le LaAlO3, 

éloignant ainsi les atomes de lanthane (très réactifs à haute température) de la surface de Si 
[118]. De plus, cette interface est stable d’un point de vue thermodynamique. Elle permet 
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d’obtenir une discontinuité de bande de conduction importante de + 2 eV et ne génère pas 

d’états intrinsèques dans la bande interdite. Il a été également montré que cette interface 

pouvait être formée sans apparition de SiO2 [119]. 

 

 Nous nous sommes donc inspirés de ces travaux théoriques, pour définir une stratégie 

de croissance. L’interface Al0,5O1,25 est obtenue à partir de l’oxydation de lignes d’Al sur 

Si(001)-(2×1), phénomène largement décrit dans la littérature [120,121]. L’ensemble des étapes 

de croissance est représenté sur la figure III.18 avec les diagrammes RHEED suivant l’azimut 

[110]Si. Le point de départ est une surface de Si(001) reconstruite 2×1 (fig. III.18(a)). On 

dépose sur cette surface 0,5 ~ 0,6 monocouche d’Al à 600°C. Ceci conduit à l’apparition 

d’une reconstruction 6×4 (i.e. ×6 suivant l’azimut [110] et ×4 suivant l’azimut [100]) liée à la 

formation de dimères d’Al venant se placer, pour des raisons énergétiques, entre quatre 

dimères (fig. III.18(b)) de Si. 

 

 
Figure III.18 : Tentative de croissance directe de LaAlO3 à partir d’une interface « Al2O5 » proposée par P. 

Boulenc et I. Devos (IEMN) [118]. 
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 Il est impossible expérimentalement de doser exactement l’incorporation de 1,25 

monocouche d’oxygène. La diffraction RHEED étant le seul moyen de contrôle, nous avons 

observé l’évolution du diagramme de diffraction après introduction d’oxygène. A la 

disparition de la reconstruction ×6, l’oxygène a été coupé donnant une surface toujours 2D 

non reconstruite (fig. III.18(c)). Ensuite nous avons choisi de continuer la croissance en flux 

alternés à la température de 700°C, en déposant d’abord une monocouche de La qui s’est 

reconstruite ×3 (fig. III.18(d)) puis en l’oxydant. Le diagramme RHEED reconstruit ×1 ainsi 

obtenu présente des surintensités sur les raies de diffraction (fig. III.18(e)). Les figures 

III.18(f) et (g) montrent respectivement les diagrammes RHEED après l’épitaxie de 2 et 4 

monocouches de LaAlO3. A partir de 4 monocouches, le diagramme RHEED présente un film 

monocristallin mais 3D. 

III.4.1.b) Analyses physico-chimiques par XPS 

 Cette couche a alors été caractérisée par spectroscopie XPS afin d’étudier la qualité de 

l’interface LAO/Si. La figure III.19 montre le spectre du niveau de cœur Si 2s décomposé du 

film fin de LAO. Le pic centré à l’énergie de liaison 150,7 eV provient des liaisons du 

substrat. On observe également la présence d’un autre pic localisé en énergie à 153,95 eV qui 

est relié à la présence de silicates à l’interface. 
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Figure III.19 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s de films de LaAlO3 sur l’interface Al2O5/Si(001). 

III.4.1.c) Conclusion 

 En utilisant une interface de type « Al0,5O1,25 », nous avons réalisé la croissance de 

LAO en flux alternés. La couche finale est tridimensionnelle et présente des silicates à 
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l’interface avec le Si. Des stratégies équivalentes ont été explorées en utilisant des interfaces à 

base de LaxOy mais ont toujours donné lieu à des couches amorphes en dessous de 600°C et à 

la formation de silicates au-dessus de 600°C. Ceci est dû à l’instabilité de la monocouche de 

lanthane en contact avec le silicium.  

III.4.2) Utilisation d’une monocouche interfaciale de SrO 

III.4.2.a) Considérations théoriques et cristallographiques 

 Nous avons, dans un deuxième temps, choisi de développer une approche d’ingénierie 

d’interface similaire à celle développée pour l’épitaxie de SrTiO3 sur Si [33,122,123], c'est-à-dire 

basée sur l’utilisation d’une demi-monocouche d’oxyde de strontium (SrO), passivant la 

surface de silicium avant la croissance de LaAlO3 [110]. La méthode de croissance ainsi que 

l’étude de la couche de SrO/Si(001) ont été décrites par ailleurs [124,125,126]. L’oxyde de 

strontium (SrO) possède une structure cubique de type NaCl (groupe d’espace fm 3 m) avec 

un paramètre de maille de 5,14 Å. D’un point de vue électronique, cet oxyde a une bande 

interdite de 5,3 eV, des discontinuités de bandes avec le silicium de l’ordre de 2 eV et une 

constante diélectrique de l’ordre de 15. Ce choix d’ingénierie d'interface a été conforté par les 

travaux théoriques réalisés à l'IEMN par P. Boulenc et I. Devos [119], qui ont montré que 

l'interface LaAlO3/SrO (0,5 MC)/Si(001) représentée sur la figure III.20 est stable et ne 

conduit pas à la présence de niveaux électroniques dans la bande interdite du silicium.  

 

 
Figure III.20 : Modélisation ab-initio de la structure LaAlO3/SrO (0,5MC)/Si(001) par P. Boulenc et I. Devos 

(IEMN). 
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 La relation d’épitaxie entre la maille de LaAlO3 et Si reste inchangée malgré la demi-

monocouche interfaciale de SrO. On a toujours : 

(001)LAO // (001)SrO (0,5MC) // (001)Si, 

[110]LAO // [100]SrO (0,5MC) // [100]Si. 

D’après les calculs ab-initio de l’IEMN, la structure LaAlO3/SrO (0,5MC)/Si(001) ne 

présente pas de relaxations atomiques majeures (l’amplitude maximale des déplacements 

atomiques observés est inférieure à 0,5 Å). Ce point est une première indication positive de la 

compatibilité structurale des deux structures LaAlO3 et SrO. 

III.4.2.b) Détails de la croissance  

 Toute la difficulté de réussir la fabrication de l’hétérostructure visée provient de 

limitations thermodynamiques. En effet, la température de croissance de SrO sur Si est très 

faible (50°C à 450°C) car la formation de silicates à l’interface SrO/Si(001) a été constatée 

pour des températures de croissance supérieures à 450°C. La croissance de couches 

cristallines de LaAlO3 de bonne qualité requiert quant à elle des températures de croissance 

élevées, de l’ordre de 550°C à 780°C. Nous avons donc défini un processus de 

recristallisation afin de parvenir à faire croître ces deux oxydes ensemble à une température 

relativement basse pour ne pas former de silicates. Après une désoxydation au strontium du 

substrat de Si(001) [122], une demi-monocouche de SrO est formée par adsorption de Sr à 

550°C puis par oxydation à 450°C, évitant ainsi la formation de SiO2 à l’interface. Ensuite, un 

dépôt de LaAlO3 d’épaisseur équivalente à 3 monocouches (~1,2 nm) est réalisé au canon à 

électrons à la température de 450°C, donnant lieu à un diagramme RHEED quasi-amorphe 

(comme attendu, étant donnée la température de croissance très basse du LaAlO3). Une étape 

de recristallisation à cette même température est ensuite nécessaire pour retrouver une phase 

monocristalline du LaAlO3. L’ensemble de la procédure et les diagrammes RHEED obtenus 

après chaque étape sont représentés sur la figure III.21. 

 

 Pour obtenir un film de LaAlO3 plus épais, les étapes de dépôt et de recristallisation 

peuvent être répétées plusieurs fois avec succès. Par contre, la recristallisation directe de 

dépôts de LaAlO3 initialement plus épais s’est avérée infructueuse. Les diagrammes RHEED 

obtenus après le processus de recristallisation présentent des raies de diffraction peu intenses 

indiquant la présence d’une phase cristalline de LAO sur un fond clair et diffus, 

caractéristique de l’existence en grande quantité de zones amorphes dans le film de LAO. La 
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température de 450°C a été définie comme la température optimale des étapes de 

recristallisation des films fins de LaAlO3 sur l’interface SrO/Si(001). En effet, en-dessous de 

cette température, le LaAlO3 ne recristallise pas (la diffraction RHEED montre des couches 

complètement amorphes) et au-dessus de 450°C, les diagrammes RHEED présentent des 

taches de diffraction avec un désaccord de maille supérieur à +8 % par rapport au silicium, ce 

qui est caractéristique de la formation de silicates cristallins tridimensionnels. 

 

 
Figure III.21 : Procédure de croissance du système LaAlO3/SrO/Si(001). 

III.4.2.c) Caractérisations XPS 

 Une étude par spectroscopie XPS a été menée, avec M. El-Kazzi (INL), pour connaître 

précisément la nature physicochimique de l’interface. Celle-ci permet de vérifier que la 

procédure de dépôt à basse température suivi d’une recristallisation évite les réactions 

interfaciales. La figue III.22 présente les spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s (a), Sr 3p 

(b) et Al 2p (c) obtenus à la fin du processus de croissance d’un film de LaAlO3 d’une 

épaisseur de 4,8 nm (soit 12 monocouches) sur SrO/Si(001) à la température de 

dépôt/recristallisation de 450°C. Les spectres Sr 3p (b) et Al 2p (c) sont comparés à des 

références mesurées respectivement sur une couche monocristalline de SrO sur Si(001), 
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réalisée à basse température, et un monocristal de LaAlO3. L’acquisition des spectres XPS a 

été réalisée émission normale. 

 

 Dans la figure III.22(a), le pic positionné à l’énergie de liaison 151,1 eV est attribué au 

silicium du substrat. Après décomposition, il est mis en évidence un léger épaulement à 153,6 

eV, correspondant aux atomes de Si localisés à l’interface (Si-O-Sr). Dans la figure III.22(b), 

le pic du niveau de cœur Sr 3d centré à 269,5 eV se superpose parfaitement à celui de la 

couche étalon de SrO/Si. Ceci indique que la demi-monocouche interfaciale de SrO est 

complètement oxydée. Le spectre du niveau de cœur Al 2p (figure III.22(c)), centré à 

l’énergie de liaison 75 eV, confirme que la couche de LaAlO3 est, d’un point de vue physico-

chimique, comparable à un monocristal de LaAlO3. Ces analyses montrent qu’il n’y a pas de 

formation de SiO2 ni de silicates à l’interface et qu’il n’y a pas non plus de diffusion à cette 

température d’atomes de strontium, ni vers le substrat, ni dans la couche de LaAlO3. 
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Figure III.22 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s (a), Sr 3p (b) et Al 2p (c) réalisés sur des structures 

LaAlO3 / SrO (0,5MC) / Si(001). 

III.4.2.d) Caractérisations TEM 

 L’hétérostructure LaAlO3/SrO/Si(001) élaborée à 450°C présente un diagramme 

RHEED composé de raies de diffraction superposées à un fond continu. Ce film a été 

caractérisé par microscopie électronique en coupe transverse et vue plane (images provenant 

du LMGP et de l’INL-UCBL). La figure III.23 représente un bilan complet des analyses TEM 

réalisées i.e. une coupe transverse (a) et une vue plane (b) avec son cliché de diffraction (c). 

 

 En coupe transverse (figure III.23(a)), on observe une couche de LaAlO3 « en 

apparence » amorphe. L’interface entre le film de LaAlO3 et SrO/Si(001) est abrupte. 

L’épaisseur mesurée par TEM correspond à 12 monocouches de LaAlO3 soit 4,8 ± 0,1 nm. La 
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demi-monocouche de SrO permet d’empêcher les réactions chimiques entre LaAlO3 et Si. 

Cette analyse de la coupe transverse de l’échantillon ne correspond pas aux informations 

provenant du RHEED car aucune phase cristalline n’a été détectée. 

 

Une image TEM en vue plane a donc été réalisée (figure III.23(b)) afin de comprendre 

d’où proviennent les raies de diffraction observées sur le diagramme RHEED. La vue plane 

met en évidence de nombreuses cristallites épitaxiales de LaAlO3 dans une matrice amorphe 

de LaAlO3. La taille des cristallites de LaAlO3 varie de 3 à 15 nm. Le cliché de diffraction de 

la vue plane permet de remonter à l’orientation de ces cristallites. La figure III.23(c) présente 

des anneaux concentriques fins et continus correspondant aux plans (111), (200), (300) et 

(220) du LaAlO3. Ceci indique que la plupart des cristallites de LaAlO3 semblent être 

orientées aléatoirement dans le plan de croissance ce qui semble être en contradiction avec les 

résultats RHEED. 

 

 
Figure III.23 : Image TEM en coupe transverse (a) et en vue plane (b) d'une structure de LaAlO3/SrO/Si(001). 

(c) Cliché de diffraction de la vue plane montrant que les cristallites ne sont pas orientées sur Si(001). 
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III.4.2.e) Conclusion 

 Avec l’insertion d’une demie monocouche de SrO, nous avons pu obtenir une épitaxie 

partielle de LaAlO3 sur Si avec la formation de cristallites épitaxiées et désorientées, enrobées 

dans une matrice amorphe de LaAlO3. En augmentant la température de recuit (Ta allant de 

500°C à 700°C) du film de LaAlO3, les analyses XPS dans la région du pic Sr 3p mesuré à 

270 eV (figure III.24) montrent l’existence de phases différentes de SrO oxydés reliées à la 

formation de silicates à l’interface. Pour Ta supérieure à 700°C, on observe la migration du 

strontium dans la couche de LaAlO3 jusqu’à la désorption complète du SrO à travers la 

couche de LaAlO3. 
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Figure III.24 : Spectres XPS du pic Sr 3p3/2 d’une couche de LaAlO3/SrO/Si recuit à 450°C (a), à 650°C (b) et à 

800°C (c) 

 Ces travaux ont montré l’intérêt d’effectuer une ingénierie d’interface avant le dépôt 

de LaAlO3. Cependant, une couche interfaciale de SrO n’est pas assez stable vis-à-vis du 

silicium pour supporter les températures nécessaires à l’épitaxie de LaAlO3. 

III.4.3) Ingénierie d’interface à base de SrTiO3 

III.4.3.a) Croissance de SrTiO3/Si(001) 

 Recherchant une interface plus stable que SrO et permettant la reprise d’épitaxie du 

LaAlO3 sur Si(001), nous nous sommes orientés vers l’utilisation d’une couche interfaciale de 

SrTiO3
 [110]. Le titanate de strontium possède un paramètre de maille de aSTO = 3,905 Å, ce qui 

induit un désaccord de maille de +1,7% avec le silicium lorsque sa maille pivote de 45°. Une 

de ses limitations comme oxyde de grille est sa discontinuité de bande de conduction avec le 

silicium qui est négative (-0,14 eV). Cependant le système SrTiO3/Si est une référence dans le 
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domaine de la croissance épitaxiale d’oxydes sur silicium [33]. Le grand avantage de cette 

pérovskite, comparée à LaAlO3, est sa propension à recristalliser facilement à basse 

température. Elle commence à recristalliser à partir de 300°C après dépôt en phase amorphe 

sur SrO(0,5MC)/Si(001). G. Delhaye et al. [29,48] ont montré qu’il était possible d’obtenir des 

couches monocristallines bidimensionnelles de SrTiO3 dans le cadre d’un processus 

comprenant 3 étapes :  

• passivation de la surface de départ de Si(001) avec une demi-monocouche de SrO 

• dépôt d’une couche tampon amorphe à 250°C et recristallisation à partir de 300°C,  

• croissance épitaxiale bidimensionnelle à la température de 550°C. 

 

 
Figure III.25 : Image TEM et cliché de diffraction (en encart) d'une couche épitaxiée de SrTiO3 sur Si(001). 

 Par cette méthode, on obtient un film épitaxié et complètement relaxé de SrTiO3(001) 

sur Si(001). En effet, le fait de recristalliser un film amorphe permet au SrTiO3 de retrouver 

son paramètre de maille naturel à la fin de l’étape de recristallisation. La figure III.25 présente 

une image TEM, réalisée par L. Largeau et G. Patriache (LPN), d’une couche de SrTiO3 

réalisée en trois étapes. Le cliché de diffraction montre que la maille de SrTiO3 est relaxée et 

tournée dans le plan à 45° par rapport à celle du Si. 

 

 Cependant cette stratégie de recristallisation ne permet pas d’éviter la formation d’une 

couche interfaciale amorphe de silicates. La formation de cette couche interfaciale provient de 

la mauvaise qualité de la couche de SrTiO3 après recristallisation, car le buffer est constitué 

de cristallites dans une matrice amorphe [29]. En montant la température afin de reprendre 
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l’épitaxie, les cristallites permettent la reprise de croissance du SrTiO3 mais la zone amorphe 

favorise la formation de ce silicate interfacial. Pour éviter ce phénomène, la solution serait de 

trouver les bonnes conditions en température et pression d’oxygène afin de pouvoir épitaxier 

de façon pseudomorphique le SrTiO3 sur Si sans passer par cette étape de recristallisation. Ce 

procédé vient d’être développé avec succès par G. Delhaye [127]. Quoi qu’il en soit, la couche 

tampon de SrTiO3 ainsi formée peut servir de base à la croissance ultérieure d’autres oxydes 

tels que LaAlO3. 

III.4.3.b) Considérations cristallographiques 

 Au début de ce chapitre (§ III.2.3), nous avons décrit les conditions de croissance ainsi 

que le phénomène de relaxation de LaAlO3 sur SrTiO3(001). Nous avions montré que la 

maille de LAO se connecte cube-sur-cube avec la maille de STO (le désaccord de maille entre 

LaAlO3 et SrTiO3 est de -3,2 % à température de croissance du LaAlO3) et que la couche de 

LaAlO3 reste pseudomorphique pour des épaisseurs inférieures à 10 monocouches [105]. La 

figure III.26 illustre le système LaAlO3/SrTiO3/Si(001) qui est visé. La relation d’épitaxie 

entre le LaAlO3 et Si reste inchangée malgré le buffer de SrTiO3. On a toujours : 

(001)LAO // (001)STO // (001)SrO (0,5MC) //(001)Si, 

[110]LAO // [110]STO // [100]SrO (0,5MC) //[100]Si. 

 

 
Figure III.26 :  Schéma de la structure LaAlO3/SrTiO3 (3MC)/SrO (0,5MC)/Si(001) permettant l’épitaxie de 

LaAlO3 sur silicium. 
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III.4.3.c) Détails de la croissance 

 Sur une surface de Si(001) reconstruite et passivée au strontium (0,5 MC de SrO), on 

dépose une couche tampon amorphe de SrTiO3 à 250°C que l’on recristallise à 550°C. Deux 

monocouches supplémentaires de SrTiO3 sont redéposées afin d’obtenir une surface initiale 

de meilleure qualité (soit une épaisseur totale de STO à l’interface de 2,2 nm). On effectue 

ensuite le dépôt de LaAlO3 par évaporation au canon à électrons. La température de 

croissance nécessaire à l’obtention d’un film de LaAlO3 de bonne qualité cristalline est très 

élevée, de l’ordre de 750°C, sous une pression partielle d'oxygène moléculaire de 2.10-6 Torr. 

La figure III.27 montre l’évolution du diagramme RHEED au cours des différentes phases de 

la croissance. 

 

 
Figure III.27 : Diagrammes RHEED de l’hétérostructure LaAlO3 (5nm)/SrTiO3 (2.2 nm)/Si(001) fabriquée à 

750°C. 

 Avant le dépôt de LaAlO3, on observe un diagramme de raies de diffraction intenses, 

caractéristiques d’une couche monocristalline de SrTiO3 bidimensionnelle. Ce diagramme de 

raies persiste au cours de la croissance ultérieure du LaAlO3. A la fin de la croissance de 

LaAlO3, les diagrammes de diffraction RHEED présentent des lignes de diffraction intenses 

sur un fond sombre. On peut noter l’apparition de légères surintensités suivant l’azimut 

[100]LAO indiquant une augmentation progressive de la rugosité du front de croissance. Ceci 

montre qu’il est possible de reprendre la croissance monocristalline de LaAlO3 

bidimensionnelle sur un buffer de SrTiO3/Si(001). 
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Figure III.28 : Oscillations RHEED lors de la croissance de LaAlO3 sur SrTiO3/Si(001). 

 Cette croissance 2D est confirmée par l’observation d’oscillations RHEED au cours de 

la croissance de LaAlO3 (cf. figure III.28). Sachant qu’une oscillation correspond à la 

croissance d’une monocouche de LaAlO3, nous avons épitaxié 14 monocouches de LaAlO3 

sur SrTiO3/Si(001). L’observation de ces oscillations confirme que la croissance est de type 

Franck-Van der Merwe. 

III.4.3.d) Analyses physico-chimiques par XPS 

 Nous savons qu’au dessus de 600°C tous les films à base de strontium ont tendance à 

former des silicates. La croissance de LaAlO3 ayant lieu à température élevée (Tg~750°C), 

nous avons voulu analyser la composition de la couche interfaciale. La figure III.29 montre 

les spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s (a), Ti 2p (b), Sr 3p (c), Al 2p (d) et La 3d5/2 (e) 

de l’échantillon (acquisition normale à la surface). Les spectres sont comparés à des 

références mesurées sur des monocristaux de SrTiO3 et LaAlO3, ou sur une couche de silice 

sur silicium.  

 

 Sur le spectre Si 2s, on note la présence d'une importante composante associée à la 

formation de silicate (pic centré autour de 153,5 eV) à l’interface oxyde - silicium. Les 

spectres Sr 3p et Ti 2p sont très différents des spectres de référence. La déformation des pics 

et leur élargissement traduisent l’apparition de nouvelles composantes associées à des 

environnements chimiques différents. La composante Al 2p se superpose globalement à celle 

de la référence même si on peut noter un petit élargissement. La composante du La 3d5/2 

située à 835 eV ainsi que son pic satellite « multiplet splitting » à 839 eV se distinguent 
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légèrement de celle du substrat de LaAlO3. Globalement, les deux composantes Al 2p et La 

3d5/2 associées au film de LaAlO3 apparaissent plus proches des références que les spectres 

associés à la couche interfaciale de SrTiO3. 
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Figure III.29 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s (a), Ti 2p (b), Sr 3p (c), Al 2p (d) et La 3d5/2 de la 

structure LaAlO3 (5nm)/SrTiO3 (5MC)/Si(001). 

III.4.3.e) Analyses structurales par TEM 

 Les analyses XPS ont donc mis en évidence la formation d’un silicate à l’interface de 

l’hétérostructure LaAlO3/SrTiO3/Si(001). Le film a également  été caractérisé par microscopie 

électronique en coupe transverse (images provenant de l’INL-UCBL réalisées par O. Marty). 

La figure III.30 présente un bilan complet des analyses TEM réalisées i.e. une coupe 

transverse (a) accompagnée de son cliché de diffraction (b).  

 

 Ces images indiquent une bonne planéité de la surface et des interfaces Si/SrTiO3 et 

SrTiO3/LaAlO3. La coupe TEM (figure III.30(a)) confirme donc les résultats XPS, c'est-à-dire 

la présence d’une interface amorphe composée de silicates sous une couche épitaxiée de 

LaAlO3. Les plans (110) du LaAlO3 sont clairement observables dans l’encart de la coupe 

TEM, ce qui indique que la maille de LaAlO3 est bien tournée de 45° par rapport à Si. 
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Figure III.30 : Image TEM en coupe transverse de la structure de LaAlO3 (5nm)/SrTiO3 (2,4nm)/Si(001). 

De cette image en coupe transverse, nous pouvons remonter aux épaisseurs de la 

couche interfaciale de silicate, qui est de 2,5 ± 0,4 nm (soit 6 monocouches de SrTiO3) et du 

film épitaxié qui vaut 5,2 ± 0,4 nm, soit environ 14 monocouches de LaAlO3. Ceci confirme 

les observations RHEED. Le cliché de diffraction électronique (figure III.30(b)) montre que 

les plans (110) du LaAlO3 sont tiltés par rapport aux plans (200) du Si. Du diagramme de 

diffraction, on peut remonter à la distance interplanaire (110) du LaAlO3 épitaxié qui vaut 
LAOsd −

110  = 2,75 Å, sachant que cette distance est égale à 2,68 Å dans le matériau massif. 

III.4.3.f) Discussion 

 En utilisant une couche interfaciale de SrTiO3 cristalline, nous avons obtenu une 

couche monocristalline de LaAlO3 sur Si(001). Rappelons que le paramètre de maille du 

LaAlO3 cubique massif vaut LAOa = 3,79 Å. Les distances interplanaires du LaAlO3 déduites 

du TEM permettent de remonter au paramètre de maille de la couche égaux à LAOsa −
//  = 3,84 Å 

et LAOsa −
⊥  = 3,94 Å. Nous nous attendions plutôt à retrouver des valeurs de paramètre de 

maille identique au système LaAlO3/SrTiO3(001) puisque le film monocristallin de SrTiO3 est 

relaxé sur Si(001). Le volume de la maille de LaAlO3 a nettement augmenté par rapport à son 

volume naturel : Vs-LAO = 58,1 Å3 > VLAO = 54,44 Å3.  

 

 Ceci peut provenir de la diffusion d’atomes depuis la couche interfaciale de SrTiO3 

qui s’est amorphisée au cours de la croissance de LaAlO3 à haute température. L’XPS montre 

que le fort budget thermique lors de la croissance a entrainé des réactions chimiques à 
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l’interface, conduisant à la formation de silicates. A la vue des déformations des niveaux de 

cœurs Ti 2p et surtout Sr 3p, on peut avancer que les atomes de strontium et titane ont diffusé 

à travers la couche de LaAlO3. Le pic Sr 3p indique la formation de composés de strontium. 

L’intégrité de la couche LaAlO3 semble elle aussi avoir été perturbée comme le montre le 

léger élargissement du pic Al 2p, mais également l’évolution du pic satellite de La 3d5/2 qui 

est sensible à l’environnement du lanthane. Ceci pourrait expliquer les variations de la maille 

de LAO mesurées en TEM. La maille de LaAlO3 a, en effet, pu grossir à cause de 

l’incorporation d’atomes de Sr ou Ti dans des positions interstitielles. 

III.4.3.g) Conclusion 

 L'approche à base de SrTiO3 interfacial permet d’obtenir des couches cristallines de 

LAO sur Si(001). Il ne s’agit en toute rigueur pas de LaAlO3 mais plutôt d’un alliage de 

(Sr,La)(Al,Ti)O3. La croissance du LaAlO3 à haute température sur l’interface de SrTiO3 

conduit à des modifications notables d’une part de l’interface, par la présence d’une couche 

relativement épaisse de silicate, et d’autre part de la couche supérieure. Cette approche n’est 

donc pas appropriée pour les applications aux oxydes de grille. En effet, lors de la réalisation 

technologique de transistors CMOS, des phases de recuit à hautes températures (Ta > 1000°C) 

interviennent et l’interface à base de SrTiO3 n’est pas suffisamment stable pour éviter que des 

réactions aient lieu à l’interface.  

 

 Toutes les couches tampons élaborées à base d’alcalino-terreux tels que SrO, (Ba,Sr)O 

et SrTiO3, conduisent à la formation d’une couche amorphe de silicates à l’interface lorsque la 

température du silicium dépasse 500°C (Fig. III.31). Ces couches intermédiaires ne sont donc 

pas compatibles avec la croissance d’oxydes à des températures supérieures à 600°C.  

 

 
Figure III.31 :  La famille des alcalino-terreux (SrO, BSO, STO) est instable thermiquement vis-à-vis du substrat 

de Si au-delà de 500°C. 
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III.5) Vers une ingénierie d’interface « hautes températures » 

Actuellement, aucun groupe de recherche n’a réussi la croissance épitaxiale directe du 

LaAlO3 sur Si(001). En effet, il ne semble pas exister de fenêtre en température et en pression 

permettant cette croissance. Il a donc été nécessaire de rechercher un procédé d’ingénierie 

d’interface permettant de surmonter cette limitation intrinsèque. Nous avons essayé d’utiliser 

plusieurs oxydes interfaciaux tels que Al2O5, SrO et SrTiO3 mais nous observons toujours soit 

une épitaxie partielle soit la formation de silicates à l’interface.  

 

Nous devons donc trouver un autre oxyde interfacial binaire, plus stable sur le silicium 

à hautes températures, qui permettrait d’éviter les réactions interfaciales et assurerait la 

transition entre le LaAlO3 et le substrat de silicium. Il semble que l’alumine soit le seul oxyde 

qui répond à ces critères structuraux et qui soit compatible avec les budgets thermiques des 

technologies CMOS. Il devrait constituer une bonne barrière à l’oxydation et aux réactions 

interfaciales. Sa constante diélectrique de 9 devrait lui permettre, lorsqu’il est combiné à un 

oxyde « high-κ » monocristallin ou amorphe, de viser des faibles valeurs d’EOT. Nous 

décrirons aux chapitres V et VI les possibilités actuelles de combiner Al2O3 et LaAlO3 sur 

Si(001). 

 

 



 

99 

Chapitre IV :  CROISSANCE DE Gd
2
O

3
 SUR SUBSTRATS 

DE SILICIUM 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Chapitre IV : CROISSANCE DE Gd2O3 SUR SUBSTRATS DE SILICIUM _______________________ 99 

IV.1) Introduction : l’oxyde de gadolinium _______________________________________________ 101 

IV.2) Conditions de croissance _________________________________________________________ 102 

IV.3) Croissance de Gd2O3 sur Si(111) ___________________________________________________ 103 
IV.3.1) Préparation de la surface Si(111) ________________________________________________ 103 
IV.3.2) Evolution des diagrammes RHEED pendant la croissance _____________________________ 104 
IV.3.3) Etude de la cristallinité par TEM ________________________________________________ 105 
IV.3.4) Conclusion _________________________________________________________________ 106 

IV.4) Croissance de Gd2O3 sur Si(001) ___________________________________________________ 106 
IV.4.1) Evolution du diagramme RHEED pendant la croissance ______________________________ 106 
IV.4.2) Analyses XPS _______________________________________________________________ 108 
IV.4.3) Analyse de la cristallinité par XRD (synchrotron) ___________________________________ 109 
IV.4.4) Discussion __________________________________________________________________ 112 
IV.4.5) Conclusion _________________________________________________________________ 115 

IV.5) Croissance de Gd2O3 sur Si(001) vicinal _____________________________________________ 115 
IV.5.1) Substrat de Si(001) 6° off [110] _________________________________________________ 115 
IV.5.2) Evolution du RHEED au cours de la croissance _____________________________________ 116 
IV.5.3) Analyse par XRD au synchrotron ________________________________________________ 118 
IV.5.4) Conclusion _________________________________________________________________ 120 

IV.6) Bilan de la croissance de Gd2O3 sur Si ______________________________________________ 120 
 





Chapitre 4 - Croissance de Gd2O3  
 

101 

IV.1) Introduction : l’oxyde de gadolinium 

Même si les travaux du groupe d’Osten [60] ont révélé certaines limitations du point de 

vue cristallographique et thermodynamique, il nous a paru intéressant d’évaluer la possibilité 

d’épitaxier cet oxyde sur silicium, d’une part pour comparer ses conditions d’épitaxie avec 

celles d’autres oxydes étudiés dans cette thèse et aussi pour pouvoir éventuellement le 

combiner avec d’autres oxydes comme γ-Al2O3 (cf. chapitre VI). 

 

L’oxyde de gadolinium (Gd2O3) est un oxyde binaire appartenant à la famille des 

oxydes de terre-rares (ou lanthanides). Sa stabilité thermodynamique vis-à-vis du Si et son 

paramètre de maille 
32OGda  = 10,814 Å [128] (très proche du double de celui de Si) en font un 

candidat intéressant pour la croissance épitaxiale sur Si. Il s’épitaxie sur silicium dans sa 

structure cubique « bixbyite » (de type Mn2O3 - groupe d’espace Ia 3 ). La maille de Gd2O3, 

représentée sur la figure IV.1, contient des lacunes d’oxygène réparties périodiquement dans 

le réseau. Si on ne tient pas compte de ces lacunes, on peut définir un paramètre de maille 

« réduit » de l’oxyde de gadolinium '
32OGda  = 5,407 Å. D’un point de vue électronique, le 

Gd2O3 possède une constante diélectrique comprise entre 15 et 24 [129], une bande interdite de 

5,3 eV [130] et des discontinuités de bande de conduction et de valence avec le silicium 

respectivement égales à 1,8 eV et 2,4 eV [131]. Ces propriétés électroniques sont 

particulièrement intéressantes pour considérer Gd2O3 comme un possible candidat au 

remplacement de SiO2 dans les futures générations de transistors. 

 

 
Figure IV.1 : Maille de type Mn2O3 de la structure cubique de Gd2O3. 

[001] 

Gd 

O 
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IV.2) Conditions de croissance 

 Les films minces de Gd2O3 ont été préparés au canon à électrons par évaporation 

d’une charge composée de monocristaux de Gd2O3, sous oxygène moléculaire. Le flux 

provenant du canon à électrons est contrôlé in-situ grâce à l’utilisation d’un spectromètre de 

masse. Une fois les conditions expérimentales optimales de croissance définies, il est possible 

de faire croître de manière épitaxiale des films de Gd2O3 sur Si. L’oxyde Gd2O3 est 

monocristallin entre 550°C et 750°C et croît sous une pression d’oxygène minimale de 1.10-7 

Torr.  

 

 Cette pression d’oxygène est nécessaire dès le début de la croissance afin d’éviter la 

formation de siliciures à l’interface [129]. Sur la figure IV.2, on peut voir deux images TEM, 

réalisées par L. Largeau et G. Patriarche - LPN, correspondant à deux échantillons que nous 

avons réalisés : (a) avec une pression d’oxygène suffisante dès le début de l’épitaxie et (b) 

sans aucune addition d’oxygène au cours de la croissance. Dans le cas de la croissance sous 

un flux d’oxygène, l’interface est abrupte. Par contre, dans le cas d’une croissance sans 

oxygène, on trouve de nombreuses inclusions de siliciures (GdxSiy) tout le long de l’interface.  

 

 
Figure IV.2 :  Croissance de Gd2O3 sur Si avec (a) et sans (b) oxygène au départ de l’épitaxie (images TEM 

d’après L. Largeau et G. Patriarche - LPN). 

 Une croissance optimale est obtenue à une température de 700°C pour une pression 

d’oxygène de 1.10-7 Torr. L’oxygène est introduit dans la chambre d’épitaxie au moment de 

l’ouverture du cache du canon à électrons. 
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IV.3) Croissance de Gd2O3 sur Si(111) 

IV.3.1) Préparation de la surface Si(111) 

 Les films de Gd2O3 ont été élaborés sur des substrats de Si(111) de type p. Les 

substrats sont d’abord dégraissés dans un bain d’éthanol sous ultra-sons. Ils sont ensuite 

plongés dans une solution de HF:H2O (1:10) pendant 10 secondes afin de désoxyder 

complètement le silicium. Une fois rincés à l’eau désionisée, ils sont immédiatement ré-

oxydés chimiquement dans une solution de H2SO4:H2O2 pendant 10 minutes pour supprimer 

toutes les pollutions organiques et carbonées et pour obtenir une fine couche de SiO2 propre 

d’environ 1 nm. Les substrats sont ensuite replongés pendant 30 secondes dans un bain de 

NH4F (40 %). Cette procédure permet d’obtenir une surface de Si(111) stabilisée en 

hydrogène, propre et plate à l’échelle atomique [132]. La dernière étape consiste à introduire 

l’échantillon dans le réacteur et à le chauffer au-delà de 800°C pour obtenir une surface de 

Si(111) complètement désoxydée et reconstruite 7×7 [133,134].  

 

 
Figure IV.3 : Image STM d’une surface de Si(111) reconstruite 7×7 [137] et diagrammes RHEED observés après 

préparation du substrat suivant les deux azimuts d’observation {110} et {112} que nous avons réalisés sur des 

surfaces équivalentes. 

Cette reconstruction 7×7 du Si(111) provient de la formation de dimères de silicium en 

surface [135,136]. Les lignes de Kikuchi, observées en RHEED suivant tous les azimuts, attestent 

de la très bonne qualité et de la planéité de la surface de départ. La figure IV.3 montre une 

image STM d’une surface de Si(111) dimèrisée extraite de la littérature [137] et les diagrammes 

RHEED associés selon les différents azimuts que nous avons mesurés. Les clichés RHEED 

Image STM d’une surface de Si(111) - 7×7 
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présentent une reconstruction ×7 suivant l’azimut [1 1 0] et également une reconstruction ×7 

suivant l’azimut [11 2 ] à 30° du précédent. 

IV.3.2) Evolution des diagrammes RHEED pendant la croissance 

 Les conditions de croissance de Gd2O3 sont une température de 700°C, une pression  

partielle d’oxygène de 1.10-7 Torr et une vitesse de croissance VG = 4 Å.min-1. La figure IV.4 

montre les diagrammes RHEED avant ((a) et (b)) et après croissance d’une couche de 4 nm de 

Gd2O3 ((c) et (d)) suivant les azimuts [11 2 ] et [1 1 0].  

 

 Les clichés de diffraction de la surface de Gd2O3 présentent des raies de diffraction 

très intenses, ce qui atteste de la très bonne qualité cristalline de la couche. On observe 

également une reconstruction 4×4 (indiquée par des flèches sur les diagrammes) de la surface 

de l’oxyde. Les analyses RHEED montrent que la croissance de Gd2O3 sur silicium orienté 

(111) est monocristalline et que le front de croissance reste bidimensionnel pendant le dépôt.  

 

 
Figure IV.4 : Diagrammes RHEED suivant les azimuts [11 2 ] et [1 1 0] : surface de Si(111) avant croissance 

(reconstruction 7×7 : (a) et (b)), et après croissance de 4 nm de Gd2O3 (reconstruction 4×4 (c) & (d)). 
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IV.3.3) Etude de la cristallinité par TEM 

 Des analyses TEM ont été menées, par L. Largeau et G. Patriarche du LPN, pour 

étudier la qualité structurale des couches monocristallines de Gd2O3 épitaxiées sur Si(111). 

Une image TEM en coupe transverse d’une couche de Gd2O3/Si(111) est présentée sur la 

figure IV.5(a).  

 

Cette image confirme la très bonne qualité cristalline du film de Gd2O3 : on distingue 

très clairement les plans atomiques (111) de l’oxyde sur le cliché. Les plans (111) horizontaux 

de Gd2O3 sont alignés avec les plans (111) horizontaux du substrat de silicium. De la coupe 

transverse TEM, on peut déduire la relation d’épitaxie entre Gd2O3 et Si définie par [ 1

10]Gd2O3(111)//[1 1 0]Si(111). Cela correspond à la superposition d’une cellule unitaire 

(C.U.) de Gd2O3 et de deux cellules unitaires de Si. On remarque que la relation d’épitaxie 

dans le plan est de type [ 1 10]Gd2O3//[1 1 0]Si, ce qui conduit à un effet miroir entre les plans 

(111) de l’oxyde et du Si comme illustré sur la figure IV.5. L’interface Si-Gd2O3 est abrupte à 

l’échelle atomique et continue (aucune présence de trous liés aux phénomènes de gravure 

thermique - cf. chap. V). Ni silicates, ni SiO2 ne se sont formés à l’interface. 

 

 
Figure IV.5 :  (a) Image TEM en coupe transverse de l’hétérostructure Gd2O3(111)/Si(111) montrant une 

interface abrupte (b) illustration de la relation d’épitaxie de la maille de Gd2O3(111) cube-sur-cube en « un-

pour-deux » sur Si(111). 
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IV.3.4) Conclusion 

 Sur silicium orienté (111), nous avons obtenu des couches épitaxiées de Gd2O3 

orientées (111). Ces couches présentent une excellente qualité cristalline. La relation 

d’épitaxie entre Gd2O3 et Si est définie par [ 1 10]Gd2O3(111)//[1 1 0]Si(111) (1 C.U. de 

Gd2O3 pour 2 C.U. de Si) et la croissance est monodomaine. 

IV.4) Croissance de Gd2O3 sur Si(001) 

 Sur substrat Si(001), la croissance de Gd2O3 est plus complexe que sur Si(111), 

comme nous allons le voir dans cette partie. Les substrats de Si(001) sont préparés comme 

décrits précédemment. Après un recuit sous vide, le substrat présente à 500°C une surface 

reconstruite 2×1 [113,114] avec des lignes de Kikuchi (figures IV.6(a) et (b)). Les conditions 

d’élaboration optimales définies lors de la croissance de Gd2O3 sur Si(111) ont été 

conservées, c'est-à-dire une température de croissance de 700°C sous une pression d’oxygène 

minimale de 1.10-7 Torr et une vitesse de croissance VG = 4 Å.min-1. 

IV.4.1) Evolution du diagramme RHEED pendant la croissance 

 La figure IV.6 montre les clichés RHEED de la surface de Si(001) suivant les azimuts 

[110] et [100] avant la croissance (figures IV.6(a) et (b)), après la croissance de la première 

monocouche de Gd2O3 (figures IV.6(c) et (d)) et après la croissance d’un film de 7 nm de 

Gd2O3 (figures IV.6(e) et (f)).  

 

 Tout d’abord, l’analyse RHEED montre que la surface de Si(001) reconstruite 2×1 

évolue progressivement durant l’étape initiale de la croissance de Gd2O3 vers une 

reconstruction de surface 3×1. On observe clairement sur le diagramme RHEED suivant 

l’azimut [110] l’apparition de raies d’ordre fractionnaire aux tiers de la distance entre les raies 

d’ordre entier. Ensuite, lorsque la croissance continue, les diagrammes RHEED présentent, à 

partir de 1 nm, dans les directions [110] des « doubles taches » de diffraction de chaque côté 

de la raie centrale (0,0), notées (i) et (ii) dans la figure IV.6(e), et une reconstruction ×4 

suivant l’azimut [100]Si. 
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Figure IV.6 : Diagrammes RHEED suivant les azimuts [110] et [100] de la surface de Si(001) avant la 

croissance ((a) et (b)), après la croissance de la première monocouche de Gd2O3 ((c) et (d)) et après la 

croissance d’un film de 7 nm de Gd2O3 ((e) et (f)). 

 

 Les « doubles taches » de diffraction observées sur la figure IV.6(e) définissent deux 

paramètres de surface différents. Le premier (i), proche de celui du substrat de Si, correspond 

à la distance 
2

2Sia  soit environ 
4

2
32OGda

, et le second (ii) est 2  fois plus grand et vaut 

donc Sia , soit environ 
2

32OGda
. La présence de deux paramètres de surface différents suivant le 

même azimut indique une croissance bidomaine de Gd2O3/Si(001). 
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IV.4.2) Analyses XPS 

 Afin de pouvoir caractériser l’interface Gd2O3/Si, des expériences XPS ont été 

réalisées. La figure IV.7 présente les spectres des niveaux de cœur Si 2p de deux échantillons 

de Gd2O3/Si(001) ayant des épaisseurs différentes. Le spectre (a) correspond à une 

hétérostructure de 7 nm de Gd2O3 épitaxiée sur Si(001). A l’énergie de liaison 99,2 eV, on 

trouve le pic correspondant au silicium élémentaire (état Si0). On observe clairement un pic 

secondaire à 102,1 eV, ce qui indique la présence d’une fine couche interfaciale de silicate. 

Son épaisseur est de l’ordre de 1 nm. Le spectre (b) correspond lui à un film très fin (0,5 nm) 

de Gd2O3/Si(001) lorsque l’on observe la reconstruction de surface 3×1. On remarque sur 

cette courbe un pic peu marqué à 102 eV caractéristique de la présence d’une couche de 

silicate d’épaisseur égale à environ 0,5 nm.  

Ces résultats indiquent que la couche de silicate interfacial se forme essentiellement 

pendant la croissance de Gd2O3 sur Si(001). Ce pic est présent sur les spectres XPS 

d’échantillons épitaxiés dans toute la gamme de température permettant d’obtenir des couches 

cristallines de Gd2O3 sur Si(001), c'est-à-dire de 550°C à 750°C. 
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Figure IV.7 : Niveau de cœur Si 2p d'une couche de Gd2O3(110) sur Si(001) montrant la formation de silicate à 

l’interface. 

 Il apparaît donc que la croissance de Gd2O3 sur Si orienté (001) commence par la 

formation d’une très fine couche de silicate cristallin et reconstruit. Puis, au-dessus de ce 

silicate, la couche monocristalline de Gd2O3 peut se former et croître, tandis que la couche de 

silicate continue à croître en épaisseur pendant le dépôt. La réduction de la température de 

croissance n’élimine pas l’existence du silicate interfacial mais dégrade la qualité cristalline 

du film de Gd2O3. 
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IV.4.3) Analyse de la cristallinité par XRD (synchrotron) 

 Pour étudier les propriétés structurales de l’oxyde, des analyses XRD ont été réalisées 

sur deux échantillons de 7 nm et 16 nm de Gd2O3/Si(001). Un spectre de diffraction X θ-2θ de 

l’échantillon de 16 nm est présenté sur la figure IV.8(a).  

 

 
Figure IV.8 :  (a) Scan θ-2θ à la normale de l’échantillon de Gd2O3/Si(001) et (b) spectre de diffraction X dans 

le plan suivant la direction [110] du silicium. 

 Les pics centrés à 2θ = 32,97° et 2θ = 69,14° correspondent respectivement aux 

réflexions 002 et 004 du substrat de Si(001). Sur le spectre, on observe un pic large centré à 

2θ = 47,45° qui est attribué à la diffraction des plans (440) du film épitaxié de Gd2O3. Cette 

première analyse confirme que le film de Gd2O3 est monocristallin et qu’il croît en alignant 

ses plans (110) parallèlement aux plans (001) de la surface de silicium. Du spectre de 

diffraction θ-2θ, on peut remonter à la valeur du paramètre de maille hors du plan de la 

couche de Gd2O3 (d’une épaisseur de 16 nm) estimée à 32OGda⊥  = 10,84 ± 0,01 Å, qui est à 2 % 

près la valeur du paramètre de maille de Gd2O3 massif, ce qui signifie que le film de Gd2O3 

est quasi relaxé.  

 

 Des analyses X ont également été menées sur l’échantillon plus fin (e = 7 nm) au 

synchrotron avec l’aide de V. Favre-Nicolin sur la ligne BM32 de l’ESRF. Ces expériences de 

rayonnement synchrotron sont de la diffraction de surface, où le faisceau (de longueur d’onde 

λ = 1,2275 Å)  arrive et repart avec un angle faible (de l'ordre de grandeur de l'angle critique 

du matériau) afin d’amplifier l'importance relative des matériaux à la surface. La figure 

IV.8(b) montre un spectre de diffraction dans le plan suivant la direction [110] du Si(001) (h 

représente l’indice de Miller dans le réseau réciproque). Centré à h = 2, on trouve un pic très 
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intense qui est la composante (220)Si provenant du substrat. On observe également un large 

pic centré à h = 1,37 : il correspond à la diffraction des plans (400) de la couche de Gd2O3. On 

obtient donc une relation d’épitaxie pour le Gd2O3 sur Si(001) définie par 

[100]Gd2O3(110)//[110]Si(001).  

 

 La croissance d’oxydes binaires de terre-rares (Gd2O3, Pr2O3, Nd2O3, Y2O3) sur 

substrats semi-conducteurs (Si [53,54,60,,138,139], Ge [140] et GaAs [141]) a déjà été rapportée dans la 

littérature. Ces oxydes donnent lieu lors de leur croissance sur des surfaces (001) à deux 

domaines orientés (110) orthogonaux. C’est la rotation des dimères, de 90° à chaque marche 

du substrat, qui est à l’origine de cette croissance bidomaine [59]. La seconde composante de la 

couche épitaxiée de Gd2O3 - la réflexion (440)Gd2O3 - se trouve dans le pied du pic (220)Si à h 

= 1,99. Les relations d’épitaxie avec le Si des deux domaines de Gd2O3 sont définies par 

[110]Gd2O3(110)//[110]Si(001) (domaine Δ1), et [100]Gd2O3(110)//[110]Si(001) (domaine 

Δ2). Connaissant cette disposition des domaines orthogonaux de Gd2O3(110), on peut réaliser 

un schéma de l’espace réciproque et projeter toutes les réflexions de Bragg propres à chaque 

domaine épitaxié. Ceci est présenté sur la figure IV.9. 

 

 
Figure IV.9 :  Projection dans le plan des réflexions de Bragg propres à chaque domaine de Gd2O3 épitaxié. 

 Sur cette figure, on observe les taches de diffraction 400 et 220 du substrat de Si(001) 
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domaines Δ1 (▲) et Δ2 (▼) du Gd2O3. Les réflexions 400 et 440 du Gd2O3 sont présentes 

suivant la direction [110]Si. Les deux taches de diffraction de ces familles alignées à la même 

réflexion 220Si n’appartiennent pas au même domaine. 

 

 Sur le spectre de diffraction X de la figure IV.8(b) dans la direction [110]Si, il n’a pas 

été possible de différencier clairement la réflexion 440 du film cristallin de Gd2O3 de la 

réflexion 220 du substrat de silicium. Afin de pouvoir mettre clairement en évidence le 

caractère bidomaine du Gd2O3, une cartographie dans le plan de croissance, en incidence 

rasante, a été réalisée au synchrotron (figure IV.10). Cette figure présente aux coordonnées 

[ ]028,072,1  un pic étendu et très intense, attribué à la réflexion de Bragg 222 du domaine 

Δ1 de Gd2O3(110). Aux coordonnées [ ]028,072,1 − , on distingue une tache identique 

correspondant cette fois à la réflexion de Bragg 2 22 du second domaine Δ2 du film épitaxié 

de Gd2O3(110). Le paramètre de maille du Gd2O3 dans le plan, extrait de la position des 

réflexions 222 sur cartographie, vaut 32
//

OGda = 10,89 ± 0,01 Å ; ce qui indique que cette couche 

de 7 nm est quasi-pseudomorphe au substrat de Si. 

 

 
Figure IV.10 : Cartographie dans l'espace réciproque d’une couche de 7 nm de Gd2O3(110)/Si(001). 
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 Les deux réflexions (222) de chaque domaine présentent une intensité équivalente, ce 

qui indique que les deux domaines de Gd2O3 couvrent une proportion équivalente de la 

surface de Si(001). On remarque également l’élongation anisotrope dans le plan de chaque 

tache de diffraction qui sera discutée dans la suite.  

IV.4.4) Discussion 

Les résultats présentés précédemment indiquent que la maille de Gd2O3 est orientée 

(110) sur la surface Si(001) du substrat. Comme le paramètre de maille du Gd2O3 est très 

proche de deux fois celui du silicium, on aurait pu s’attendre à avoir une relation d’épitaxie de 

type cube-sur-cube. Cependant, à l’interface silicium-oxyde, les liaisons sont de type Si-O-Gd 

et c’est donc la conformation du sous-réseau d’oxygène de l’oxyde qui définit l’orientation 

cristalline de l’oxyde sur Si. 

 

 Afin d’essayer d’illustrer et comprendre ce comportement, nous avons comparé - sans 

considérer le silicate qui se forme à l’interface - par une unité de surface de Si(001) - 2×1 (soit 

S = 5,431 Å × 5,431 Å = 29,5 Å2), le rapport entre le nombre de liaisons Si-O satisfaites et le 

nombre de liaisons d’O ou de Si pendantes dans les deux configurations possibles : 

[100]Gd2O3(001)//[100]Si(001) et [1 1 0]Gd2O3(110)//[100]Si(001). Nous faisons l’hypothèse 

que les dimères de silicium sont conservés. Les observations sont reportées dans la figure 

IV.11. 

 

[100]Gd2O3(001)//[100]Si(001) [1 1 0]Gd2O3(110)//[100]Si(001) 
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 Cette disposition des plans (110) de Gd2O3 conduit alors à une contrainte 

anisotropique de l’oxyde. Le désaccord de maille entre Gd2O3 et Si est de -0,44 % suivant la 

direction [ ]
32

110 OGd  et dépasse les 5,6 % suivant la direction [ ]
32

100 OGd  (orthogonale à la 

précédente dans un plan (110)) lors de l’adaptation de 3 mailles de sous-réseau d’oxygène à 2 

mailles de Si. L’alignement des plans (110)Gd2O3 va donc satisfaire un maximum de liaisons 

Si-O tout en minimisant le désaccord paramétrique par l’existence de relations de coïncidence 

entre le sous-réseau d’oxygène et celui du silicium. 

 

 Cette anisotropie de contrainte peut expliquer la forme des taches de diffraction plus 

ou moins étirées dans des directions orthogonales. La figure IV.13 montre une cartographie 

de l’espace réciproque centrée autour d’une réflexion de Bragg 400 d’un des deux domaines 

de Gd2O3. La tache est bien plus étirée selon la direction [ ]
32

100 OGd que dans la direction 

[ ]
32

110 OGd orthogonale du fait du désaccord paramétrique plus fort selon [100] que selon [110]. 

Ce type de raisonnement permet également d’interpréter l’élongation des taches (222) du 

Gd2O3 sur la figure IV.10. 

 

 
Figure IV.13 : Effet de l'anisotropie de contrainte différente dans les directions orthogonales 

 

0

45

90

70

315

222
G

dΔ
2

-222GdΔ2

-2
22

G
dΔ

1

0-40Si

222
GdΔ1

2-20
Si

440
GdΔ2

40
0 GdΔ

2
400

GdΔ1

44
0 GdΔ

122
0 Si

040Si
 Si(001)
 Gd2O3(110) Δ1
 Gd2O3(110) Δ2

400Si

(400)Δ1 

[100]Gd2O3 

[110]Gd2O3 



Chapitre 4 - Croissance de Gd2O3  
 

115 

IV.4.5) Conclusion 

 Sur Si(001), l’oxyde Gd2O3 croît à des températures de 700°C de manière 

monocristalline entraînant la formation d’une couche interfaciale de silicate. Il a été montré 

par diffraction de rayons X que le Gd2O3 s’épitaxie en alignant ses plans (110) parallèlement 

aux plans (001) du substrat et donne lieu à une croissance bidomaine. Cette relation d’épitaxie 

peut-être expliquée par la minimisation de l’énergie d’interface dans cette configuration. 

L’origine de la croissance bidomaine de Gd2O3(110) sur Si(001) provient de la rotation des 

dimères de silicium de 90° à chaque marche. 

IV.5) Croissance de Gd2O3 sur Si(001) vicinal 

IV.5.1) Substrat de Si(001) 6° off [110] 

 Pour les applications CMOS visées, l’existence de deux domaines dans la couche 

d’oxyde pourrait favoriser la conduction à travers les défauts de type joint de grains et donc 

nuire aux propriétés électriques du système. Une solution alternative pour éviter la croissance 

bidomaine dans le cas du Gd2O3 est d’effectuer la croissance sur une surface initiale de 

Si(001) ne présentant qu’une seule orientation de dimères. La solution la plus efficace et la 

plus facile à mettre en œuvre est l'utilisation d'un substrat vicinal désorienté d'au moins 6° 

suivant la direction [110] du silicium. En effet, un recuit à haute température du substrat 

vicinal (Ta > 950°C), par exemple lors de la phase de désoxydation, permet d’obtenir des 

doubles marches de silicium [142,143,144]. La surface n’est alors recouverte que d’une seule 

orientation des dimères de Si et les terrasses ainsi obtenues sont deux fois plus grandes et 

possèdent une hauteur entre chaque marche de Si doublée (h = aSi/2), comme illustré sur la 

figure IV.14 [145]. La dimension d’une terrasse l est liée à la désorientation α par la formule 

suivante : 

)tan(4 α
Sial =  

Pour une désorientation de 6°, la longueur des plateaux est de 1,3 nm, pour une surface 

composée de simples marches (ou monomarches), et de 2,6 nm pour une surface composée de 

doubles marches (ou bimarches). 
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Figure IV.14 : Schéma d’une surface de Si(001) vicinal 6° off [110] avec une structure (a) simples marches et 

(b) doubles marches. La désorientation de surface α est directement liée à la longueur des terrasses 

IV.5.2) Evolution du RHEED au cours de la croissance 

 Les conditions de croissance de Gd2O3 sur Si(001) désorienté de 6° sont les suivantes : 

température de croissance de 700°C, pression partielle d’oxygène de 1.10-7 Torr et vitesse de 

croissance VG = 4 Å.min-1. La figure IV.15 montre les clichés RHEED suivant les azimuts 

[110], [100] et [1 1 0] de la surface vicinale de Si(001) avant croissance (figures IV.15(a), (b) 

et (c)), après la croissance de la première demi-monocouche de Gd2O3 (figures IV.15(d), (e) et 

(f)) et après la croissance d’un film de 4 nm de Gd2O3 (figures IV.15(g), (h) et (i)).  

 

Tout d’abord, l’analyse RHEED montre que, après un recuit sous vide de deux heures 

à 950°C, la surface de Si(001) vicinale diffère largement d’une surface de Si(001) nominale. 

On observe toujours suivant la direction [110] et [100] la reconstruction 2×1. Suivant l’azimut 

orthogonal [1 1 0], on ne trouve qu’une très légère reconstruction ×2 (figure IV.15(c)). Ceci 

montre que la quasi-totalité de la surface de Si(001) présente des dimères orientés suivant une 

direction préférentielle. 

 

La croissance du Gd2O3 se déroule dans les mêmes conditions que celles décrites dans 

le paragraphe précédent. Le diagramme RHEED évolue progressivement vers la 

reconstruction de surface 3×1 durant l’étape initiale de la croissance de Gd2O3. On observe 

sur le diagramme RHEED suivant l’azimut [110] l’apparition de raies d’ordre fractionnaire 

aux tiers de la distance d’ordre entier (indiquées par des flèches sur le cliché de diffraction). 

Par contre, à 90° de cet azimut, on ne trouve aucune reconstruction de surface. 

 

Double marche Simple marche

2×1 2×1 1×2 

l 
2l 

α α
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Figure IV.15 : Diagrammes RHEED suivant les directions [110]Si, [100]Si et [1 1 0]Si lors de la croissance de 

Gd2O3 sur Si(001) désorienté de 6°. Surface du silicium avant croissance ((a) à (c)), après la croissance d’une 

demi-monocouche de Gd2O3 ((d) à (f)) et après la croissance d’un film de 4 nm de Gd2O3 ((g) à (i)). 

 Lorsque la croissance continue, les diagrammes RHEED ne présentent plus dans la 

direction [110] les doubles taches de diffraction de chaque côté de la raie centrale (0,0) que 

nous avions observées sur substrat nominal. On trouve des raies de diffraction fines et 

intenses, suivant les azimuts [110] et [100], indiquant une bonne qualité cristalline de la 

couche de Gd2O3. On remarque aussi l’apparition d’une reconstruction de surface ×4 suivant 

ces deux mêmes azimuts. Selon l’azimut [1 1 0], on retrouve, mais très faiblement, la 

signature de la croissance bidomaine de Gd2O3 qui est caractérisée par la présence de doubles 

taches de diffraction. 
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IV.5.3) Analyse par XRD au synchrotron 

 Des expériences de diffraction de surface de rayon X ont été réalisées, sur la ligne 

BM32 du synchrotron de Grenoble (ESRF), sur une hétérostructure de Gd2O3 épitaxiée sur un 

substrat désorienté de Si(001) de 6° dans la direction [110]. Le spectre de diffraction X θ-2θ 

est identique à celui présenté sur la figure IV.8(a), ce qui indique que l’oxyde est un 

monocristal et que la couche de Gd2O3 est orientée (110) sur le substrat de Si(001) vicinal. La 

figure IV.16 montre deux spectres de diffraction X dans le plan, relevés dans les deux 

directions orthogonales [220] et [2 2 0] du substrat de silicium. Les pics centrés à h = k = 

1,387 (où h et k représentent les indices de Miller dans le réseau réciproque) correspondent à 

la diffraction des plans (400) de chaque domaine de Gd2O3(110). On remarque clairement, de 

la différence d’intensité entre les deux pics, la prédominance du domaine Δ1 par rapport au 

domaine orthogonal Δ2. 
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Figure IV.16 :  Diagrammes de diffraction le long de la réflexion de Bragg 400 de Gd2O3 suivant deux 

directions orthogonales du substrat de silicium.  

 Un scan (h k 0) de l’espace réciproque sondant, comme précédemment, les réflexions 

de Bragg 222 de Gd2O3 est présenté sur la figure IV.17. La cartographie ressemble à celle 

obtenue dans le cas d’une croissance de Gd2O3 épitaxié sur un substrat de Si(001) nominal 

sauf que dans le cas présent, la croissance de Gd2O3 est quasiment monodomaine : on 

retrouve aux coordonnées [ ]028,072,1  un pic étendu et très intense, attribué à la réflexion 

de Bragg 222 du domaine Δ1 de Gd2O3(110). Ce pic de diffraction montre la forme 

caractéristique de l’anisotropie de contrainte dans le plan. On remarque que l’intensité de la 
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réflexion de Bragg 2 22 du second domaine Δ2, aux coordonnées [ ]028,072,1 − , est 

faible. Le rapport d’intensité entre les deux pics relatifs à chaque domaine dépasse 60. 

 

 
Figure IV.17 : Cartographie (h k 0) de l’espace réciproque autour des réflexions (222) de Gd2O3(110) épitaxié 

sur substrat de silicium désorienté. 

 Ceci confirme donc que la croissance du Gd2O3 selon deux domaines orthogonaux sur 

silicium nominal provient de la surface initiale du substrat qui présente deux orientations 

orthogonales de dimères de silicium. La formation de doubles marches à la surface d’un 

substrat de silicium désorienté rend la surface de Si(001) isotrope et donne lieu à une 

croissance monodomaine de Gd2O3(110). Le fait que la réflexion de Bragg 2 22 du domaine 

Δ2 ne soit pas complètement éteinte dans la figure IV.17 indique que le processus de 

traitement thermique imposé au substrat de silicium avant la croissance de Gd2O3 n’a pas été 

suffisant, en temps ou en température, pour former des doubles marches sur toute la surface 

du substrat. Cependant, du ratio d’intensité des taches de réflexion, on peut remonter à la 

proportion de chaque domaine et on trouve que la surface est recouverte à 98,5 % par le 

domaine Δ1 et seulement à 1,5 % par le domaine Δ2. 
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IV.5.4) Conclusion 

 Dans les mêmes conditions de croissance que sur substrat nominal, des couches fines 

et monocristallines de Gd2O3 ont été épitaxiées sur substrats désorientés de Si(001). L’oxyde 

croît toujours en alignant ses plans (110) parallèlement aux plans (001) du Si pour les mêmes 

raisons de minimisation de l’énergie d’interface que sur substrat nominal. Par contre, avec un 

traitement thermique adapté, il est possible de former des doubles marches de silicium, ce qui 

permet d’obtenir une croissance monodomaine de Gd2O3(110) sur Si(001). 

IV.6) Bilan de la croissance de Gd2O3 sur Si 

 Malgré l’existence d’une croissance bidomaine sur Si(001), des résultats électriques 

très prometteurs ont été obtenus par le groupe de l’Université de Hanovre [60,61,128]. Avec un 

dépôt de 5,3 nm de Gd2O3(110) sur Si, Osten et al. ont obtenu une valeur d’EOT inférieure à 

1 nm et ce malgré la présence d’une très fine couche interfaciale de silicate [129]. Le système 

Gd2O3/Si est actuellement un des meilleurs candidats pour réaliser l’empilement CMOS 

épitaxié [62]. 
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V.1) Introduction : l’oxyde d’aluminium γ-Al2O3 

Compte tenu de l’impossibilité de pouvoir disposer d’oxydes épitaxiés sur silicium 

stables à hautes températures et sachant par contre que l’alumine est stable sur le silicium, 

nous avons recherché des conditions de croissance pour l’alumine cubique (γ-Al2O3) sur le 

silicium (001) et (111). Ishida et al. [57] en avaient auparavant démontré la faisabilité sur 

Si(111). Notre idée était de voir s’il était possible d’utiliser cette alumine sous forme de 

couche mince interfaciale entre le silicium et un oxyde high-κ. 

 

 La forme thermodynamiquement stable de l'alumine est la phase α, de structure 

corindon. Bien qu'étant la seule phase existant à l’équilibre, celle-ci ne se forme qu'à très 

haute température (T ≥ 1300°C). Il existe à température ambiante un grand nombre de phases 

métastables, que l'on peut séparer en deux catégories selon qu'elles contiennent un réseau 

cubique face centré (CFC) ou hexagonal compact (HCP) d'ions oxygène. Cette dernière classe 

est la plus nombreuse [146] : outre la phase stable α (corindon), elle comprend les phases κ 

(orthorombique) et χ (hexagonale), mais aussi des phases monocliniques θ’ θ’’ et λ. Le groupe 

des alumines à réseau d'oxygène CFC comporte quatre polymorphes métastables : les phases 

θ (monoclinique), δ (tétragonale ou orthorombique selon les auteurs), γ et η (cubiques type 

spinelle). La structure θ-Al2O3 est la seule connue exactement parmi ces phases métastables. 

Les phases γ et η sont extrêmement proches, à tel point que la plupart des auteurs appellent γ-

Al2O3 toute phase d'alumine cubique (figure V.1). 

 

 
Figure V.1 :  Maille de γ-Al2O3 composée de 4 bicouches de plans tétraédriques et octaédriques. 

AlT 

AlO 

O

γ-Al2O3 

[001] 
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 Les phases γ et η ont en commun de cristalliser dans une structure spinelle contenant 

une lacune d’aluminium pour 9 atomes d’aluminium (pour respecter la stœchiométrie 

d’Al2O3). La différence entre les deux phases est liée à la position des lacunes toutes en site 

AlT tétraédriques pour la phase γ-Al2O3 et toutes en sites AlO octaédriques pour la phase η-

Al2O3 [147]. Ces deux structures ne doivent cependant être considérées que comme deux cas 

idéaux, toute répartition intermédiaire des lacunes étant possible [148]. Aucun ordre sur les 

lacunes n'a pu être mis en évidence expérimentalement [147], et certaines simulations suggèrent 

un très faible écart en énergie entre les différentes configurations possibles [149]. La maille de 

l’oxyde γ-Al2O3 est composée de 4 bicouches de plans d’aluminium octaédriques et 

d’aluminium tétraédriques, elle possède un paramètre de maille de 0,791 nm [150]. 

V.2) Considérations cristallographiques pour γ-Al2O3 sur Si(001) 

 L’oxyde d’aluminium (Al2O3) présente une constante diélectrique moyenne (autour de 

9) mais est thermodynamiquement stable vis-à-vis du silicium et permet donc d’obtenir des 

interfaces abruptes d’oxyde sur silicium. L’alumine est un bon candidat pour être utilisé 

comme oxyde de grille CMOS ou comme fine couche barrière s’il est combiné avec un autre 

oxyde amorphe ou épitaxié de constante diélectrique plus élevée [151,152]. La croissance 

épitaxiale de γ-Al2O3 cubique a déjà été rapportée dans la littérature par différents groupes à 

travers le monde, avec succès sur Si(111) et avec beaucoup moins de succès sur Si(001) 
[56,153,154], en utilisant différentes techniques de croissance.  

 

L’oxyde d’aluminium croît suivant sa phase γ qui, comme déjà signalé, présente une 

symétrie cubique (structure spinelle) comprenant des lacunes d’aluminium. Malgré le grand 

désaccord de maille entre l’oxyde et le Si (~ 46 % dans le cas d’une relation d’épitaxie cube-

sur-cube), l’épitaxie semble possible sur Si(001) grâce à l’existence de relations d’épitaxie 

favorables. Deux arrangements cristallographiques possibles de l’interface γ-Al2O3/Si ont été 

suggérés par Ishida et al.[56], illustrés sur la figure V.2. Le premier, lorsque la maille 

d’alumine est tournée de 45° par rapport à celle du silicium, donne un désaccord de maille 

théorique de +3,4 %. Le second correspond à la superposition de 2 mailles de γ-Al2O3(001) 

sur 3 mailles de Si, ce qui correspond à un désaccord théorique plus faible de -2,9 %.  
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Figure V.2 : Représentation schématique des deux relations d’épitaxie favorables lors de la croissance de γ-

Al2O3(001) sur Si(001). 

V.3) Conditions de croissance d’Al2O3 sur Si 

 Les films minces d’Al2O3 étudiés dans ce chapitre ont été préparés au canon à 

électrons par évaporation d’une charge composée de monocristaux d’α-Al2O3 sous oxygène 

moléculaire. Le flux provenant du canon à électrons est contrôlé in-situ grâce à l’aide d’un 

spectromètre de masse. Une fois les conditions expérimentales optimales de croissance 

définies, il est alors possible de faire croître de manière épitaxiale des films d’Al2O3 lisses et 

bidimensionnels sur Si. La qualité des couches d’alumine épitaxiées sur silicium dépend 

essentiellement de la pression partielle d’oxygène et de la température (cf. figure V.3). Pour 

des températures de croissance inférieures à 800°C (zone (a)), les films d’alumine sont 

complètement amorphes sur silicium comme le montre le cliché RHEED ainsi que l’image 

TEM de la figure V.3(a).  

 

 Pour des températures supérieures à 800°C et des pressions d’oxygène supérieures à 

5.10-8 Torr (région (b)), on observe des raies de diffraction intenses sur les diagrammes 

RHEED lors de la croissance d’Al2O3, qui indiquent une bonne qualité cristalline. Cependant, 

les images AFM et TEM montrent que la surface est rugueuse et présente des trous d’une 

profondeur d’une dizaine de nanomètres. Ces conditions de croissance conduisent en effet à 

un phénomène de gravure thermique du substrat de silicium. A ces fortes températures, les 

molécules de Si-O sont volatiles et l’exposition du silicium à l’oxygène moléculaire induit 
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une gravure de la surface.  Ce phénomène peut être évité en minimisant la pression partielle 

d’oxygène, (région (c)), surtout en début de croissance de l’Al2O3.  

 

 Dans cette gamme de pression et température, le diagramme RHEED présente alors 

des raies de diffraction très intenses et la surface d’Al2O3 est parfaitement lisse comme le 

montrent les études AFM. La coupe transverse TEM de la figure V.3(c) confirme le caractère 

monocristallin du film d’alumine et montre que l’interface oxyde-silicium n’est pas gravée. 

 

 
Figure V.3 : Diagramme (P,T) du système γ-Al2O3/Si. Il présente 3 zones : (a) le film de γ-Al2O3 est 

complètement amorphe, (b) la couche de γ-Al2O3 est cristalline mais la surface du Si est détériorée par le 

phénomène de gravure thermique et (c) le film de γ-Al2O3 est monocristallin et présente une surface non gravée. 

 Les paramètres clés pour obtenir des couches monocristallines de γ-Al2O3 sur silicium 

sont donc une température de croissance autour de 850°C et une très faible pression partielle 

d’oxygène (P(O2) < 10-8 Torr) - surtout en début de croissance - afin de limiter la gravure 

thermique du silicium. A partir d’une épaisseur de film d’environ 2 nm, la pression d’oxygène 

peut être augmentée jusqu’à 1.10-5 Torr afin d’optimiser l’oxydation du film d’alumine. 
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V.4) γ-Al2O3 / Si(111) 

 Les études structurales détaillées par la suite de ce chapitre concernent deux 

échantillons d’Al2O3 épitaxiés dans des conditions identiques sur Si(111). L’échantillon A 

comporte une couche d’Al2O3 de 7 nm et l’échantillon B est un film d’une épaisseur de 40 

nm. Le tableau ci-dessous résume les différentes caractérisations menées sur ces deux 

échantillons. 

 

Echantillon t (nm) RHEED XPS GIIR GIXRD TEM 

A 7      

B 40      

 

V.4.1) Evolution du diagramme RHEED pendant la croissance 

 Les substrats de silicium orientés (111) subissent différentes étapes de nettoyage 

chimique, détaillées dans le chapitre IV. Après un recuit du substrat de silicium sous vide et à 

une température de 700°C, le substrat présente une surface reconstruite 7×7 [133,134] avec des 

lignes de Kikuchi comme on peut le voir sur la figure V.4(a). Les figures V.4(b) et (c) 

montrent respectivement les diagrammes RHEED suivant l’azimut [11 2 ] après la croissance 

de la première monocouche de γ-Al2O3, et après la croissance de 40 nm d’Al2O3 de 

l’échantillon B.  

 

 Les diagrammes RHEED montrent que la surface de Si(111) reconstruite 7×7 évolue 

progressivement durant l’étape initiale de croissance de γ-Al2O3 vers une autre reconstruction 

de surface. En effet, on observe l’apparition, aux tiers de la distance entre les raies d’ordre 

entier (0,0) et (0,1), de lignes d’ordre fractionnaire dans la zone de Laue d’ordre 0 (indiquées 

par des flèches sur le cliché de diffraction), correspondant à une périodicité ×3 en surface 

suivant l’azimut [11 2 ]. Lorsque la croissance continue, le diagramme RHEED présente des 

raies de diffraction 1×1 très intenses. Ceci montre que la croissance d’alumine sur silicium 

orienté (111) est monocristalline et que le front de croissance reste bidimensionnel pendant le 

dépôt.  
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Figure V.4 : Diagrammes RHEED lors de la croissance d’Al2O3 sur Si(111) dans la direction {112}. 

 Les diagrammes de diffraction RHEED de la couche de γ-Al2O3 présentent une 

symétrie azimutale d’ordre 6, caractéristique d’une symétrie de surface hexagonale. La 

conservation de la symétrie de surface montre que l’Al2O3-γ est orientée (111) sur le substrat 

de Si(111). 

V.4.2) Spectroscopie XPS et absorption infrarouge en incidence rasante 

 Des analyses de spectroscopie de photoélectrons X et d’absorption infrarouge en 

incidence rasante ont été menées sur l’échantillon A (le plus fin) afin de pouvoir caractériser 

l’interface oxyde - silicium et d’obtenir des informations sur les liaisons d’interface. Sur la 

figure V.5 sont présentés les spectres XPS de niveaux de cœur Al 2p et Si 2p de la couche de 

γ-Al2O3. 

 

 
Figure V.5 : Spectres XPS des niveaux de cœur (a) Si 2p et (b) Al 2p d’un film de 7 nm d’Al2O3 épitaxié sur 

Si(111). 

 Dans la figure V.5(a), le pic centré à 99,35 eV est attribué au silicium du substrat. Il 

présente un léger épaulement centré à 100,0 eV, relié à la présence de liaisons Si+. Ces 
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dernières sont la preuve de la formation de liaisons Si-O à l’interface [116]. Ces analyses 

montrent qu’il n’y a pas de formation de SiO2 ni de silicates à l’interface γ-Al2O3/Si(111) et 

ce malgré des températures de croissance très élevées, supérieures à 850°C, sous de fortes 

pressions d’oxygène moléculaire (jusqu’à 2.10-6 Torr au cours de la croissance). Le spectre du 

niveau de cœur Al 2p (figure V.5(b)), centré autour de 75,5 eV, confirme que la couche de γ-

Al2O3 est, d’un point de vue physico-chimique, complètement oxydée et ne présente pas de 

sous-oxydes d’aluminium. 

 

 Afin de mieux comprendre la nature des liaisons à l’interface, l’échantillon A a été 

analysé par spectroscopie infrarouge en incidence rasante à l’IRC par Y. Jugnet et G. 

Tourillon. Les résultats sont présentés sur la figure V.6.  
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Figure V.6 : Spectroscopie infrarouge en incidence rasante de l’hétérostructure γ-Al2O3/Si(111) (-▲-) et d’une 

couche témoin de SiO2/Si(111) (- -). 

 La courbe, en noir (- -) sur le graphique, est un spectre de référence réalisé sur un film 

natif de SiO2 sur Si(111) afin de positionner le pic de vibration de la liaison Si-O-Si : υSi-O-Si = 

1020 cm-1. Cette valeur est en accord avec la littérature [155] qui donne le pic d’absorption de 

la liaison Si-O-Si à 1021 cm-1.  

 

 La seconde courbe, en rouge (-▲-) sur le graphique, correspond à l’absorbance de la 

couche de γ-Al2O3 épitaxiée sur Si(111). Les analyses infrarouges révèlent le même pic large 
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des vibrations des liaisons Si-O-Si à 1020 cm-1, ainsi qu’un second pic intense et fin centré à 

960,5 cm-1. Ce dernier pic d’absorption est attribué à la vibration des liaisons Al-O [156]. La 

finesse du pic de vibration des liaisons Al-O confirme également la nature monocristalline et 

épitaxiale du film d’alumine. D’après Voll et al. [157], le pic d’absorbance de la liaison Al-Si 

est situé à υAl-Si = 1168 cm-1. Comme le spectre ne présente aucun épaulement dans cette 

région, on peut avancer que la nature des liaisons chimiques à l’interface oxyde - substrat est 

uniquement de type Si-O-Al. 

V.4.3) Analyse de la cristallinité par XRD 

 L’échantillon B (40 nm de γ-Al2O3 sur Si(111)) a été caractérisé par diffraction de 

rayons X au CEA-DRFMC par V. Favre-Nicolin. Le spectre de réflectivité de rayons X de 

l’échantillon est présenté sur la figure V.7(a). Les oscillations, intenses et nombreuses, 

observées sur le spectre de réflectivité sont une indication de l’excellente uniformité et 

planéité de la couche. En ajustant les oscillations à un modèle, on peut estimer l’épaisseur de 

la couche d’alumine et confirmer qu’elle se situe autour de 40 nm. Le spectre de diffraction X 

θ-2θ est présenté sur la figure V.7(b). Les pics centrés à 2θ = 28,51°, 2θ = 59,01° et 2θ = 

94,95° correspondent respectivement aux réflexions des plans (111), (222), (333) du substrat 

de Si(111). Les pics centrés à 2θ = 39,43° et 2θ = 84,85° correspondent à la diffraction des 

plans (222) et (444) du film de γ-Al2O3. Du spectre de diffraction θ-2θ, on peut remonter à la 

valeur du paramètre de maille hors du plan de la couche d’Al2O3 estimée à 32OAla −
⊥
γ  = 0,791 ± 

0,001 nm. Cette première analyse confirme que l’oxyde est un monocristal et que le film de γ-

Al2O3 est orienté (111) et complètement relaxé sur le substrat de Si(111), rappelons que le 

paramètre de maille naturel de l’alumine en phase γ est de 0,791 nm [150]. 

 

 Une étude de diffraction X en incidence rasante (GIXDR) a aussi été menée. L’angle 

d’incidence a été fixé à 0,34° afin d’augmenter la contribution du film fin d’alumine. Une 

cartographie du réseau réciproque (ω,2θ) est présentée figure V.7(c). Elle présente des pics 

très intenses et fins provenant de la diffraction des plans (2 2 0) et (4 2 2 ) du substrat de 

Si(111). On observe d’autres pics larges à 2θ = 66,875° correspondant à des réflexions {4 4 0} 

et {40 4 } de la phase γ-Al2O3. Comme on peut le voir sur la cartographie, le pic de diffraction 

{4 4 0} de la couche de γ-Al2O3 est aligné avec celui du silicium {2 2 0}, ce qui permet de 

remonter à l’orientation relative des deux mailles.  
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Figure V.7 :  Analyses en diffraction X de l’échantillon B de 40 nm d’Al2O3 sur Si(111) : (a) Réflectivité X, (b) 

Spectre θ-2θ en mode spéculaire et (c) cartographie X de l’espace réciproque dans le plan. 

 Le paramètre de maille dans le plan de l’Al2O3, extrait de la position en 2θ de la 

réflexion {4 4 0} sur la cartographie, est 32
//

OAla −γ  = 0,791 ± 0,003 nm. Les deux valeurs de 

paramètre de maille hors et dans le plan obtenues montrent que la couche d’Al2O3 est 

complètement relaxée. La relation d’épitaxie dans le plan, entre la maille de γ-Al2O3(111) et 

Si(111) peut être déduite de ces résultats expérimentaux. En effet, les analyses de diffraction 

X en incidence rasante démontrent que dans le plan de croissance, les directions [1 1 0] de γ-

Al2O3 sont alignées avec les directions [1 1 0] du Si. 

 

 Sur la cartographie de l’espace réciproque, l’angle mesuré entre deux réflexions de 

Bragg (440) successives de la maille de γ-Al2O3 vaut 60°. Cela correspond à une symétrie 

d’ordre 6 du spectre de rayons X ce qui est associé à la symétrie de surface d’ordre 6 des 

plans (111) d’Al2O3, comme déjà indiqué par RHEED. Ceci atteste d’une croissance 

monodomaine de l’alumine sur le substrat de silicium orienté (111). Le caractère 

monodomaine de la croissance de γ-Al2O3(111) sur Si(111) a également été mis en évidence 

sur la base d’une étude en diffraction de photoélectrons de rayons X [158].  
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 Des informations structurales supplémentaires peuvent être extraites des expériences 

de diffraction X présentées ci-dessus. La réflexion de Bragg de γ-Al2O3 {4 4 0} de  la 

cartographie consiste en une tache diffuse, ce qui peut être relié à une mosaïcité de la couche 

de γ-Al2O3 (figure V.8(a)). Cet aspect mosaïque est attribué à la présence de défauts générés 

par la relaxation plastique du film de γ-Al2O3 épitaxié sur Si(111). 

V.4.4) Analyse de la qualité structurale par TEM 

 Pour étudier la qualité structurale des couches monocristallines de γ-Al2O3 épitaxiées 

sur Si(111), nous avons caractérisé par TEM les deux échantillons A et B qui ont été élaborés 

dans des conditions identiques. Les images TEM en coupe transverse des échantillons A et B 

sont présentées respectivement sur les figures V.8(b) et (c). Ces images attestent toutes les 

deux de la très bonne qualité cristalline des couches d’alumine : on distingue très clairement 

les plans atomiques (111) de l’oxyde sur les clichés. Ces plans sont parallèles aux plans 

atomiques (111) du substrat de Si, en accord avec les observations de diffraction X de la 

figure V.7(b).  

 

 

Figure V.8 : (a) Cartographie X de l’espace réciproque autour d’une réflexion de Bragg {4 4 0}. Images TEM 

en coupe transverse d’une couche d’Al2O3 monocristalline de 7 nm (b) et 40 nm (c). 
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 Sur les deux échantillons, l’interface Si-Al2O3 est abrupte à l’échelle atomique et 

continue (aucune présence de trous liés aux phénomènes de gravure thermique). Aucune 

présence de silicates ou de SiO2 n’a été observée, en accord avec les analyses XPS, malgré la 

présence d’oxygène durant la croissance. Il apparaît clairement que la couche d’Al2O3 joue le 

rôle d’une barrière de diffusion d’oxygène efficace. La couche épitaxiée de l’échantillon A 

(figure V.8(b)) présente une épaisseur uniforme de 7 ± 0,5 nm et l’encart met en évidence la 

coïncidence de deux plans compacts d’Al2O3 avec trois plans compacts de Si. Le film épitaxié 

de l’échantillon B (figure V.8(c)) présente une épaisseur uniforme de 39,5 ± 1 nm et une 

surface relativement plane. 

 

 Ce dernier contient des macles. La présence de ces macles est confirmée par 

l’observation de taches additionnelles dans le cliché de diffraction électronique. Dans la 

couche de γ-Al2O3, les macles se forment dans une relation miroir entre les plans {111} 

parallèles à la surface et les plans {111} inclinés dans la couche. Ces défauts sont à l’origine 

de la mosaïcité du film d’alumine détectée par diffraction X (figure V.8(a)). Le cliché de 

diffraction électronique montre que la couche de γ-Al2O3 d’une épaisseur de 40 nm est 

complètement relaxée. Le paramètre de maille extrait des analyses TEM donne ( )
BOAla

32−γ  = 

0,790 ± 0,005 nm.  

 

 Par contre, pour l’échantillon A, plus fin, le film d’alumine monocristallin ne présente 

pas de défauts étendus dans la couche (ni macles, ni fautes d’empilement). Les analyses de 

diffractions X et TEM réalisées sur cet échantillon montrent que la maille de γ-Al2O3(111) est 

contrainte au substrat de Si(111). En effet, le paramètre de maille dans le plan mesuré par 

diffraction X (non présenté ici) donne ( )AOAla 32
//
−γ  = 0,815 ± 0,001 nm, ce qui correspond à une 

contrainte de -2,98 % de la maille d’alumine. Comme 2× ( )AOAla 32
//
−γ = 3× ( )A

Sia )111(
//  = 1,63 nm, 

on montre alors d’une part que le film d’une épaisseur de 7 nm est complètement 

pseudomorphe au substrat de Si(111), ceci a également été observé par RHEED, et d’autre 

part on remonte à la relation d’épitaxie. Le film épitaxié de γ-Al2O3 relaxe donc sa contrainte 

par la formation de macles dans la couche. La génération de ces défauts démarre à partir 

d’une épaisseur d’environ 8 nm et ne semble pas se propager vers l’interface, mais seulement 

vers la surface à partir du point de création.  
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 De toutes ces analyses, on peut déduire la relation d’épitaxie entre les mailles de γ-

Al2O3(111) et Si(111). La croissance monocristalline d’Al2O3 est possible par une relation 

d’épitaxie indirecte entre Al2O3 et Si qui s’effectue en superposant deux cellules unitaires 

(C.U.) de γ-Al2O3 sur trois cellules unitaires de silicium (2 C.U. de γ-Al2O3 pour 3 C.U. de Si) 

comme illustré sur la figure V.9. Cette coïncidence favorable conduit à un désaccord de 

maille de seulement -2,9 %, ce qui correspond à la configuration (b) détaillée précédemment 

dans le paragraphe portant sur les considérations cristallographiques entre l’alumine et le 

silicium.  

 

 
Figure V.9 : Relation d'épitaxie entre γ-Al2O3(111) et Si(111) montrant la superposition de 2 C.U. de γ-Al2O3 

pour 3 C.U. de Si. 

V.4.5) Conclusion 

 Sur silicium orienté (111), nous avons obtenu des couches épitaxiées de γ-Al2O3 

également orientées (111). Ces couches présentent une bonne qualité cristalline et présentent 

une relation d’épitaxie favorable par la superposition de deux cellules unitaires de γ-Al2O3 sur 

trois cellules unitaires de Si. On obtient alors une croissance monodomaine sur Si(111) telle 

que [1 1 0]γ-Al2O3(111) // [1 1 0]Si(111). Pour des films d’une épaisseur inférieure à 8 nm, 

l’alumine croît de manière pseudomorphique sur le substrat puis, au-delà, relaxe par la 

formation de macles dans la couche d’alumine.  
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V.5) γ-Al2O3 / Si(001) 

V.5.1) Croissance 

 Les substrats de silicium orientés (001) subissent différentes étapes de nettoyage 

chimique, détaillées dans le chapitre III. Après un recuit du substrat de silicium sous vide et à 

une température de 500°C, le substrat présente une surface reconstruite 2×1 [113,114] avec des 

lignes de Kikuchi (figures V.10(a) et (b)). Les diagrammes RHEED suivant les azimuts [100] 

et [110] du substrat, après la croissance de 1,6 nm (soit deux monocouches) de γ-Al2O3 sont 

présentés respectivement figures V.10(c) et (d). Au cours de la croissance de ces deux 

premières monocouches le seul apport d’oxygène provient de l’évaporation de la cible 

d’alumine du canon, ceci afin de maintenir une très faible pression partielle d’oxygène, et 

d’éviter toute gravure thermique du substrat de silicium. 

 

 
Figure V.10 : Diagrammes RHEED suivant les azimuts [100] and [110] de la surface de Si(001) : avant 

croissance (reconstruction 2×1 : (a) et (b)), après la croissance de 1,6 nm de γ-Al2O3 (reconstruction 1×5 et 

symétrie de surface d’ordre 4 : (c) et (d)), et après croissance de 6 nm de γ-Al2O3  

(symétrie de surface d’ordre 12 : (e) et (f) avec (f) = (e) + 30°). 
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 Pendant la croissance des deux premières monocouches de γ-Al2O3, la surface 

épitaxiée présente, d’après le RHEED, une symétrie de surface d’ordre 4 (réseau cubique) 

ainsi qu’une reconstruction de surface 1×5 intense qui indique une croissance épitaxiale de 

grande qualité. De plus, la distance séparant les raies de diffraction (0 -1) et (0 1) sur le cliché 

RHEED ne varie pas entre la couche d’Al2O3 reconstruite 1×5 et le substrat de silicium. Cette 

reconstruction apparaît à partir de la croissance d’une demi-monocouche d’alumine et 

disparait après l’épitaxie de deux monocouches d’Al2O3. Les premiers plans d’Al2O3 sont 

donc contraints et cohérents au substrat dans la limite de la précision du RHEED. Sur la base 

de calculs ab-initio, effectués par P. Boulenc et I. Devos - IEMN, la reconstruction 1×5 a été 

attribuée au réarrangement de surface des lacunes d’aluminium situées parmi les sites 

d’aluminium octaédriques dans les plans de surface [159].  

 

 Pour une épaisseur de film épitaxié supérieure à 1,6 nm, on observe, grâce à la 

diffraction RHEED, une transition abrupte d’une symétrie de surface d’ordre 4 à une symétrie 

de surface d’ordre 12 comme on peut le voir sur les figures V.10(e) et (f). Les raies de 

diffraction principales sur le cliché (notées (i) sur la figure) correspondent à la diffraction des 

plans {11 2 } de la couche d’Al2O3. On observe également sur le diagramme des lignes de 

diffraction supplémentaires (marquées par une flèche et notées (ii)). La mesure des distances 

relatives entre ces lignes indique que les raies de diffraction (ii) correspondent à la diffraction 

des plans {1 1 0} de la maille d’Al2O3. La diffraction des familles de plans { 2 11} et {1 1 0} 

de γ-Al2O3 est donc détectée simultanément suivant les azimuts [100] + kπ/6 du substrat de 

Si(001). Ce comportement sera discuté dans la suite. Après cette transition de symétrie de 

surface, la couche continue de croître de manière épitaxiale avec un front de croissance 2D 

lisse. 

V.5.2) Spectroscopie XPS 

 Les spectres XPS (Si 2p et Al 2p) d’un film de γ-Al2O3 d’une épaisseur de 6 nm 

épitaxié sur Si(001) sont présentés sur les figures V.11(a) et (b). Le spectre du Si 2p présente 

un pic centré à l’énergie de liaison 99,35 eV attribué aux liaisons Si-Si provenant du substrat. 

Il n’y a pas de formation de SiO2 ni de silicates à l’interface γ-Al2O3/Si(001) et ce, malgré des 

températures et des pressions d’oxygène élevées. Le spectre du niveau de cœur Al 2p (figure 

V.11(b)), centré à l’énergie de liaison 75,5 eV, confirme que la couche de γ-Al2O3 est, d’un 
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point de vue physico-chimique, complètement oxydée et ne contient pas de sous-oxydes 

d’aluminium. 
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Figure V.11 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2p (a) et Al 2p (b) d’un film de γ-Al2O3 épitaxié sur Si(001). 

L’angle de détection est normal à la surface. 

V.5.3) Analyse de la qualité structurale par TEM 

V.5.3.a) Coupe transverse 

 L’image TEM haute résolution en vue transverse de l’échantillon, réalisée par L. 

Largeau et G. Patriarche du LPN, est présentée sur la figure V.12(a). Cette image atteste de la 

bonne qualité cristalline de la couche d’Al2O3 : on distingue les plans atomiques sur le cliché 

et l’interface Si-Al2O3, abrupte à l’échelle atomique, confirme les études XPS. L’épaisseur 

totale de la couche est de 5,5 ± 0,3 nm. Le cliché de diffraction électronique correspondant à 

l’image TEM de la figure V.12(a) (relevé suivant l’azimut [001] du substrat de silicium) est 

présenté sur la figure V.12(b). La figure V.12(c) est l’image en champ sombre de la coupe 

TEM. 

 

En normalisant la longueur de caméra avec les distances interatomiques du silicium, 

nous avons extrait du cliché de diffraction en coupe transverse (figure V.12(b)), deux taches 

notées s1 et s2 qui correspondent respectivement aux distances interatomiques 1,143 ± 0,007 

Å et 1,95 ± 0,01 Å. Ces valeurs sont attribuées aux distances inter-planaires 444 de γ-Al2O3 

(1,14 Å < d444 < 1,146 Å [160,161]) et 004 de γ-Al2O3 (1,977 Å < d004 < 1,985 Å [160,161]). Ceci 

indique que, dans la couche de 6 nm, deux types de plans d’alumine, (111) et (001), sont 
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parallèles aux plans (001) du silicium. De la distance interplanaire 444 de γ-Al2O3, on peut 

remonter au paramètre de maille hors du plan d’Al2O3(111) qui vaut 32OAla −
⊥
γ  = 7,91 ± 0,05 Å. 

 

 
Figure V.12 : Images TEM en vue transverse (a) haute résolution et (b) le diagramme de diffraction associé 

d’un film épitaxié de γ-Al2O3 d’une épaisseur de 6 nm. 

L’image TEM en champ sombre (figure V.12(c)) est formée en positionnant le 

diaphragme autour de la tache 004 de γ-Al2O3, ce qui permet de faire diffracter la famille de 

plan {00k} d’Al2O3 dans la couche. Elle révèle la présence d’une fine couche d’Al2O3  à 

l’interface oxyde/silicium, d’une épaisseur approximative de 1,5 nm, dont le contraste est 

beaucoup plus clair par rapport au reste de la couche d’alumine. 

 

Cette étude montre que les deux premières monocouches de γ-Al2O3 (1,6 nm) croissent 

selon les plans (001) parallèles aux plans (001) du silicium, ce qui donne une maille d’Al2O3 

orientée (001), notée dans la suite γ-Al2O3(001). Au-delà de cette épaisseur, la couche 

d’Al2O3 continue de croître de manière épitaxiale mais en alignant ses plans (111) avec les 

plans (001) du substrat de silicium, afin de donner une maille d’Al2O3 orientée (111), notée 

dans la suite γ-Al2O3(111). Cette interprétation est confirmée par les diagrammes RHEED 

présentés dans la figure V.10, qui mettent en évidence une transition d’une symétrie de 

surface d’ordre 4 à une symétrie de surface d’ordre 12 pour une épaisseur d’Al2O3 supérieure 

à deux monocouches (1,6 nm) [162]. 
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V.5.3.b) Vue plane 

 L’image TEM en vue plane de l’échantillon et le diagramme de diffraction 

électronique correspondant sont présentés sur les figures V.13(a) et (b). Cette vue plane met 

en évidence la présence de deux domaines de la maille d’Al2O3 orientée (111), notés Δ1 et Δ2. 

Une alternance de lignes sombres et claires pour le domaine Δ1 est clairement visible sur la 

figure V.13(a). La taille moyenne mesurée des domaines dépasse 100 nm. Chaque variant 

couvre approximativement la moitié de la surface du substrat, ce qui indique une probabilité 

égale de formation. De plus, la forme géométrique des domaines est aléatoire, et ne reproduit 

pas l’anisotropie de la surface Si(001) (dimères orientés à 90° à chaque marche de silicium). 

 

 
Figure V.13 : (a) Image TEM en vue plane de la couche d’alumine sur Si(001). (b) Diagramme de diffraction 

électronique dans le plan (axe de zone 011) du film de γ-Al2O3. Les taches de diffraction correspondant aux deux 

orientations possibles des plans (111) γ-Al2O3 sont indexées Δ1 et Δ2, respectivement, et les taches 

correspondant à la diffraction des plans (001) γ-Al2O3 sont indexées . 

Une indexation complète du cliché de diffraction de la vue plane a été réalisée. Les 

taches de diffraction correspondant au substrat de silicium sont clairement identifiables et ont 

été utilisées pour normaliser la longueur de caméra. L’encart de la figure V.13(b), 

représentant l’évolution de l’intensité de diffraction suivant la direction [400] du silicium, met 

en évidence la présence d’une seconde tache de diffraction proche de la 400 du Si. La distance 

interatomique correspondant à cette réflexion est 1,398 ± 0,007 Å, ce qui coïncide avec la 

distance inter-planaire 440 de γ-Al2O3 (1,395 Å < d440 < 1,403 Å [160,161]).  
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Les lignes sombres et claires observées dans le domaine Δ1 sont des franges 

d’interférence, appelées franges de Moirés. Leur présence indique une différence de 

paramètre de maille entre les deux réseaux superposés d’Al2O3 sur Si et montre que la couche 

d’Al2O3 est relaxée plastiquement. Le pas de ce réseau (Δm) est relié au désaccord de maille 

entre les deux matériaux par la formule suivante 32)1( OAl
hkl

Si
hklm dnnd −−==Δ γ , ce qui permet de 

remonter à la valeur du paramètre de maille dans le plan de l’alumine : 

1
400

440
32

−
Δ
Δ

=−

Si
m

mOAl

d

d γ  

où 
32

32
32 //

440

OAl
OAl ad

−
− =

γ
γ  et 

4
//

400

Si
Si ad =  ( 32

//
OAla −γ  et Sia//  sont respectivement les paramètres de 

maille dans le plan de γ-Al2O3 et Si). La période des franges de Moirés (Δm) a été déterminée 

avec précision en mesurant, sur la transformée de Fourier de la vue plane en encart de la 

figure V.13(a), le profil d’intensité suivant l’axe de modulation. Nous avons obtenu une 

valeur de 4,918 ± 0,2 nm pour Δm, ce qui donne 32
440

OAld −γ  = 1,3963 ± 0,02 Å et par 

conséquence 32
//

OAla −γ  = 7,90 ± 0,11 Å. Cette valeur est en accord avec celle déterminée 

expérimentalement sur la coupe TEM en vue transverse (figure V.12(a)) et elle est proche de 

la valeur du paramètre de maille de l’alumine gamma massif (
32OAla −γ = 7,91 Å). Ceci 

confirme la relaxation totale dans le plan de l’oxyde épitaxié. 

 

Bien que l’orientation générale des franges de Moirés dans un domaine soit assez 

homogène, la discontinuité des lignes sombres et claires montre l’existence de désorientations 

locales qui révèlent une légère mosaïcité dans le plan du film d’Al2O3. L’origine de cette 

mosaïcité peut être attribuée à la présence de défauts étendus (dislocations, macles) dans la 

couche. La désorientation cristallographique moyenne ε à l’intérieur d’un domaine peut être 

déduite de la figure V.13(a) par l’expression suivante : 

αε
γ

⋅
−

=
−

Si

SiOAl

d
dd

400

400440
32

 

où α est la désorientation apparente mesurée entre les franges de Moirés (environ 30°). Ceci 

mène à une désorientation cristallographique réelle de l’ordre de 0,85°. 

 

La figure V.14 présente les profils d’intensité du cliché de diffraction électronique de 

la vue plane relevés suivant les différents azimuts de Si(001). 
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Figure V.14 : Profils d'intensité du cliché de diffraction de la vue plane suivant les direction [h00]Si (en rouge), 

dans chaque azimut à 30° des directions [h00]Si (en noir) et suivant les directions [hh0]Si (en bleu). 

Les taches de diffraction indexées Al2O3(Δ1), Al2O3(Δ2) et Al2O3( ) sont toutes 

équidistantes de la tache 000 du cliché. Elles correspondent toutes à la diffraction des plans 

(440) de la maille de γ-Al2O3. L’angle azimutal entre deux taches consécutives d’Al2O3(Δi, 

i=1,2) est de 30°. Cette symétrie d’ordre 12 dans le plan confirme nos observations RHEED. 

Elle résulte de la coexistence des deux domaines d’Al2O3, présentant chacun une symétrie de 

surface d’ordre 6 (type hexagonale) et tiltés l’un par rapport à l’autre d’un angle de 30°. Dans 

la direction de croissance, ces deux domaines d’alumine ont leurs plans (111) parallèles aux 

plans (001) du substrat de silicium. 

 

L’angle, sur le diagramme de diffraction (figure V.13(b)), entre deux taches 

consécutives indexées γ-Al2O3( ) est de 90°. Ces taches correspondent à une symétrie de 

surface d’ordre 4 (cubique). On trouve donc sur le cliché de diffraction la trace d’un troisième 

variant de γ-Al2O3, présent dans la couche épitaxiée, ayant une symétrie de surface carrée. La 

présence de ce variant conduit à l’observation de la tache de diffraction 004 de γ-Al2O3 sur la 

figure V.12(b), et est relié à la symétrie de surface d’ordre 4 - avec la reconstruction 1×5 - que 

l’on observe dans les clichés RHEED au cours de la croissance des deux premières 

monocouches de γ-Al2O3 sur Si(001). 
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V.5.4) Analyse de l’interface d’Al2O3(001) par rayonnement synchrotron 

 Afin de caractériser finement cette interface, des expériences de diffraction de rayons 

X ont été réalisées sur la fine couche de γ-Al2O3(001) sur Si(001) en utilisant le rayonnement 

synchrotron. Une fine couche d’alumine interfaciale reconstruite 1×5, d’une épaisseur de 1,6 

nm, a donc été épitaxiée sur Si(001) puis protégée in-situ par un dépôt amorphe de Si afin de 

limiter toutes réactions avec l’air du film ultra-mince d’oxyde. Il est à noter qu’à la différence 

de l’alumine relaxée en couche épaisse la fine couche de γ-Al2O3 pseudomorphique (2 

mailles) est réactive à l’air. Les contraintes semblent donc se relaxer à travers des réactions 

chimiques de surface et la formation de carbonate (cf. Thèse de M. El-Kazzi [111]) 

 

La figure V.15(a) montre le spectre de diffraction X (h-scan) dans le plan obtenu 

suivant l’axe cristallographique [100] du substrat de silicium.  

 

 
Figure V.15 : Figure 1(a) spectre de diffraction X (h-scan) suivant la direction [100] du Si(001) et (b) 

cartographie de l’espace réciproque autour du pic de diffraction de l’Al2O3.à h = 1,2. 

Le pic de diffraction (400) du Si situé à h = 4 a été pris pour référence de l’espace 

réciproque. Les pics centrés à h = 2 et h = 4 correspondent respectivement aux réflexions des 

plans (200) et (400) du substrat de Si(001). Les pics très fins centrés à h = 1,2, h = 3,2 et h = 

3,6 correspondent à la diffraction de la maille de γ-Al2O3. On peut noter que les pics d’Al2O3 

sont localisés à des multiples de 5 des pics du Si, en accord avec la reconstruction ×5 

observée suivant l’azimut [100] du Si. Il n’a pas été possible d’identifier clairement ces pics 

mais ce type de pic de surstructure a déjà été rapporté dans la littérature sur le système α-
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Al2O3(0001) [163,164]. On observe que les pics de diffraction de l’oxyde sont très fins (LMHh = 

0,0054 ± 0,0012), ce qui atteste de l’excellente qualité cristalline de la couche d’Al2O3.  

 

La figure V.15(b) montre une cartographie X de l’espace réciproque autour du pic de 

diffraction d’Al2O3 situé à h = 1,2. De la finesse de ce pic, on peut remonter à la taille des 

domaines de la fine couche de γ-Al2O3(001), qui dépasse les 150 nm. La largeur de domaine 

obtenue témoigne de la très haute qualité de la couche épitaxiée. 

 

 Des pics similaires ont été trouvés le long de l’autre axe cristallographique [010] du 

silicium ainsi que suivant les directions [ ]06,3/2,3/2,1 k  de l’espace réciproque. Ceci 

montre que la couche d’Al2O3 interfaciale est une superstructure présentant une symétrie de 

surface par 4 (équivalent à un réseau cubique) avec un paramètre de maille cinq fois plus 

grand que celui du silicium. Nous avions déjà émis l’hypothèse que la reconstruction de 

surface ×5 observée par RHEED correspondait à la réorganisation des lacunes d’aluminium 

dans le plan octaédrique de la structure spinelle. Avec les analyses de diffraction X, nous 

pouvons maintenant avancer que la symétrie ×5 est une reconstruction de volume qui mène à 

la formation de la surstructure.  

V.5.5) Discussion 

 Ces analyses détaillées de nos résultats RHEED, TEM et XRD mènent à la conclusion 

qu’il existe 3 types (ou domaines) différents de γ-Al2O3 dans notre film : le premier variant, 

localisé à l’interface entre γ-Al2O3 et le substrat de Si, présente une symétrie de surface carrée 

et correspond aux deux premières monocouches de γ-Al2O3. Cette couche interfaciale, qui 

correspond à la zone brillante sur l’image TEM en champ sombre (figure V.12(c)), présente 

une relation d’épitaxie cube-sur-cube avec le silicium ([100]γ-Al2O3(001) // [100]Si(001)). 

Les diagrammes RHEED présentés sur la figure V.10 montrent qu’au cours de la croissance, 

les deux premières monocouches interfaciales d’Al2O3 orientées (001) sont contraintes au 

substrat de Si(001). En effet, la distance entre les lignes de diffraction sur le diagramme 

RHEED est la même pour la surface de γ-Al2O3(001) et la surface de silicium de départ. 

 

Pour des épaisseurs épitaxiées de γ-Al2O3 supérieures à 1,6 nm (équivalent à 2 

monocouches), on observe un changement d’axe de croissance et l’orientation du film 

d’alumine passe de (001) à (111). De plus, deux domaines de γ-Al2O3(001) ayant une 
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symétrie de surface hexagonale apparaissent sur l’image TEM en vue plane (figure V.13(a)). 

Le premier type de domaine correspond aux plans de γ-Al2O3(111) ayant leurs plans {110} 

parallèles aux plans {100} du substrat de Si (taches de diffraction indexées Al2O3(Δ1) dans la 

figure V.13(b)). Le second type de domaine correspond également à des plans (111) de γ-

Al2O3, mais ceux-ci sont tiltés de 30° par rapport à l’autre domaine et ont leurs plans {110} 

parallèles aux plans {010} du substrat de Si (taches de diffraction indexées Al2O3(Δ2) dans la 

figure V.13(b)). Le caractère bidomaine de la couche de γ-Al2O3(111) épitaxiée sur Si(001) a 

également été mis en évidence sur la base d’une étude en diffraction de photoélectrons de 

rayons X effectuée par M. El-Kazzi - INL [158]. La figure V.16 illustre les configurations 

correspondant aux deux types de domaines formés par les plans γ-Al2O3(111) sur Si(001).  

 

 
Figure V.16 : Représentation schématique de la relation d’épitaxie entre les plans de γ-Al2O3(111) (avec une 

symétrie de surface par 6 - multipliée par 2) sur un substrat de Si(001). Les orientations des deux domaines sont 

définies par γ-Al2O3{110} // Si{100} et γ-Al2O3{110} // Si{010}. 

Afin d’étudier l’influence de l’anisotropie de la surface dimèrisée de Si(001), nous 

avons réalisé la croissance de γ-Al2O3 sur un substrat de Si(001) vicinal, avec un angle de 

désorientation de 6° suivant la direction [110], présentant des doubles marches ce qui induit la 

même orientation des dimères sur toute la surface. Les clichés RHEED pris lors de la 

croissance sont présentés sur la figure V.17. On détecte toujours la diffraction des familles de 

SiOAl

{100}Si{110}γ-Al2O3 {211}γ-Al2O3
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plans { 2 11} et {1 1 0} de γ-Al2O3 simultanément suivant les azimuts [100] + kπ/6, ce qui est 

preuve de la présence des deux domaines. Ceci confirme que la morphologie des domaines ne 

provient pas de la surface initiale de Si(001). L’explication que nous proposons est que les 

deux configurations sont équivalentes d’un point de vue énergétique (même énergie de 

surface et d’interface), et qu’elles sont par conséquent observées toutes les deux. 

 

 
Figure V.17 :  Diagrammes RHEED suivant les deux azimuts [100]Si et [100]Si+30° après la croissance d’un 

film de γ-Al2O3 qui présente une croissance bidomaine même sur substrat vicinal. 

Curieusement, les profils d’intensité du cliché de diffraction représentés sur la figure 

V.14 indiquent qu’après la croissance, la fine couche interfaciale de γ-Al2O3(001) est 

complètement relaxée. Or les analyses RHEED et ne montraient pas de variation de la 

distance séparant les raies de diffraction pendant la croissance de cette couche interfaciale, ce 

caractère pseudomorphique a été également trouvé par les expériences de rayonnement 

synchrotron. Ceci tend à indiquer qu’une relaxation plastique de l’ensemble du film 

d’alumine a dû se produire au moment de la transition de la symétrie de surface cubique vers 

hexagonale.  

 

La relation d’épitaxie favorable pour la couche d’Al2O3 orientée (001) correspond à la 

coïncidence de deux mailles de γ-Al2O3 avec trois mailles de Si, comme cela à déjà été mis en 

évidence lors de croissance de γ-Al2O3(111) sur Si(111) [165]. Cette configuration de 

croissance correspond à un désaccord de maille minimal de -2,9 % et est illustré sur la figure 

V.18. Ce désaccord de maille relativement faible permet une croissance pseudomorphique de 

γ-Al2O3(001) jusqu’à une épaisseur de 1,6 nm. Dans ce système d’oxyde complexe épitaxié 

sur silicium, les énergies de surface semblent avoir un rôle prédominant dans la relaxation.  
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Figure V.18 : Représentation schématique de la relation d’épitaxie entre γ-Al2O3(001) (avec une symétrie de 

surface par 4) et le silicium (001). La relation d’épitaxie dans le plan est γ-Al2O3{100} aligné avec Si{100}. 

V.5.6) Conclusion 

 Pour conclure, des films monocristallins de γ-Al2O3 ont été épitaxiés avec des surfaces 

lisses sur des substrats de Si orientés (001). Nous avons démontré que les deux premières 

monocouches croissent de manière cohérente sur le substrat de silicium et qu’il existe une 

relation d’épitaxie privilégiée de type cube-sur-cube permettant d’épitaxier des plans (001) 

d’alumine sur silicium avec un faible désaccord de maille (f ~ -2,9 %). Pour une épaisseur 

d’alumine épitaxiée supérieure à 1,6 nm, une transition d’une symétrie de surface cubique à 

hexagonale est observée par RHEED. Cette transition est également associée à l’apparition de 

domaines dans la couche de γ-Al2O3. Les caractérisations TEM en coupe transverse et vue 

plane montrent un changement d’axe de croissance d’une alumine orientée (001) à l’interface 

vers (111) au delà de deux monocouches. Ce mécanisme est associé à la relaxation totale des 

contraintes du film de γ-Al2O3 pour une épaisseur de seulement 5,5 nm. Alors que les 

analyses RHEED mettent en évidence que la couche d’Al2O3 interfaciale (orientée (001)) est 

pseudomorphe et cohérente au substrat, les investigations TEM montrent qu’elle relaxe au 

cours de la transition (001) vers (111).  
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Des études supplémentaires sont nécessaires afin de comprendre ce mécanisme de 

relaxation inhabituel qui semble associer une relaxation de type plastique et une réorientation 

du front de croissance au cours de l’épitaxie. Une première explication possible pour cette 

réorientation pourrait être qu’au début de la croissance les deux orientations de l’alumine, 

(001) et (111), coexistent. Après la croissance des deux premières monocouches, les plans 

(111) prédomineraient à cause des grandes différences de vitesse de croissance entre l’Al2O3 

orientée (001) et (111). Cependant, dans ce cas, nous aurions dû sonder par diffraction 

RHEED les plans (111) dès le début de la croissance. Nous attribuons plutôt l’observation de 

cette transition dans la direction de croissance - (001) vers (111) - à une balance énergétique 

entre le coût énergétique lié à la réorientation de la maille (par la formation de dislocation 

et/ou en rompant certaines liaisons atomiques), et le gain en énergie relié au développement 

d’une surface (111) stable. La force motrice de la transition serait l’énergie élastique 

accumulée dans les deux premières monocouches de γ-Al2O3, dont l’orientation est imposée 

par le substrat de Si(001). 

V.6) Vers des interfaces stables à base de γ-Al2O3(001)/Si(001) 

 Pour pouvoir intégrer des oxydes, amorphes ou monocristallins, sur silicium dans les 

technologies CMOS, le principal problème à résoudre est le contrôle de l’interface silicium - 

oxydes. Comme cela a été démontré précédemment, cette interface est très sensible lors de la 

croissance des oxydes mais également pendant les recuits post-croissance qui sont 

indispensables pour améliorer les propriétés électriques des matériaux. Nous avons montré, 

dans ce chapitre, qu’il est possible d’épitaxier une fine couche de γ-Al2O3(001) cubique avec 

une interface cohérente. La croissance est alors pseudomorphe d’après les analyses RHEED et 

ce pour une épaisseur allant jusqu’à 1,6 nm, soit deux mailles. L’interface avec le silicium est 

stable jusqu’à des températures très élevées (supérieures à 850°C avec des pressions 

d’oxygène assez élevées) et est exempte de silice. 

 

 Afin de caractériser électroniquement l’interface entre l’oxyde et le substrat, des 

calculs ab-initio, réalisés à l’IEMN par P. Boulenc et I. Devos, ont permis de relaxer les 

positions atomiques et de calculer la densité d’état du système γ-Al2O3(001)/Si(001) [119]. 

Avec les informations obtenues des résultats expérimentaux, l’hétérostructure a été modélisée 

avec la relation d’épitaxie cube-sur-cube en « deux-pour-trois ». Les seules liaisons existantes 

à l’interface sont de type Si-O ou Si-O-Al, comme nous l’avons montré par spectroscopie 
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infrarouge. Les calculs prédisent une interface faite à partir d’aluminiums tétraédriques et un 

plan final de surface composé d’aluminiums octaédriques. La structure finale est présentée sur 

la figure V.19(b).  

 

 
Figure V.19 :  (a) Image TEM en coupe transverse de l’hétérostructure γ-Al2O3(001)/Si(001), (b) Structure 

relaxée de 0,4 nm de γ-Al2O3(001) sur une surface de Si(001) reconstruite 2×1 et (c) densité d’état 

correspondante. Le zéro des énergies correspond au niveau de Fermi et EG(Si) correspond au gap pour Si [119]. 

 Il a été montré que l’interface entre Si et γ-Al2O3 est isolante dans le cas où tous les 

atomes métalliques (Si et Al) sont liés au moins à un atome d’oxygène (ce qui est vrai comme 

ceci a été démontré par les analyses de spectroscopie infrarouge en incidence rasante). Les 

densités d’état, calculées pour cette hétérostructure, sont présentées figure V.19(c). Elles 

montrent que le gap du substrat de silicium ne présente pas d’états intrinsèques.  

 

 Ce dernier point est essentiel pour l’utilisation d’une couche ultrafine (de moins d’1 

nm d’épaisseur) de γ-Al2O3(001) comme couche interfaciale. Le système γ-

Al2O3(001)/Si(001) est donc intrinsèquement de haute qualité structurale et électronique et est 

également stable thermodynamiquement vis-à-vis du silicium. Il peut donc être utilisé comme 

« template » lors de l’épitaxie d’un oxyde high-κ ou même pour le dépôt d’un oxyde 

amorphe. Il constitue une bonne barrière à l’oxydation et aux réactions interfaciales. 

 

 

P. Boulenc & I. Devos - IEMN

5 nmSi(001) 

γ-Al2O3(001) 
(a) 

(c) EG(Si) 

(b)
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VI.1) Stratégie pour le CMOS ultime 

 L’objectif principal de ce travail était de rechercher et d’évaluer des matériaux et des 

procédés permettant la réalisation d’hétérostructures épitaxiées pour les technologies CMOS 

avancées sub-22 nm nécessitant de très faibles EOT.  

Un système épitaxié et monocristallin permettrait d’obtenir des interfaces stables et 

abruptes. L’empilement doit être stable à des températures et des pressions d’oxygène élevées 

(Tmax ≈ 1050°C & P(O2)max ≈ 1 Torr pendant 2 ~ 3 secondes). Ceci implique le choix 

d’oxydes thermodynamiquement stables vis-à-vis du Si, présentant un faible désaccord de 

maille avec le substrat de silicium (f < 3 %) et une constante diélectrique suffisamment élevée 

(κ > 15). A notre connaissance, le seul système stable jusqu’à 1000°C est γ-Al2O3 / Si, mais 

l’inconvénient majeur de l’alumine est sa faible constante diélectrique, de l’ordre de 9.  

 

La solution que nous proposons pour le CMOS avancé est donc un empilement 

comprenant une fine couche interfaciale d’Al2O3, garantissant la stabilité thermodynamique 

vis-à-vis de Si, et un oxyde high-κ, qui permettrait d’obtenir les propriétés diélectriques 

visées. 

 

 
Figure VI.1 : Solution proposée pour le CMOS avancé : une combinaison d’Al2O3 et d’un oxyde high-κ. 

 Concrètement notre stratégie était d’épitaxier sur Si(001) une fine couche de γ-

Al2O3(001) pseudomorphique et cohérente (cf. chap. V) et de la combiner avec un des deux 

oxydes high-κ, LaAlO3 et Gd2O3 qui répondent aux cahiers des charges des futures 

générations de CMOS.  

Si(001) 

γ-Al2O3(001) 

Oxyde « high-κ » 

20 nm 

Si(001) 

Oxyde high-κ 
γγ--AAll22OO33((000011))  
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• Une première approche consiste à déposer une couche d’oxyde high-κ amorphe sur le 

film fin et monocristallin de γ-Al2O3(001) et de mesurer les propriétés électriques des 

couches d’oxyde high-κ amorphes/γ-Al2O3(001)/Si(001). De tels empilements peuvent 

être recuits ex-situ sous H2, N2 ou O2 en vue d’optimiser leurs propriétés électriques. 

• La seconde voie est l’approche « tout-épitaxiale ». Cette dernière est beaucoup plus 

difficile à mettre en œuvre puisqu’il faut trouver les conditions pour réussir à 

« connecter » le réseau de l’oxyde high-κ avec le réseau de γ-Al2O3. 

VI.2) Voie « amorphe/épitaxiale » : a-LaAlO3/γ-Al2O3/Si 

 Cette approche consiste à combiner un oxyde épitaxié stable thermodynamiquement 

vis-à-vis de Si (Al2O3) et un oxyde high-κ amorphe déposé sur cet oxyde interfacial. Nous 

avons tout d’abord concentré nos efforts sur l’oxyde LaAlO3 (LAO), qui présente des 

caractéristiques prometteuses en termes de constante diélectrique (κLAO ~ 25) et de 

discontinuité de bande par rapport au Si (> 2 eV) [166]. Différents groupes, dont l’INL, ont 

travaillé sur la croissance directe de films de LAO sur Si avec différentes techniques de 

croissance [167,168,169]. Comme cela a été montré au chapitre III de cette thèse, pour des 

températures de croissance inférieures à 600°C, les films de LAO sont complètement 

amorphes [63,92,170]. Pour des croissances à des températures supérieures à 600°C, la formation 

de couches de silicates Si-La-Al-O à l’interface dégrade les propriétés électriques et empêche 

la croissance épitaxiale de l’oxyde LaAlO3. Il est donc nécessaire de passer par une stratégie 

d’ingénierie d’interface afin d’éviter ces réactions interfaciales à hautes températures. 

VI.2.1) Caractérisations structurales 

 Les films d’oxydes ont été déposés sur des substrats de silicium (001) dopés (type p). 

Les couches épitaxiées de γ-Al2O3 et amorphes de LaAlO3 ont été préparées par évaporation 

au canon à électrons de cibles d’α-Al2O3 et de LaAlO3 sous pression partielle d’oxygène 

moléculaire. Les substrats de silicium ont été préparés comme détaillé au chapitre III. Après 

recuit à 500°C, les diagrammes RHEED de la surface de Si(001) présentent une 

reconstruction 2×1 intense avec des lignes de Kikuchi (figures VI.2(a) et (b)) 
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VI.2.1.a) Evolution du diagramme RHEED pendant la croissance 

 Comme nous l’avons montré dans la chapitre V, l’épitaxie cube-sur-cube d’un film fin 

(e < 2 MC) et pseudomorphe de γ-Al2O3 orienté (001) sur Si(001) est possible. Cette couche 

de bonne qualité monocristalline (cf §V.7) est obtenue pour des températures de croissance 

supérieures à 800°C et une faible pression partielle d’oxygène afin de limiter le phénomène de 

gravure thermique.  

 

 
Figure VI.2 : (a) et (b) : diagrammes RHEED suivant les azimuts [110]Si et [100]Si de la surface de Si(001) 

reconstruite 2×1 avant croissance. (c) et (d) : diagrammes RHEED après la croissance d’une couche de 0,8 nm 

de γ-Al2O3(001) sur Si(001). Les diagrammes RHEED présentent une reconstruction de surface 1×5 ainsi 

qu’une symétrie de surface d’ordre 4. (e) et (f) : diagrammes RHEED après dépôt d’une couche amorphe de 

LaAlO3 d’une épaisseur de 4 nm.  

Si(001) - 2x1 

γ-Al2O3(001) - 1x5 

a-LaAlO3 

[100]Si [110]Si 

(a) 

(f) (e) 

(d) (c) 

(b) 
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 Les diagrammes RHEED suivant les azimuts [110] et [100] relevés après la croissance 

de 0,8 nm de γ-Al2O3 (soit approximativement une maille) sont présentés respectivement sur 

les figures VI.2(c) et (d). On y retrouve la reconstruction de surface 1×5 très intense, de 

symétrie carrée. Le dépôt d’une couche de 4 nm de LaAlO3 a ensuite été effectué sur cette 

fine couche d’alumine. Les conditions de dépôt de l’oxyde high-κ sont une température de 

l’ordre de 700°C et une pression d’oxygène autour de 2.10-6 Torr. Malgré le budget thermique 

très élevé, les clichés de diffraction RHEED des figures VI.2(e) et (f) exhibent un halo diffus. 

Le film fin de la pérovskite LaAlO3 est donc complètement amorphe. 

VI.2.1.b) Analyses physico-chimiques par spectroscopie XPS 

 Les propriétés chimiques ainsi que la qualité de l’interface des films de LaAlO3/γ-

Al2O3 ont été analysées par XPS. La figure VI.3 montre les spectres XPS des niveaux de cœur 

Si 2s (a), La 4d (b), La 3d (c) et Al 2p (d).  
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Figure VI.3 : Spectres XPS des niveaux de cœur Si 2s (a), La 4d (b), La 3d (c) et Al 2p (d) d’un film fin et 

amorphe de LaAlO3 déposé à 700°C sur une fine couche interfaciale de γ-Al2O3(001). La courbe de Si 2s est 

comparée à celle d’une hétérostructure de LaAlO3 amorphe déposée - dans les mêmes conditions - directement 

sur Si(001), montrant la formation de silicates localisés à l’interface. 
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 La figure VI.3(a) montre deux spectres de niveaux de cœur Si 2s d’une hétérostructure 

de LaAlO3 amorphe réalisée dans les mêmes conditions : avec (-▲-) et sans (-○-) couche 

interfaciale de γ-Al2O3. Les deux courbes présentent un pic intense à 150,9 eV, qui est 

attribué au substrat de silicium. Dans le cas du système a-LaAlO3/Si(001), le spectre Si 2s 

présente une composante à 153,9 eV qui est habituellement associée à la formation de 

silicates à l’interface. Par contre, on ne trouve pas ce pic pour l’hétérostructure possédant une 

fine couche interfaciale de γ-Al2O3.  

 

 De plus, les figures VI.3(b), (c) et (d) montrent respectivement que les courbes XPS 

des niveaux de cœur La 4d, La 3d5/2 et Al 2p de l’hétérostructure LAO/γ-Al2O3/Si(001) 

coïncident parfaitement à ceux d’un substrat LaAlO3 massif de référence. Les rapports 

d’intensités La 4d5/2/La 4d3/2 et La3d5/2/(Multiplet splitting satellite) sont identiques pour le 

système LAO/γ-Al2O3/Si(001) et pour le substrat de LaAlO3 de référence. La non-variation de 

ces rapports est également une indication de l’absence de composantes SiO2 ou de silicates 

sur le spectre de niveau de cœur Si 2p. Elle confirme aussi que les propriétés chimiques de la 

couche amorphe de LaAlO3 sont comparables à celles d’un substrat massif de LaAlO3. Enfin, 

le niveau de cœur Al 2p à 75,1 eV ne présente pas de signature de la formation de sous-

oxydes d’aluminium qui seraient observés à faible énergie de liaison. 

VI.2.1.c) Analyse de la qualité structurale par TEM 

 Pour étudier la qualité structurale de la structure a-LaAlO3/γ-Al2O3/Si nous avons 

procédé à des analyses TEM (en collaboration avec L. Largeau et G. Patriarche du LPN). Une 

image TEM en coupe transverse de l’échantillon clivé selon un plan (110) est présentée sur la 

figure VI.4. L’interface γ-Al2O3(001)/Si(001) est abrupte à l’échelle atomique et continue 

(aucune présence de trous liés aux phénomènes de gravure thermique). L’interface ne présente 

pas de silicates ni de SiO2, en accord avec les analyses XPS. Le film amorphe de LaAlO3 

présente une épaisseur uniforme de 3,8 ± 0,2 nm et une surface plane. Cette image atteste de 

la bonne qualité cristalline de l’alumine interfaciale : on distingue sur le cliché des plans 

atomiques (111) de l’Al2O3 contraint qui sont parallèles aux plans atomiques (111) du substrat 

de Si(001). Ces observations confirment l’épitaxie d’une couche pseudomorphe d’Al2O3 

suivant la relation de croissance [100]γ-Al2O3(001) // [100]Si(001). Le paramètre de maille de 

l’alumine dans le plan extrait des analyses TEM est 32
//

OAla −γ  = 0,84 ± 0,05 nm. La 

comparaison de cette image TEM avec celle d’une couche de LaAlO3 déposée directement sur 
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silicium dans les mêmes conditions (cf. figure III.17) montre clairement l’intérêt d’utiliser une 

fine interface épitaxiée et cohérente d’Al2O3. 

 

 
Figure VI.4 : Image TEM en vue transverse d’une hétérostructure a-LaAlO3/γ-Al2O3(001)/Si(001).  

 En utilisant une fine couche monocristalline de γ-Al2O3(001) comme couche tampon, 

on obtient à 750°C un film de LaAlO3 amorphe tout en conservant une interface oxydes - 

substrat abrupte et thermodynamiquement stable.  

VI.2.1.d) Recuits oxydants post-croissance 

 Afin d’améliorer les propriétés électriques du matériau, des recuits oxydants sont 

souvent nécessaires pour obtenir des propriétés électriques optimales. Nous avons testés le 

comportement des interfaces pour les deux systèmes LaAlO3/Si et LaAlO3/Al2O3/Si. Les 

traitements ont  été effectués dans un bâti PECVD - ECR (Electron Cyclotron Resonance) 

sous une pression d’oxygène moléculaire P(O2) = 10-5 Torr et à une température TA = 400°C 

pendant une heure. Des mesures XPS ont été effectuées avant et après recuit par M. El-Kazzi.  

 

On remarque que l’interface a-LAO/Si a été largement perturbée après recuit, comme 

le montre le spectre du niveau de cœur Si 2s sur la figure VI.5(a)(-▲-). Pendant le recuit, 

l’oxygène a diffusé à travers le film amorphe de LaAlO3 et a entrainé une recroissance de 

SiO2 à l’interface. Le recuit, dont l’objectif est d’optimiser les caractéristiques électriques de 

l’oxyde (élimination des lacunes d’oxygène), conduit ici à une dégradation de l’interface 

incompatible avec le cahier des charges CMOS.  

Si(001) 

a-LaAlO3

γ-Al2O3(001) 
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Le même traitement oxydant post-croissance a été réalisé sur une hétérostructure a-

LaAlO3/γ-Al2O3/Si(001). L’intérêt de la couche interfaciale d’alumine est alors clairement 

mis en évidence sur le niveau de cœur Si 2s (figure VI.5(b)). L’interface reste abrupte et 

aucune recroissance de SiO2 n’a été détectée après le recuit. La barrière cristalline de γ-Al2O3 

évite la diffusion des molécules d’oxygène jusqu’à l’interface avec le substrat de silicium. Ces 

hétérostructures sont donc nettement plus stables et permettent de réaliser avec plus de marge 

de manœuvre des traitements post-croissance visant à améliorer les propriétés électriques. 

 

 
Figure VI.5 : Effet du recuit post-croissance sur des hétérostructures avec et sans interface d’Al2O3. 

VI.2.2) Caractérisations électriques de films minces et amorphes de LAO  

L’objectif de cette thèse était avant tout de développer des procédés permettant de 

réaliser des hétérostructures ayant des propriétés structurales et physicochimiques optimales 

répondant aux spécifications de la technologie CMOS sub-22 nm. Nous n’avions pas pour 

objectif d’en optimiser les propriétés électriques. Les études sur la caractérisation électrique 

ont été entreprises plus récemment, en parallèle, dans la thèse de L. Becerra. 
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Dans le paragraphe suivant nous donnons un aperçu  des propriétés électriques des 

hétérostructures LaAlO3 amorphe sur Si avec ou sans Al2O3 interfacial, sans traitements post-

croissance (qui permettraient d’en optimiser les propriétés), ni sans optimisation des 

épaisseurs (pour atteindre les plus faibles EOT possibles). Les mesures ont été effectuées par 

L. Becerra - INL. 

VI.2.2.a) Positionnement par rapport à l’état de l’art 

 Dans ce paragraphe, nous allons effectuer en préambule une comparaison des 

différentes techniques de dépôts utilisées pour l’élaboration de LaAlO3 en couches minces et 

présenter un état des lieux des meilleurs résultats concernant les propriétés électriques 

obtenues pour le système a-LaAlO3/Si(001) [171]. 

 

 Différentes techniques de dépôt « chimiques » et « physiques » ont été utilisées pour 

l’élaboration de LaAlO3. Les techniques d’élaboration par voie « chimique » (MOCVD ou 

CVD, ALD) bien adaptées au contexte industriel présentent les inconvénients de nécessiter la 

présence de fines couches de transition en SiO2 à l’interface high-κ/Si et quelques fois de 

favoriser la présence d’impuretés venant des précurseurs dans les dépôts réalisés à basse 

température. A l’opposé, les techniques par voie « physique » (MBE, LMBE et PLD) 

présentent l’avantage de permettre potentiellement la réalisation d’interfaces abruptes.  

 

 Les résultats concernant les propriétés électriques sur LaAlO3 publiés dans la 

littérature sont très dispersés. La plupart des données trouvées sur le système LaAlO3 

amorphe déposé sur Si sont synthétisées sur la figure VI.6. Les résultats sont très dispersés 

tant en terme de valeur d’EOT que de valeur de densité de courant de fuite. Cette diversité 

confirme une maîtrise encore balbutiante des différentes conditions et techniques 

d’élaboration de ce matériau assez nouveau comparé aux oxydes tels que HfO2. 

 

 Du point de vue de la stabilité du matériau diélectrique vis-à-vis du Si, certains auteurs 

revendiquent la formation d’un oxyde avec une interface abrupte [166] et des valeurs d’EOT 

inférieures à 1 nm [172] alors que d’autres démontrent la formation d’un composé silicaté à 

l’interface. Les travaux de l’équipe chinoise de Nanjing University [173,174,175,176] paraissent les 

plus aboutis sur les couches amorphes déposées par voie physique. Des résultats récents 

montrent que l’ablation par Laser-MBE [177,63] à 700°C conduit à la formation d’une couche 
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de silicate de composition mixte, contrôlée par la diffusion du silicium dans l’oxyde. 

Vellianitis reporte la présence d’une faible couche interfaciale sur des films réalisés à partir 

d’un bâti MBE et d’une source plasma. Une EOT de 1,1 nm est annoncée [168] pour une 

densité de courant de fuite de 2,10−3 A.cm-2 à 1V. La constante diélectrique relative κ est 

approximativement évaluée à 11 [178], valeur inférieure à celle obtenue pour des dépôts MBE 

(typiquement entre 21 et 25) par l’équipe de Park [179]. En parallèle, le dépôt à 700°C par PLD 
[180] permettrait d’obtenir des films amorphes denses de haute qualité diélectrique (EOT = 

0,31 nm). Notons que ce résultat fort séduisant obtenu par une équipe de Toshiba n’a pas été 

jusqu’à présent confirmé par d’autres équipes. Enfin, Triyoso [181] donne les propriétés 

physiques et électriques de dépôts obtenus par MBE. Les couches telles que déposées 

présentent une EOT de l’ordre de 2,2 à 2,5 nm. Il montre également que le diélectrique est 

stable jusqu’à 900°C sous N2, le recuit n’entraînant pas d’augmentation du courant de fuite 

(6,87×10−6 A.cm-2 à 1V) et de l’épaisseur du diélectrique (par la formation d’un oxyde 

interfacial). 
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Figure VI.6 :  Courant de fuite en fonction de l’EOT représentant les performances électriques pour différentes 

techniques d’élaboration du diélectrique LaAlO3 en films mince et amorphes déposé sur Si(001). 

 En résumé, les techniques permettant d’obtenir un matériau dense et très pur (en 

particulier la MBE) donnent les meilleurs résultats électriques. On voit également que les 

propriétés électriques et structurales de LaAlO3 sont fortement dépendantes du budget 

thermique. 
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VI.2.2.b) Le système LaAlO3/Si : vers des faibles valeurs d’EOT 

 Dans un premier temps, nous avons mesuré les propriétés électroniques d’une 

hétérostructure de LaAlO3 amorphe déposée directement sur Si(001) au canon à électrons. La 

température de dépôt du LaAlO3 est de 375°C sous une pression partielle d’oxygène de 2.10-6 

Torr introduite progressivement après le dépôt de quelques monocouches afin d’éviter toute 

oxydation non intentionnelle de l’interface. Des analyses TEM et XPS ont été menées sur cet 

échantillon afin d’obtenir la mesure précise de l’épaisseur, soit 4,2 nm. Ces études confirment 

également que l’interface oxyde / silicium est abrupte : aucune présence de SiO2 ou de 

silicates à l’interface n’a été détectée (cf. figure VI.5(a) (-■-)).  

 

 Les caractéristiques C-V à 1 MHz et I-V sont présentées respectivement sur les figures 

VI.7(a) et (b). La surface des plots métalliques de contact S est égale à 9,025.10-5 cm-2. La 

grille métallique est constituée d’une première couche d’accroche de nickel (3 nm de Ni) puis 

d’or (300 nm d’Au) et le substrat présente un dopage p de l’ordre de 1016 cm-3.  

 

 
Figure VI.7 :  Caractéristiques (a) C-V et (b) I-V de l’hétérostructure a-LAO/Si(001). 

 De la courbe C-V, on obtient comme valeur de la capacité effective Ceff = 300 pF de la 

structure qui donne accès à une épaisseur équivalente CET. La valeur de l’EOT est alors 

déduite de la relation CET = EOT + eSi ou eSi est une épaisseur associées aux effets 

quantiques qui induisent une capacité parasite ; en effet le gaz d'électrons bidimensionnel 

dans le canal de silicium ne peut pas se trouver complètement localisé en surface du canal 

mais doit se délocaliser à quelques angströms de la surface dans le silicium. Cette 

contribution à la capacité totale est intrinsèque. La valeur de CET correspondant à la valeur de 

capacité trouvée vaut 1,0 nm. Pour remonter à la valeur de l’EOT de la couche amorphe de 
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LAO, une simulation a été réalisée (-▲-) puis ajustée à la courbe C-V expérimentale (-■-). 

L’ajustement est optimal pour une valeur théorique de SiO2 de 0,7 nm. Le modèle utilisé a été 

développé à l’INL par A. Poncet et al. [182].  On a donc obtenu une valeur d’EOT de 0,7 nm 

pour une couche amorphe de LaAlO3 d’une épaisseur de 4,2 nm déposée directement sur 

Si(001) [183]. On peut alors remonter à la valeur de la constante diélectrique de l’oxyde par la 

formule : 

HK
eq

SiO
HK t

t
2

κ
κ =  

La valeur de permittivité du LaAlO3 extraite de ces mesures est alors κa-LAO = 23 qui est une 

valeur qui se rapproche de celle du matériau massif (κLAO = 25) et est bien supérieure à la 

constante diélectrique moyenne de la phase amorphe du LaAlO3 recensée dans la littérature. 

 

 Dans la figure VI.7(b), nous observons que la caractéristique I-V présente un faible 

niveau de courant de fuite. La tension de bande plate est VFB = -0,5 V. Les courants de fuite à 

travers la structure, mesurés à la tension |VG - VFB| = 1 V, sont de Jl = 9,3.10-2 A.cm-2. Ces 

valeurs obtenues d’EOT et de Jl sont très prometteuses et se situent à la pointe de l’état de 

l’art sur ce système LAO(amorphe)/Si. Si l’on compare également les résultats obtenus avec 

le couple HfO2/Si, le niveau des performances électriques des couches de LaAlO3 amorphe 

est bien meilleur en termes de densité de courant de fuite à EOT équivalent. La constante 

diélectrique de la couche de LAO mesurée à 23 est bien plus élevée que la moyenne des films 

de LaAlO3 non recuits ni optimisés qui ont été mesurés et répertoriés dans la littérature [171]. 

On peut spéculer que des étapes additionnelles de recuits (O2, H2, N2) post-croissance 

permettraient d’améliorer grandement les propriétés électriques des couches (lacunes 

d’oxygène comblées) avec une diminution de la densité de courant de fuite. 

VI.2.2.c) Le système LaAlO3/γ-Al2O3/Si : vers des hétérostructures robustes 

thermiquement 

 Nous avons montré précédemment l’intérêt d’utiliser une couche interfaciale d’Al2O3 

entre la couche amorphe de LaAlO3 et le substrat de silicium. En plus d’éviter la formation de 

SiO2 ou de silicates à l’interface oxydes - silicium pendant les étapes de croissance ou de 

recuit, cette fine barrière de diffusion permet également de déposer le LaAlO3 à plus hautes 

températures (jusqu’à TG = 700°C si nécessaire) dans un environnement très oxydant (P(O2) 

~10-5 Torr) dès les premières monocouches déposées de LaAlO3. 
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Afin de pouvoir effectuer une comparaison avec le système a-LaAlO3/Si, nous avons 

fabriqué une couche de LaAlO3 sur un buffer d’Al2O3/Si au canon à électrons, sous oxygène 

moléculaire, à 375°C. L’épaisseur totale de la couche de LaAlO3 vaut 3 nm et celle de la 

couche interfaciale d’Al2O3 est de 0,8 nm. Il est à noter que les hétérostructures n’ont ensuite 

subi aucun recuit post dépôt in-situ ou ex-situ. 

 

 Les caractéristiques C-V à 1 MHz et I-V sont présentées respectivement sur les figures 

VI.8(a) et (b). De la courbe C-V, on obtient la valeur de la capacité de l’oxyde Cox = 230 pF. 

On en déduit alors la valeur de CET correspondant à cet empilement : 1,4 nm. La contribution 

des effets quantiques du substrat sur la valeur de CET à été précédemment trouvée égale à 0,3 

nm. L’EOT correspondant à la superposition de la couche amorphe de LaAlO3 sur le buffer 

d’Al2O3 est donc égale à 1,1 nm. D’après la formule de l’EOT d’une bicouche : 

IL

IL

SiO

eq

HK
HK tt

t

κκ

κ
−

=

2

, 

et en fonction de la valeur de la permittivité diélectrique de la couche d’Al2O3 (9 d’après nos 

mesures) [184], on peut remonter à celle de la couche de LaAlO3 qui vaut κa-LAO = 16.  

 

 
Figure VI.8 : Caractéristiques (a) C-V et (b) I-V de l’hétérostructure a-LAO/Al2O3/Si(001). 

 La courbe C-V est déplacée vers les tensions positives ce qui indique la présence de 

charges négatives piégées (charges = -0.027 C/m2). La courbe C-V présente aussi un effet de 

« stretching » assez marqué qui révèle l’existence d’une forte densité d’états d’interface et qui 

montre que la qualité électrique de l’interface Si - Al2O3 doit être encore optimisée, 

notamment avec des recuits adaptés. 
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 Sur la figure VI.6(b), nous observons que la caractéristique I-V présente un faible 

niveau de courant de fuite. La tension de bande plate est VFB = 0,8V. Les courants de fuite à 

travers la structure, mesurés à la tension |VG - VFB| = 1 V, sont de Jl = 1.10-5 A.cm-2. Ces 

valeurs trouvées sont là aussi prometteuses et satisfont aux critères de qualité recherchés pour 

les oxydes high-κ dans les technologies CMOS. Pour un système HfO2/SiO2/Si(001) 

équivalent en terme d’EOT (égale à 1,1 nm), les densités de courant sont nettement plus 

élevées : Jl = 0,84 A.cm-2 [185]. Ce système présente donc un très fort potentiel, car il pourrait 

également être amélioré par les traitements adéquats permettant d’augmenter notamment la 

constante diélectrique de LaAlO3. 

VI.2.3) Conclusion 

 Nous avons exploré le potentiel de γ-Al2O3 en tant que couche tampon pour 

l’intégration d’oxydes high-κ sur Si(001). Cette interface à base d’alumine est stable à des 

températures élevées (~850°C) et sous des pressions d’oxygène moléculaire relativement 

importantes. L’utilisation d’une telle couche interfaciale évite la formation de silicates et/ou 

de SiO2. Nous avons comparé les propriétés électriques d’hétérostructures a-LaAlO3/Si sans 

et avec Al2O3 interfacial. Les caractérisations électriques obtenues sur la structure a-

LaAlO3/Si(001) sont très encourageantes et ont abouti à une valeur d’EOT (0,7 nm) très 

prometteuse. Cependant ce type de structure pourrait être limité en température et en pression 

d’oxygène lors des phases de recuit post-croissance. En revanche, le système a-LaAlO3/γ-

Al2O3/Si permet des étapes de recuit plus sévères sans qu’il n’y ait de réactions interfaciales. 

Une valeur d’EOT de 1,1 nm a été obtenue sans optimisation particulière. La qualité des 

structures devrait être grandement améliorée par des recuits ex-situ. 

VI.3) Approche épitaxiale 

 L’autre voie étudiée au cours de ce travail a été la réalisation d’empilements oxydes 

high-κ / γ-Al2O3(001) / Si(001) monocristallins. Les intérêts sont, outre le contrôle de 

l’interface, de pouvoir retrouver les propriétés massives des oxydes cristallins (notamment en 

termes de constante diélectrique). La fine couche de γ-Al2O3(001), pseudomorphique et 

monodomaine se présente à priori comme un très bon buffer pour reprendre la croissance d’un 
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oxyde. Les deux systèmes que nous avons explorés ont été LaAlO3/γ-Al2O3/Si(001) et 

Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001). 

VI.3.1) Le système LaAlO3/γ-Al2O3/Si 

VI.3.1.a) Introduction 

 L’utilisation de la fine barrière de γ-Al2O3 lors de la croissance de LaAlO3 doit 

permettre de s’affranchir des problèmes de réactions à l’interface que nous avions rencontrés 

lors de nos tentatives d’épitaxie de LaAlO3 directe sur Si(001) (cf. chap. III). Nous avons 

montré précédemment que lors de la croissance d’Al2O3, une reconstruction 1×5 très intense 

était observée sur le diagramme de diffraction RHEED. Cette reconstruction apparaît à partir 

de la première demi-maille d’Al2O3, soit 0,4 nm, puis disparait après la croissance de deux 

mailles, soit 1,6 nm, avant le changement d’axe de croissance ((001) → (111), voir chap. V). 

En pratique ce phénomène est intéressant dans la mesure où l'apparition de la reconstruction 

×5, dans la direction d’observation [100]Si, peut servir de repère et permettre ainsi de 

contrôler de manière extrêmement précise l’épaisseur d’Al2O3 déposée. Des calculs ab-initio 

réalisés à l’IEMN sur la base de nos résultats expérimentaux ont permis de déterminer une 

configuration cristalline théorique stable pour l’interface LaAlO3/Al2O3. Cette configuration 

est représentée sur la figure VI.9.  

 

 
Figure VI.9 : Possibilité d'interface γ-Al2O3 et LaAlO3 (d’après P. Boulenc & I. Devos - CNRS-IEMN). 

γ-Al2O3(001) 

1× 5 

LaAlO3(001) 

Si(001) 
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VI.3.1.b) Essais de croissance directe de LaAlO3 sur γ-Al2O3(001) en 

codéposition 

Dans un premier temps nous avons cherché à épitaxier directement LaAlO3 sur la 

couche tampon de γ-Al2O3. Aux basses températures LaAlO3 est amorphe. Par contre en 

montant la température de dépôt (TG ≥ 750°C) nous avons identifié une fenêtre pour laquelle 

les diagrammes RHEED révèlent la présence d’une phase épitaxiale. Les résultats présentés 

ci-dessous sont représentatifs de ce type de résultats. L’hétérostructure étudiée est constituée 

de 4 nm de LaAlO3 evaporés à 750°C au canon à électrons sur une couche interfaciale de 0,8 

nm de γ-Al2O3/Si(001), sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-7 Torr.  

 

Des analyses XPS ont été réalisées sur cet échantillon. Le spectre XPS du niveau de 

cœur Si 2s, centré à l’énergie de liaison 150,9 eV, est présenté sur la figure VI.10(a). La 

courbe indique une interface oxyde - silicium abrupte, de très bonne qualité. Aucune présence 

de couches interfaciales n’a été détectée malgré la température de dépôt de LaAlO3 très 

élevée. 

 

La figure VI.10(b) montre le diagramme RHEED, suivant l’azimut [110]Si, obtenu 

après le dépôt du film de LaAlO3. On observe sur le cliché des raies de diffraction fines et 

intenses, indiquant la présence d’une phase solide et organisée, ainsi qu’un fond brillant 

associé à la présence de zones amorphes résiduelles dans la couche. Structuralement, on 

s’attendait donc à observer une couche cristalline de LaAlO3 avec aussi la présence de zones 

amorphes. L’analyse TEM en coupe transverse de l’échantillon (figure VI.10(c) réalisée par 

L. Largeau et G. Patriarche du LPN) a confirmé ces hypothèses et a révélé plus précisément la 

présence de cristallites 3D dans une matrice amorphe.  

 

 Par contre une analyse de la composition chimique effectuée par EDX, ainsi qu’une 

indexation des plans composant les cristallites ont montré que les cristallites n’étaient pas 

constituées de LaAlO3 mais plutôt d’une phase cristalline tridimensionnelle de La2O3 

hexagonale insérée dans une matrice amorphe d’Al2O3. Au cours du dépôt sur γ-Al2O3 des 

espèces devant constituer LaAlO3, une « démixtion » de l’oxyde LaAlO3 semble s’être 

produite, donnant lieu à la formation des deux binaires La2O3 et Al2O3. A 750°C (température 

de croissance), le La2O3 peut cristalliser (d’où la présence de cristallites de La2O3) alors que 
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l’Al2O3 reste amorphe (la température de cristallisation d’Al2O3 est d’au moins 800°C, voir 

chapitre V). 

 

 
Figure VI.10 :  Analyses de l’hétérostructure cristalline LaAlO3/γ-Al2O3/Si(001) : (a) l’interface oxydes/Si est 

abrupte par XPS, (b) le diagramme RHEED montre la présence d’une phase cristalline d’oxyde (c) les analyses 

TEM en coupe transverse montrent en fait des cristallites de La2O3 dans une matrice amorphe d’Al2O3.  

 Cette démixtion de l’oxyde LaAlO3 pourrait être expliquée par des considérations 

thermodynamiques et cristallographiques. Les deux oxydes binaires qui constituent la 

pérovskite ont des énergies de formation très élevées (en valeur absolue) : ΔGf
0

(1100K) = -970 

kJ.mol(O2)
-1 pour l'oxyde de lanthane (La2O3) et ΔGf

0
(1100K) = -886 kJ.mol(O2)

-1 pour l’oxyde 

d’aluminium (Al2O3). Par contre, l'énergie de formation pour LaAlO3 à partir des oxydes 

binaires (définie par la réaction La2O3 + Al2O3 → LaAlO3) est nettement plus faible et vaut 

ΔG0
(1100K) = -49,5 kJ.mol(O2)

-1. D’ailleurs, en comparant cette valeur pour le système LaAlO3 

avec le système SrTiO3, dont l’énergie de formation à partir des oxydes binaires (définie par 

la réaction SrO + TiO2 → SrTiO3) vaut ΔG0
(1100K) = -143,9 kJ.mol(O2)

-1, on comprend 

comment cet oxyde peut se former plus facilement. D’autre part la surface finale de γ-Al2O3 

LLaaAAllOO33  ==  cc--LLaa22OO33 ((33DD)) ++ aa--AAll22OO33

Si(001) 

[110]Si 

(b)

(c) 

4 nm 

(a) 

156 154 152 150 148

In
te

ns
ité

 (u
ni

té
s a

rb
.)

Energie de liaison (eV)

Si 2s



Chapitre 6 - Vers des hétérostructures stables : oxydes high-κ /γ-Al2O3(001)/Si(001)  
 

167 

pourrait ne pas être directement structuralement compatible avec les plans AlO2 ou LaO de 

LaAlO3 dans la direction [001]. Cela empêcherait LaAlO3 de croître naturellement. Une 

ingénierie d'interface serait alors nécessaire pour que les deux cristaux puissent être 

compatibles structuralement. 

VI.3.1.c) Ingénierie de l’interface LaAlO3/γ-Al2O3(001) 

 Nous avons exploré diverses stratégies d’ingénierie d’interface visant à connecter le 

LaAlO3 à la surface de γ-Al2O3(001). Rappelons que le plan final d’Al2O3 reconstruit ×5 est 

de type AlOO2 (aluminiums sur les sites octaédriques). D'un point de vue purement 

géométrique, un plan AlOO2 de surface présente de fortes ressemblances avec un plan AlO2 de 

LaAlO3 comme on peut le voir sur la figure VI.11 (déplacement d'1 AlO sur 2 pour créer les 

lignes Al-O comme dans un plan AlO2 de LaAlO3). Il est également intéressant de remarquer 

que la distance entre deux plans octaédriques AlOO2(001) successifs dans la maille d’Al2O3 

(1,98 Å) est très proche de la distance entre un plan de LaO et un plan AlO2 (1,90 Å) dans la 

maille de LaAlO3. 

 

 Ainsi, il parait naturel d’essayer de commencer la croissance de LaAlO3 par un plan de 

La-O sur γ-Al2O3. La relation d’épitaxie entre les deux cristaux et le substrat de silicium 

devient alors : [100]LaAlO3(001) // [100]γ-Al2O3(001) // [100]Si(001) (cf. figure VI.11). 

Toute la difficulté consiste donc à trouver la bonne quantité de lanthane oxydé « La-O » afin 

que la couche interfaciale soit à la fois compatible avec l’alumine et l’aluminate de lanthane.  

 

 
Figure VI.11 :  (a) plan AlOO2 dans γ-Al2O3; (b) plan AlO2 dans LaAlO3. 

(a) (b)

[100]LaAlO3 

[100]γ-Al2O3 

[001] 
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 Comme nous l’avons précédemment signalé, la reconstruction ×5 observée en RHEED 

est attribuée au réarrangement volumique des lacunes d’aluminium existantes dans la fine 

couche d’Al2O3 cubique. Une idée consiste alors à combler chaque lacune de surface par un 

atome de lanthane qui viendrait se positionner préférentiellement au-dessus de la lacune. 

L’adsorption du lanthane sur la surface lacunaire d’alumine cubique à été étudiée 

théoriquement par Wang et al. [186] (figure VI.12). 

 

 
Figure VI.12 : Schéma possible illustrant l'adsorption d’un atome de La sur une couche de 0,4 nm de γ-

Al2O3(001), d'après les résultats de Wang et al [186]. 

 Dans cet esprit, nous avons tenté de reprendre le LaAlO3 sur γ-Al2O3/Si(001) en 

utilisant une stratégie en flux alternés pour les premières monocouches. Les flux atomiques de 

La et d’Al ont préalablement été calibrés par homoépitaxie. Nous avons commencé par 

épitaxier la fine couche monocristalline de γ-Al2O3(001) à la température de croissance de 

850°C. La reconstruction ×5 a été observée (figure VI.13(a)). Ensuite, après avoir baissé la 

température de l’échantillon à 750°C (température optimale pour une bonne cristallinité de la 

pérovskite LaAlO3), une monocouche de La a été déposée sous vide afin de donner la 

possibilité aux atomes de lanthane de migrer en surface et de se positionner au-dessus des 

lacunes. Cette étape a complètement fait disparaitre la reconstruction de surface ×5 comme on 

peut le voir sur le diagramme RHEED de la figure VI.13(b). Nous avons oxydé cette 

monocouche de lanthane sous un flux d’oxygène de 1.10-7 Torr avant de continuer la 

croissance en déposant la monocouche suivante d’AlO2 (figure VI.13(c)). Les raies de 

diffraction sur le diagramme RHEED commencent alors peu à peu à disparaitre. Pour finir, les 

Lacune d'AlO

Surface (001) de γ-Al2O3 + La 

Atome de La 
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deux caches de La et Al ont été ouverts afin de continuer la croissance du LaAlO3. Le 

diagramme RHEED évolue alors rapidement vers celui d’une couche mi-polycristalline 

(anneaux de Debye-Scherrer) et mi-amorphe (fond brillant diffus) comme le montre la figure 

VI.13(d), sans qu’il n’y ait donc croissance monocristalline. 

 

 
Figure VI.13 :  Tentative de croissance de LaAlO3 par ingénierie d’interface sur γ-Al2O3(001)/Si(001) montrant 

une couche polycristalline 

 L’expérience décrite ci-dessus n’est qu’un exemple des nombreuses et différentes 

tentatives d’ingénierie d’interfaces qui ont été réalisées. Les différents paramètres tels que la 

température de dépôt de la monocouche de lanthane, la quantité de lanthane, la pression 

d’oxygène, la vitesse de croissance de LaAlO3, ont été explorés mais aucun essai ne s’est 

révélé concluant. Nous n’avons pas réussi à trouver les bonnes conditions permettant de 

connecter LaAlO3 à γ-Al2O3. Nous avons toujours obtenu des diagrammes RHEED diffus, 

mi-polycristallins, caractéristiques de couches de mauvaise qualité structurales. 

VI.3.1.d) Essais de réactions chimiques entre La et γ-Al2O3(001) 

 Nous nous sommes inspirés de travaux menés dans le domaine de la catalyse pour 

explorer une autre stratégie possible de croissance de LaAlO3 sur γ-Al2O3(001)/Si(001). Des 

efforts importants ont été réalisés pour développer des catalyseurs actifs et stables 

thermiquement [187]. Un des supports suscitant le plus d’intérêt pour déposer les catalyseurs 

est l’oxyde d’aluminium γ-Al2O3. Le problème est que si ce support est chauffé au-dessus de 

1050°C, l’oxyde cubique transite vers la phase hexagonale α qui est la plus stable mais moins 

intéressante pour les applications visées. Il a été montré que l’incorporation d’atomes de 

lanthanides en surface de γ-Al2O3 pourrait empêcher la transformation vers α-Al2O3. Van 
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Leerdam et al. [188] ont décrit l’incorporation des atomes de lanthane sur les plans de surface 

de l’alumine comme la formation d’une surface d’aluminate de lanthane après recuit à 

1050°C. La formation de cette surface stable de LaAlO3 vient alors bloquer la transition de 

phase du support. Nous avons donc tenté d’adapter ce processus de formation de plan de 

surface de LaAlO3 au domaine des films fins épitaxiés. Le processus est décrit sur la figure 

VI.14. L’objectif est de forcer la réaction thermodynamiquement stable γ-Al2O3 + 2 La + 3/2 

O2  2 LaAlO3. En premier lieu, on vient déposer à basse température les atomes de lanthane 

sur la surface d’alumine cubique que l’on chauffe sous pression d’oxygène moléculaire 

(figure VI.14(a)). Au cours de la montée en température, à partir de 550°C, un film fin de 

La2O3 se forme en surface (figure VI.14(b)). Ensuite, à la température critique de 1050°C, les 

deux oxydes se mélangent pour former un plan de surface de LaAlO3 (figure VI.14(c)). 

 

 
Figure VI.14 :  Procédé de fabrication de LaAlO3 à partir de la réaction γ-Al2O3 + 2 La + 3/2 O2  2 LaAlO3. 

 Pour mettre en œuvre ce procédé réactionnel, nous avons tout d’abord épitaxié une 

fine couche monocristalline (e ~ 0,8 nm) de γ-Al2O3(001) sur Si(001). On observe clairement 

l’apparition de la reconstruction ×5 sur le diagramme RHEED. Nous avons ensuite déposé à 

température ambiante la quantité de lanthane nécessaire pour faire disparaitre la 

reconstruction ×5. Cette quantité est légèrement inférieure à 1 monocouche de lanthane. Puis 

la température du substrat a été augmentée sous une pression partielle d’oxygène de 5.10-8 

Torr. 

 

 On peut noter alors que vers 550°C ~ 600°C, une reconstruction ×3 apparaît suivant 

l’azimut [110]Si. Cette reconstruction est observée dans la gamme de températures de 

cristallisation de l’oxyde La2O3. Nous avons aussi obtenu par cette technique, à 600°C, une 

fine couche de La2O3 épitaxiée sur γ-Al2O3(001) comme illustré sur la figure VI.14(b). 
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Figure VI.15 : Tentative de croissance de LaAlO3 par réaction chimique entre La et γ-Al2O3(001). 

 Nous avons ensuite tenté d’élever au maximum la température du four de notre porte-

échantillon afin de favoriser la réaction chimique γ-Al2O3 + 2 La + 3/2 O2  2 LaAlO3 qui se 

produit à 1050°C. Cependant, il n’a pas été possible de monter assez haut en température 

(Tmax ≈ 950°C) pour que la réaction ait lieu. Après être redescendu à 750°C, nous n’avons 

observé que la formation de couches polycristallines partiellement amorphes. Cependant, les 

analyses XPS montrent une interface très abrupte malgré les températures de recuit très 

élevées (figure VI.15).  

VI.3.1.e) Conclusion 

 A cette date, aucun film mince épitaxié de LaAlO3 n’a donc pu être réalisé soit 

directement sur Si, soit avec un oxyde interfacial stable en température. Différentes stratégies 

ont pourtant été envisagées pour épitaxier le LaAlO3 sur γ-Al2O3(001). En croissance directe 

(codéposition) à haute température, l’oxyde LaAlO3 se démixe en ses deux oxydes binaires 

La2O3 et Al2O3. La phase de La2O3 est cristalline. La phase d’Al2O3 reste amorphe. 
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 La croissance du LaAlO3 en flux alternés, en commençant par un plan de La-O, a 

également été tentée. Cependant, seules des couches polycristallines et amorphes ont été 

obtenues. La configuration interfaciale pour la couche de transition permettant de connecter 

LaAlO3 à γ-Al2O3 n’a pas été trouvée.  

 

 Pour finir, nous avons tenté de forcer la réaction chimique γ-Al2O3 + 2 La + 3/2 O2  

2 LaAlO3 afin d’obtenir un plan de surface de la pérovskite LaAlO3. Malheureusement, cette 

réaction se produit à partir de 1050°C et la configuration de notre réacteur d’épitaxie n’a pas 

permis d’atteindre cette température. 

VI.3.2) Le système Gd2O3/γ-Al2O3/Si 

 Après avoir étudié, au chapitre IV, la croissance de l’oxyde de gadolinium directement 

sur Si, nous nous sommes proposés dans cette dernière partie de combiner cet oxyde high-κ 

avec l’oxyde interfacial γ-Al2O3(001). Bien que le Gd2O3 soit un des meilleurs candidats au 

remplacement direct de la silice dans les technologies CMOS, il présente tout de même 

quelques inconvénients non négligeables. Tout d’abord, Gd2O3 croît orienté (110) sur Si(001), 

ce qui mène à la formation d’un oxyde bidomaine. Il a aussi tendance à facilement former des 

silicates en contact avec le substrat de Si lors de sa croissance et à ne pas être stable sur Si à 

hautes températures. Par contre, si le Gd2O3 pouvait s’épitaxier sur l’alumine, les problèmes 

de réactions interfaciales pourraient être surmontés. Nous rapportons ici quelques résultats 

préliminaires au système Gd2O3/γ-Al2O3/Si qui sont illustrés par la présentation de 

l’expérience la plus concluante. 

VI.3.2.a) Evolution du diagramme RHEED pendant la croissance 

 Nous avons procédé à la croissance d’un empilement Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001). Après 

nettoyage et recuit sous vide à une température de 500°C, le substrat de silicium orienté (001) 

présente une surface reconstruite 2×1 [113,114] avec des lignes de Kikuchi (figures VI.16(a) et 

(b)). Les diagrammes RHEED suivant les azimuts [100] et [110] du substrat, après la 

croissance de 0,8 nm (soit une monocouche) de γ-Al2O3 sont présentés respectivement sur les 

figures VI.16(c) et (d). On observe clairement l’apparition des raies d’ordre fractionné ×5 

suivant la direction [100]Si indiquant la croissance des plans (001) de l’alumine. 
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 La croissance de Gd2O3 a été réalisée à 750°C sous une pression partielle d’oxygène 

de 5.10-7 Torr. Les figures VI.16(e) et (f) montrent les diagrammes RHEED après la 

croissance d’un film de 4 nm de Gd2O3 sur γ-Al2O3(001). Les diagrammes RHEED présentent 

des raies de diffraction fines et intenses attestant de la présence d’une phase cristalline de 

l’oxyde de gadolinium épitaxié sur l’alumine. Il est intéressant de constater qu’il n’y a pas de 

doubles taches de diffraction suivant l’azimut [110]Si qui sont caractéristiques de la croissance 

bidomaine de Gd2O3(110) sur Si(001). 

 

 
Figure VI.16 : Diagrammes RHEED suivant les azimuts [100] et [110] de la surface de Si(001) : avant 

croissance ((a) et (b)), après croissance de 0,8 nm de γ-Al2O3(001) ((c) et (d)), et après croissance de 4 nm de 

Gd2O3 ((e) et (f)) à 750°C. 

VI.3.2.b) Analyses physico-chimiques par spectroscopie XPS 

 Des analyses de spectroscopie XPS ont été menées sur l’hétérostructure d’oxydes. La 

figure VI.17 montre les spectres XPS de niveaux de cœur Si 2p(a), Al 2p(b), et Gd 3d5/2(c) de 
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l’hétérostructure Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001). Sur la figure VI.17(a) (niveau de cœur Si 2p), le pic 

centré à l’énergie de liaison 99,37 eV correspond à celui du substrat et ne présente aucune 

composante à haute énergie (entre 100 et 104 eV) qui pourrait être reliée à la présence d’une 

couche interfaciale. Le spectre du niveau de cœur Al 2p (figure VI.17(b)), centré à l’énergie 

de liaison 75,5 eV, confirme que la couche de γ-Al2O3 est, d’un point de vue physico-

chimique, complètement oxydée et ne contient pas de sous-oxydes d’aluminium. Il en est de 

même pour le spectre du niveau de cœur Gd 3d5/2 centré à l’énergie de liaison 1187,6 eV et 

qui ne présente pas de déformation notoire. Nous avons donc d’après le RHEED une couche 

de Gd2O3 épitaxiée sur silicium, qui avec une couche interfaciale de γ-Al2O3(001) a éliminé la 

possibilité de formation de silice ou silicates. 

 

 
Figure VI.17 : Spectres XPS de niveaux de cœur Si 2p (a), Al 2p (b) et Gd 3d5/2 (c) de l’hétérostructure épitaxiée 

Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001) 

VI.3.2.c) Analyse de la qualité structurale par TEM 

 Des analyses TEM ont été réalisées, par O. Marty - INL/UCBL, afin de vérifier en 

premier lieu la qualité cristalline de la couche de Gd2O3 sur γ-Al2O3/Si(001) puis de 

comprendre la relation d’épitaxie liant Gd2O3 au film d’alumine orienté (001). L’image TEM 

haute résolution en vue transverse de l’hétérostructure Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001) est présentée 

sur la figure VI.18.  

 

 Deux types de zones ont été identifiés le long de l’échantillon. On distingue en 

premier lieu, sur la coupe de la figure VI.18(a), une zone claire localisée à l’interface avec le 

silicium qui correspond à la couche interfaciale d’alumine et au-dessus, une zone foncée 

correspondant au film de Gd2O3. Sur d’autres zones de l’échantillon (figure VI.18(b)), on peut 

observer une surface détériorée présentant des cavités dans le silicium, caractéristiques de la 

gravure thermique du substrat par la formation de molécules de Si-O volatiles à hautes 
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températures. On ne trouve alors sur la surface du silicium que la couche cristalline de Gd2O3. 

Dans les deux cas, on distingue sur le cliché les plans atomiques de l’oxyde de gadolinium ce 

qui indique qu’il est monocristallin. L’épaisseur totale de la couche d’oxydes est de 4,3 ± 0,3 

nm. L’origine de la présence de ces deux types de comportements peut provenir d’une 

pression d’oxygène légèrement trop élevée dans le réacteur lors de la croissance de la fine 

couche interfaciale de γ-Al2O3(001).  

 

 
Figure VI.18 :  Image TEM en vue transverse de l’hétérostructure Gd2O3/γ-Al2O3/Si(001) montrant (a) des zones 

abruptes avec la présence de la fine couche d’alumine interfaciale et (b) des zones détériorées sans présence 

d’alumine à l’interface. 

 Afin de compléter cette étude, des analyses TEM en vue plane ont également été 

menées sur cette hétérostructure afin d’identifier le type de plans de Gd2O3 existant dans la 

couche ainsi que la relation d’épitaxie entre l’oxyde et le substrat. Le diagramme de 

diffraction électronique de l’hétérostructure est présenté sur la figure VI.19. Une indexation 

complète du cliché de diffraction de la vue plane a été réalisée ; des taches supplémentaires 

provenant de la double diffraction sont également présentes mais n’ont pas été indexées pour 

éviter de surcharger le diagramme de diffraction. Les taches de diffraction correspondant au 
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substrat de silicium sont clairement identifiables et ont été utilisées pour normaliser les 

distances interplanaires.  

 

 
Figure VI.19 : Diagramme de diffraction électronique dans le plan de l’hétéristructure Gd2O3/Al2O3/Si(001). Les 

taches de diffraction correspondant aux deux orientations possibles des plans (110)Gd2O3 sont indexées A ( ) et 

B ( ), respectivement, et les taches correspondant à la diffraction des plans (001)Gd2O3 sont indexées C ( ). 

 Cette vue plane met en évidence la présence de trois domaines cristallins de Gd2O3. 

On retrouve les deux domaines orientés (110) orthogonaux, notés A  ( ) et B ( ). Rappelons 

que ce sont ces deux domaines qui s’épitaxient en contact direct avec la surface de silicium, 

comme nous l’avions vu dans le chapitre IV. Ces deux domaines sont caractérisés sur le 

cliché de diffraction par la présence des quatre réflexions (222) propres à chaque domaine 

(110). On retrouve sur la relation d’épitaxie avec le silicium pour les deux domaines de 

Gd2O3(110) : [110]Gd2O3(110) // [110]Si(001) pour le domaine A, et [100]Gd2O3(110) // 

[110]Si(001) pour le domaine B. Les taches de diffraction provenant de ces deux domaines 

sont légèrement désorientées et larges. 
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 On observe également la présence d’un troisième domaine de Gd2O3, noté C ( ), qui 

provient de la diffraction de cristallites de Gd2O3 orientées (001). Ce domaine présente une 

relation d’épitaxie définie par [110]Gd2O3(001) // [100]Si(001). Les taches de diffraction de 

ce domaine sont bien plus fines (largeur à mi-hauteur plus faible : LMHC < LMHA,B) que 

celles provenant des deux autres domaines (110), indiquant que la qualité cristalline des 

domaines C est bien supérieure à celle des deux autres domaines A et B. 

VI.3.2.d) Discussion 

 Ces analyses indiquent donc qu’il est possible d’obtenir un film de Gd2O3 

monocristallin sur la fine couche de γ-Al2O3(001)/Si(001). Pour des raisons expérimentales 

conjoncturelles nous n’avons pas fait le dépôt de Gd2O3 sur une surface de silicium 

entièrement couverte d’Al2O3. Cela explique la coexistence des deux types de configuration. 

 La nouveauté se trouve pour les zones où la croissance de la couche d’Al2O3(001) est 

de bonne qualité cristalline. Le Gd2O3 peut, grâce à cette couche interfaciale, aligner ses plans 

(001) parallèlement aux plans (001) de l’Al2O3 et du silicium. Il est important de noter que 

cette orientation (001) de l’oxyde de gadolinium sur Si(001) n’a jamais été réalisée 

auparavant. Cela a été possible grâce à l’utilisation de la fine couche pseudomorphique de γ-

Al2O3(001) monodomaine qui présente un faible désaccord de maille lorsque la maille de 

Gd2O3 est tournée de 45° par rapport à celle de l’Al2O3 (figure IV.20). 

 

 
Figure VI.20 : Relation d'épitaxie entre la maille de Gd2O3(001) et la maille de γ-Al2O3(001) 
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VI.3.2.e) Conclusion 

 Nous avons montré que sur une fine couche d’alumine monocristalline, il est possible 

de stabiliser la croissance des plans (001) de Gd2O3. La découverte de cette relation d’épitaxie 

entre les deux réseaux de la bixbyite et de la spinelle est très intéressante et ouvre de 

nombreuses perspectives d’applications notamment en utilisant d’autres oxydes binaires aux 

propriétés complémentaires.  

VI.4) Bilan des structures oxydes high-κ/γ-Al2O3(001)/Si(001) 

 La solution potentielle proposée pour satisfaire les contraintes des futures technologies 

CMOS sub-22 nm est un empilement fait à partir d’une fine couche interfaciale d’Al2O3 (pour 

des raisons thermodynamiques), et d’un oxyde high-κ (pour ses propriétés électroniques). 

Deux voies ont été explorées et présentées dans ce chapitre. 

 

 La première consiste à déposer un oxyde high-κ amorphe. Nous avons comparé deux 

approches pour LaAlO3 amorphe déposé sur Si(001). Pour LaAlO3 déposé directement sur Si 

une valeur d’EOT très faible a été obtenue (0,7 nm) mais le système pourrait s’avérer délicat à 

optimiser. Pour le système mettant en œuvre une interface d’Al2O3, on a obtenu une valeur 

d’EOT de 1,1 nm. Les hétérostructures LaAlO3/Al2O3/Si sont stables thermodynamiquement 

et peuvent subir différents types de recuits qui doivent permettre d’améliorer 

considérablement les performances électriques ultimes. 

 

 La seconde option est de combiner un oxyde high-κ épitaxié (LaAlO3 ou Gd2O3) avec 

la couche interfaciale de γ-Al2O3. Dans le cas du LaAlO3, différentes stratégies ont été tentées 

mais il a été impossible de trouver un processus permettant de réussir l’épitaxie de LaAlO3. 

 

 Par contre, il a été possible de faire croître Gd2O3 dans la direction [001] sur 

l’interface de γ-Al2O3(001). L’hétérostructure Gd2O3/γ-Al2O3/Si apparaît actuellement comme 

une combinaison potentielle très intéressante pour le CMOS, puisque nous avons réussi à 

obtenir un oxyde high-κ monocristallin avec une interface abrupte, robuste et stable 

thermodynamiquement. Les aspects structuraux de cet empilement original étant validés, il 

s’agit maintenant d’en optimiser les propriétés électriques par des traitements post-dépôt 

adéquats. Nous pourrons potentiellement viser des faibles EOT de l’ordre de 0,5 à 0,7 nm. 
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Conclusion générale et Perspectives 

 

 La miniaturisation extrême de la taille des dispositifs élémentaires CMOS impose 

inéluctablement le remplacement de la silice, isolant naturel dans la technologie silicium, par 

un autre oxyde, plus adapté. L’épaisseur de SiO2 devenant trop faible, il ne peut continuer à 

jouer son rôle d’isolant : le courant de fuite devient trop élevé entre la grille et le canal de 

conduction. Une solution envisagée est donc de remplacer la silice par un autre oxyde 

possédant une constante diélectrique plus élevée (> 15), ce qui autorise une épaisseur 

physique d’oxyde plus grande, réduisant ainsi les courants de fuite. 

 

 Les premiers oxydes high-κ amorphes sortent aujourd’hui des lignes de production en 

technologie 45 nm. Cependant, leur intégration dans la technologie MOS impose encore 

l’utilisation d’une fine couche de SiO2 ou SiON à l’interface silicium - oxyde high-κ, limitant 

la réduction ultime de l’épaisseur équivalente de silice (EOT). Un moyen de contourner ce 

problème serait de pouvoir épitaxier un oxyde high-κ sur Si, ce qui permettrait d’obtenir une 

interface abrupte et cohérente sans présence de SiO2. Le cahier des charges impose également 

une très grande stabilité thermodynamique de l’hétérostructure finale. 

 

 Ce travail de thèse sur la croissance épitaxiale d’oxydes high-κ sur Si pour CMOS 

avancé s’inscrivait dans ce contexte. Nous avons été conduits à choisir et à étudier trois 

oxydes : la pérovskite LaAlO3, la bixbyite Gd2O3 et la spinelle γ-Al2O3 qui possèdent des 

propriétés structurales, thermodynamiques et électroniques favorables et complémentaires. 

Les deux oxydes high-κ retenus, LaAlO3 et Gd2O3, répondent aux critères requis du cahier des 

charges de la « Road Map » de l’ITRS 2005. En disposant d’un réacteur d’épitaxie par jets 

moléculaires comme moyen de dépôt ou de croissance épitaxiale, nous avions la possibilité de 

réaliser des hétérostructures oxydes / silicium aux interfaces abruptes et la capacité de 

combiner divers oxydes. 

 

 Notre stratégie a été de se concentrer sur la recherche des meilleures propriétés 

structurales et physicochimiques pour les hétérostructures épitaxiées, l’optimisation des 

propriétés électriques à travers des traitements post-dépôt appropriés ne pouvant, à notre sens, 

être menées qu’une fois une qualité structurale optimale atteinte.  
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Concernant LaAlO3, il n’a pas été possible de trouver une fenêtre en température et en 

pression permettant une croissance épitaxiale directe sur Si. Des procédés d’ingénierie 

d’interface permettant de surmonter cette limitation intrinsèque ont alors été explorés. Nous 

avons essayé d’utiliser plusieurs interfaces telles celles à base de SrO et SrTiO3 mais nous 

avons toujours obtenu soit une épitaxie partielle soit la formation de silicates à l’interface. 

 

En fait, actuellement la meilleure façon d’exploiter les propriétés de LaAlO3 est de la 

déposer à basse température (400°C) sous forme amorphe avec une interface abrupte. Dans ce 

cas il est possible d’atteindre des EOT aussi faibles que 0,5 à 0,7 nm et des valeurs de 

constantes diélectriques très élevée, proches de celle du matériaux massif. Une perspective est 

maintenant d’évaluer la stabilité de ce système à haute température et ses performances 

ultimes après optimisation. Ce travail est actuellement mené dans le cadre de la thèse de Loic 

Becerra. 

 

 La seconde partie de ce travail a porté sur l’étude de l’oxyde de gadolinium. Bien que 

l’oxyde Gd2O3 présente une constante diélectrique moins élevée que le LaAlO3, c’est avec ce 

système qu’ont été obtenus les résultats électriques les plus prometteurs sur les MOSFETs 

épitaxiés [62]. Il est possible d’épitaxier Gd2O3 directement sur Si(001). Cependant, le système 

présente constamment une fine interface faite de silicates et est caractérisé par une croissance 

dans la direction (110) ce qui conduit à l’existence de bidomaines (à cause de la rotation des 

dimères de Si de 90° à chaque marche de silicium). Cette coexistence de deux domaines à été 

mise en évidence et étudiée par RHEED et par des expériences de diffraction X avec 

rayonnement synchrotron. Afin de corriger ce défaut de croissance et obtenir une épitaxie 

monodomaine, des films minces de Gd2O3 ont été épitaxiés sur substrats désorientés de 

silicium ayant subit un recuit thermique permettant la formation de doubles marches de 

silicium. Les analyses de diffraction X au synchrotron ont alors montré que plus de 98 % de la 

surface n’est faite que d’une seule orientation. 

 

 Nous visions avant tout un système épitaxié présentant des interfaces abruptes avec le 

substrat et stables en température, ceci afin d’éviter toutes réactions interfaciales (silice, 

silicate, ou siliciure) au cours de la croissance ou lors des recuits. L’oxyde d’aluminium en 

phase γ est pour le moment, à notre connaissance, le seul oxyde qui puisse répondre à ces 

critères structuraux et qui est compatible avec les budgets thermiques des technologies 

CMOS. Une part importante de notre travail  a été de développer un procédé d’ingénierie 
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d’interface robuste et original, exploitant une fine couche d’alumine gamma épitaxiée. Nous 

avons démontré que les deux premières monocouches d’Al2O3 sur Si(001) croissent 

pseudomorphiquement de manière cohérente dans la direction [001] - jusqu’à une épaisseur 

de 1,6 nm. Nous avons aussi montré par des analyses X fines de rayonnement synchrotron que 

le système γ-Al2O3(001)/Si(001) est de haute qualité structurale. Il peut donc être utilisé 

comme « template » lors de l’épitaxie d’un oxyde high-κ ou même pour le dépôt d’un oxyde 

amorphe. Il constitue aussi une bonne barrière à l’oxydation et aux réactions interfaciales. 

 

 Nos travaux ont ainsi permis d’aboutir à la définition d’un procédé technologique 

répondant aux contraintes de notre cahier des charges. Il est basé sur un empilement constitué 

d’une fine couche interfaciale d’Al2O3 (pour des raisons thermodynamiques), et d’un oxyde 

high-κ (pour ses propriétés électroniques). Deux voies ont été définies et mises en œuvre dans 

la dernière partie de la thèse. 

• La première voie est de déposer un oxyde high-κ amorphe sur la couche de γ-Al2O3. 

Avec un dépôt de 3 nm de LaAlO3, nous avons obtenu sans optimisation une valeur 

d’EOT de 1,1 nm. Ce système est stable thermodynamiquement et peut subir des 

traitements à hautes températures qui doivent permettre d’améliorer considérablement 

ses propriétés électriques. 

 

• La seconde option est de réussir à combiner de manière épitaxiale un des deux oxydes 

high-κ - LaAlO3 ou Gd2O3 - avec la couche interfaciale d’oxyde d’aluminium.  

o Dans le cas du LaAlO3, différentes stratégies ont été tentées mais il n’a pas été 

possible à ce jour de trouver un processus permettant de combiner les deux 

oxydes. 

o Par contre, il a été possible de faire croître Gd2O3 orienté (001) sur la couche 

de γ-Al2O3(001). L’hétérostructure finale présente une interface abrupte et 

devient donc compatible avec les critères d’intégration des oxydes high-κ dans 

l’industrie.  

 

Ces derniers résultats sont très prometteurs et innovants. Il reste maintenant à 

optimiser et à évaluer les propriétés électriques du système Gd2O3/γ-

Al2O3/Si(001). 
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Au final, notre étude a essentiellement permis de démontrer qu’il était possible de 

maîtriser la croissance monocristalline de plusieurs combinaisons d’oxydes high-κ (LaAlO3, 

Gd2O3 et γ-Al2O3) sur silicium. A partir de là, différentes perspectives peuvent être envisagées 

pour des applications en microélectronique ou en optoélectronique 

 

• Applications CMOS silicium. 

Des études complémentaires sont indispensables pour améliorer la qualité structurale 

mais également électrique de ces couches fines. La stratégie « oxyde high-κ 

amorphe/γ-Al2O3(001)/Si(001) » a conduit déjà à des performances électriques très 

prometteuses pour des hétérostructures « telles que déposées ». Une étude sur les 

recuits est en cours dans le cadre de la thèse de L. Becerra (INL) afin d’optimiser les 

propriétés électriques. Nous avons également proposé un empilement tout épitaxié 

d’oxydes qui est compatible avec le cahier des charges de la Roadmap CMOS. Les 

propriétés structurales de cet empilement doivent néanmoins encore être améliorées. Il 

s’agira ensuite d’en optimiser les propriétés électriques par des recuits adéquats. Nous 

pourrons alors viser des faibles EOT (~ 0,5 nm) pour des hétérostructures stables 

thermiquement jusqu’à 1000°C.  

 

• High-κ sur Ge ou GaAs. 

Le savoir-faire acquis sur la croissance d’oxydes high-κ sur silicium peut également 

être étendu à d’autres substrats, tels que le germanium (Ge) ou l’arséniure de gallium 

(GaAs). Du fait de la mobilité intrinsèque des porteurs bien plus élevée que dans le 

silicium, l’intégration de ces deux matériaux en tant que canal de conduction est 

actuellement au centre de nombreux travaux (IMEC, Intel, IBM, Freescale, …). La 

combinaison d’un oxyde high-κ monocristallin avec un canal high-µ permettrait de 

pouvoir continuer à augmenter les performances des transistors pour encore plusieurs 

générations technologiques au-delà de 22 nm.  

 

Dans ce contexte, nous avons démontré dans des travaux préliminaires qu’il était 

possible d’épitaxier Gd2O3 sur des substrats de Ge(001). Voir figure C.1. 
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Figure C.1 : Croissance de Gd2O3(110) sur Ge(001) à 500°C. 

 

• Intégration d’oxydes fonctionnels sur silicium. 

Il a été démontré depuis quelques années que l’on pouvait exploiter les propriétés 

ferromagnétiques, ferroélectriques, piézoélectriques, supraconductrices, semi-

conductrices ou métalliques de différentes familles d’oxydes fonctionnels (souvent de 

type pérovskite) pour réaliser des dispositifs originaux en combinant ces oxydes dans 

des hétérostructures épitaxiées. Ces dispositifs ont été démontrés sur des substrats 

d’oxydes, généralement SrTiO3(001). 

 

A partir du moment où l’on est capable de disposer de « templates » à base d’oxydes 

épitaxiés sur silicium, cela ouvre des perspectives très intéressantes d’intégration sur 

silicium de nouvelles fonctionnalités : spintronique (spinFET), mémoire 

ferroélectrique (FeFET), capteurs piézoélectriques, bolomètres, etc…. Les 

perspectives dans ce domaine seraient donc d’utiliser des templates à base de SrTiO3, 

LaAlO3/SrTiO3, Gd2O3 ou γ-Al2O3 pour permettre la croissance d’autres oxydes 

fonctionnels, ferromagnétiques comme (La,Sr)MnO3 (LSMO) ou (La,Ba)MnO3 

(LBMO), piézoélectriques comme (Pb,Zr)xTi1−xO3 (PZT) ou Pb(Mg,Nb)O3 – PbTiO3 

(PMN-PT), ou simplement ferroélectriques comme BaTiO3.  

 

• Intégration de IV-IV ou de III-V sur silicium. 

Une autre possibilité d’utilisation des oxydes épitaxiés sur silicium est l’intégration de 

semi-conducteurs, à partir de couches buffer d’oxydes épitaxiés. Différentes 

applications microélectroniques ou optoélectroniques, en fonction de la nature des 

Ge(001) 

Gd2O3(110) 

[110]Ge [100]Ge
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matériaux (IV-IV ou III-V) et du type de confinement (2D ou 3D), peuvent ainsi être 

envisagées sur silicium. Actuellement les procédés les plus matures d’intégration de 

III-V sur Si sont basés sur des techniques de report par collage. Le développement 

d’une filière monolithique « tout-épitaxiale » de fabrication d’hétérostructures III-V 

sur substrat de Si constituerait une avancée déterminante pour la réalisation à bas coût 

de systèmes hybrides ultra performants pour la nanoélectronique intégrant 

éventuellement des fonctionnalités nanophotoniques.  

 

Parmi les applications potentielles, on peut citer la fabrication de transistors MOS à 

grille « high-κ » et à canal de haute mobilité en Ge ou en III-V (GaAs voire InP), la 

réalisation de mémoires à empilement contrôlé de nanocristaux IV-IV ou III-V insérés 

dans une matrice d’oxyde, ou la conception de diodes tunnel résonantes « tout-

épitaxiées » à base d’hétérostructures 2D Si/oxyde.  

 

L’épitaxie de semi-conducteurs III-V et de Si ou de Ge sur ces oxydes pose le 

problème de la compatibilité cristallographique entre les matériaux. Des études 

préliminaires menées à l’INL ont montré que des relations d’épitaxies indirectes 

pouvaient être trouvées à l’interface entre un oxyde et un semi-conducteur.  

 

Nous avons mené, pour notre part, quelques expériences préliminaires pour deux types 

de dispositifs : 

 

o Diode Tunnel Résonnante (RTD) 

Pour cette application, il est nécessaire d’avoir un film monocristallin 2D de semi-

conducteur, dans notre cas le silicium, épitaxié sur une fine couche épitaxiée 

d’oxyde sur Si. Différents groupes ont commencé à réaliser de telles 

hétérostructures en utilisant Al2O3 (Ishida et al. [189]) ou Gd2O3 (Osten et al. [190]) 

comme barrière tunnel.  

 

Nous avons réussi la croissance d’une structure RTD sur Si(111) avec une couche 

monocristalline d’oxyde d’aluminium entre le puits de silicium et le substrat (cf. 

figure C.2). 
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Figure C.2 : Croissance de Si(111) sur l’hétérostructure γ-Al2O3/Si(111) avec la technique d’Ishida et al. 

 

o Mémoires à nanocristaux 

Une autre motivation serait d’explorer à la fois des filières de matériaux à petits 

gaps pour le stockage de la charge et des oxydes high-κ pour la maîtrise de la 

rétention et de l’écriture/effacement. Le point le plus original serait de pouvoir 

obtenir une architecture verticale de la chaîne d’écriture qui consiste en deux plans 

de nanocristaux de semi-conducteurs auto-alignés verticalement grâce aux effets 

induits par les champs de déformation présents dans les hétérostructures à 

empilement de plans de nanostructures contraintes. Il s’agit alors de faire croître 

ces plans de nanocristaux de Si ou de Ge dans une matrice monocristalline 

d’oxydes high-κ épitaxiée sur silicium.  

 

Nous avons  montré qu’il apparaissait possible de réaliser et d’encapsuler des îlots 

de silicium dans une matrice d’alumine sur Si(111). Voir figure C.3. 

 

Si(111) 

γ-Al2O3(111) 

Si(111) 

[211]Si 

Si(111) - 7x7 

γ-Al2O3(111) 

Si(111) - 7x7 
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Figure C.3 : Structure mémoire à base de nanocristaux de Si épitaxiés sur une couche d’Al2O3/Si(111) puis 

encapsulés. 

 

Enfin, sur un plan plus fondamental, nous pensons que la diversité des oxydes abordés 

dans nos travaux de thèse a permis d’avancer vers une meilleure compréhension de 

l’hétéroépitaxie d’oxydes sur silicium et sur les paramètres (notamment les relations 

d’épitaxie) qui conditionnent la possibilité de réaliser une croissance monocristalline. La 

situation y est beaucoup plus complexe que pour les semi-conducteurs III-V ou IV-IV pour 

lesquels l’épitaxie est simplement du type cube sur cube. 

 

Le cas le plus exemplaire est celui de l’alumine gamma. En effet, l’alumine croît 

orientée (111) et monodomaine sur Si(111), grâce à l’existence d’une relation d’épitaxie 

indirecte : 2 C.U. de γ-Al2O3 pour 3 C.U. de Si. Sur Si(001), le mécanisme de croissance est 

plus compliqué : les deux premières monocouches sont contraintes et orientées (001) sur le 

substrat, et au-delà les plans (111) de γ-Al2O3 s’alignent avec les plans (001) du substrat de 

silicium conduisant à la formation d’un bidomaine d’Al2O3. 

 

 

γ-Al2O3(111) 

Si(111) 

γ-Al2O3(111) 
Si QD 

Si(111) 7x7 

γ-Al2O3(111) 

γ-Al2O3(111) 
Si QD sur 

Al2O3(111) 

[211]Si 
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 Cette forte influence de l’orientation du substrat est typique de la croissance épitaxiale 

de matériaux dont la structure cristalline diffère de celle du substrat. Ceci a déjà été observé 

pour plusieurs systèmes oxydes/silicium, comme illustré dans la figure C.4 ci-dessous dans 

quelques cas simples. 

 

 Famille d’oxydes 
Pérovskites (ABO3) Bixbyites (Ln2O3) Spinelle (γ-Al2O3) 

Si
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) 
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e 
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e 
> 
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C

 

Bidomaine 
Figure C.4 : Relations d'épitaxie complexes caractéristiques des oxydes de type pérovskite (ABO3), bixbyite 

(Ln2O3), spinelle (γ-Al2O3) épitaxiés sur silicium. 

En ce qui concerne le SrTiO3 (ou STO, de la famille des pérovskites), la croissance est 

monodomaine sur un substrat de Si(001). Ceci est possible par la rotation de la maille de 

SrTiO3 dans le plan de 45° par rapport à celle du substrat ( 2STOa  ≈ Sia ) [29,33]. Par contre, 
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sur substrat de silicium orienté (111), la croissance bidimensionnelle de SrTiO3 est possible 

mais seulement par l’alignement de ses plans (110) avec les plans (111) du substrat de 

silicium. Cela conduit à une croissance tridomaine due à l’existence de trois possibilités 

équivalentes de disposer la cellule unitaire de SrTiO3(110) sur Si(111) [191]. 

 

 De la même manière, les oxydes de la famille bixbyite (qui regroupe des oxydes de 

type lanthanides (Ln2O3)) croissent sur Si(111) en alignant parallèlement leurs plans (111). La 

croissance est alors monodomaine. Ceci est lié à l’existence d’une relation d’épitaxie 

favorable par la superposition cube-sur-cube d’une cellule unitaire de l’oxyde Ln2O3 sur deux 

cellules unitaires de Si (aLn2O3 ≈ 2aSi) [60]. Sur Si(001), les oxydes de type Ln2O3 sont orientés 

(110), ce qui conduit là aussi à une croissance bidomaine [138]. 

 

L’origine des comportements des oxydes épitaxiés sur silicium (croissance dans des 

directions « anormales » et relations d’épitaxie complexes) a été encore peu étudiée et reste 

encore à être clairement comprise. Nous pensons cependant que d’une façon classique, cela 

résulte de la minimisation des énergies d’interface avec un rôle pouvant être joué par les 

énergies de surface de l’oxyde. La connexion entre la maille de l’oxyde et celle du substrat de 

silicium se fait par les sous réseaux d’oxygène de l’oxyde [53] et de la surface oxydée du 

silicium. La configuration du sous réseau d’oxygène est donc, à notre sens, le paramètre clé 

pour la future orientation de l’oxyde vis-à-vis du silicium. Son orientation va résulter de la 

minimisation du désaccord de maille (et de l’énergie d’interface) dans des directions 

privilégiées. 

 

Des travaux fondamentaux associant études expérimentales et théoriques sont à notre 

sens indispensables pour pouvoir aboutir dans le futur à une compréhension générale de ces 

phénomènes et conduire à la prédiction des systèmes oxyde / silicium les plus performants. 
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EPITAXIAL GROWTH OF “HIGH-κ” OXIDES ON SILICON 
FOR ADVANCED CMOS: LaAlO3, Gd2O3, γ-Al2O3 

 
 

Summary 

 
Metal oxide semiconductor field effect transistors (MOSFETs) are at the very heart of modern 

integrated circuits (IC's). A fundamental limit of the downscaling of these devices is in view, concerning the 
exponential increase in the tunneling current with further decreasing the film thickness of the SiO2 gate oxide. 
The reduction of the leakage current while maintaining the same gate capacitance requires therefore a thicker 
film with a higher dielectric constant. 
 

While amorphous oxides will likely be employed in the first phase, the semiconductor industry requires 
solutions for crystalline oxides with an epitaxial interface to the silicon substrate. The use of monocrystalline 
oxides would allow to reach the properties of bulk oxides and to obtain abrupt interfaces without presence of 
interfacial layers. However the material choice is limited by the lattice mismatch of the oxide with the substrate 
and also by the thermodynamic stability of oxides with respect to silicon. The oxides explored in this thesis were 
LaAlO3 and Gd2O3, selected for their electronic properties (permittivity and band offsets), and γ-Al2O3 chosen 
for its thermodynamic properties with respect to Si. The oxide heterostructures have been elaborated using 
molecular beam epitaxy (MBE). 
 

Attempts to epitaxially grow LAO on Si have been hindered by unfavorable thermodynamic growth 
conditions leading to the formation of silicates at the interface. Consequently, interface engineering appears to be 
indispensable to grow LAO films with good crystallinity on Si(001). Different approaches have been considered 
in this study. The first approach consists in using a thin buffer layer made of strontium oxide (SrO) or strontium 
titanate (SrTiO3). Atomically flat LaAlO3 epitaxial films were grown on these buffers but this approach has some 
limitations due to the low thermal stability of the (SrO,SrTiO3)/Si interfaces. 
 

The second studied oxide was gadolinium oxide (Gd2O3). If the growth appeared to be monodomain and 
of high quality on Si(111), we observed a bidomain growth on (001)-oriented Si substrates. The origin of this 
behavior comes from the alignment of the (110) planes of the oxide on the (001) planes of Si, with a 90° rotation 
at each silicon step. We then showed that the use of a vicinal Si(001) substrate allows to obtain a monodomain 
growth of Gd2O3(110). In spite of its limitations (interfacial silicate formation at high temperatures) the Gd2O3/Si 
system is considered now as one of most interesting crystalline high-κ oxide for integration in CMOS 
technologies. 
 

Optimal growth conditions leading to the formation of high quality 2D γ-Al2O3 films have been defined. 
For alumina films thicker than 1.6 nm on Si(001), TEM and RHEED studies have allowed to detect a surface 
transition from (001)-oriented γ-Al2O3, with a cubic surface symmetry, to (111)-oriented γ-Al2O3 , with a 
hexagonal surface symmetry. This result shows that cubic γ-Al2O3(001) can be grown pseudomorphically cube-
on-cube on Si(001) (mismatch of -2.9%) up to 1.6 nm with an abrupt coherent interface. 
 

Finally, the high potentiality of γ-Al2O3(001) to be used as a buffer layer for further growth of 
amorphous or crystalline high-κ oxides on Si(001) was demonstrated. This combination allows obtaining robust 
heterostructures on silicon, avoiding silicate or SiO2 formation at the interface despite high temperature and high 
oxygen pressure growth conditions. 
 

Key words 
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CROISSANCE EPITAXIALE D’OXYDES « HIGH-κ » SUR 
SILICIUM POUR CMOS AVANCÉ : LaAlO3, Gd2O3, γ-Al2O3 

 
 

Résumé 

 
 La miniaturisation depuis 50 ans des composants, transistors MOSFET à base de silicium, dans les 
technologies CMOS est de plus en plus limité par l’apparition de phénomènes quantiques dans les dispositifs de 
taille sub-0,1 µm. L’épaisseur requise pour l’isolant de grille devenant trop faible, cela induit une très forte 
augmentation des courants de fuites à travers le diélectrique. Une solution pour résoudre ce problème est de 
remplacer la silice (SiO2), qui est l’isolant naturel du substrat de Si, par un autre matériau qui a une constante 
diélectrique plus élevée que celle de la silice. Avec ces oxydes « high-κ » on peut viser une épaisseur physique 
d’isolant plus élevée et donc diminuer les courants de fuites tout en maintenant la capacité surfacique du 
transistor constante.  
 
 Les solutions industrielles actuelles développées sont à base d’oxydes « high-κ » amorphes. Une 
alternative serait l’utilisation d’oxydes monocristallins épitaxiés directement sur silicium qui permettrait de 
retrouver les propriétés de l’oxyde massif et d’obtenir des interfaces abruptes sans présence de couches 
interfaciales. Cependant le choix du matériau est limité par le désaccord de maille avec le substrat et aussi par la 
compatibilité et la stabilité thermodynamique des oxydes vis-à-vis du Si. Les matériaux explorés dans cette thèse 
ont été LaAlO3 et Gd2O3 choisis pour leurs propriétés électroniques (constante diélectrique et discontinuités de 
bandes) et γ-Al2O3 choisi pour ses qualités thermodynamiques vis-à-vis du Si. La méthode d’élaboration utilisée 
a été l’épitaxie par jets moléculaires (EJM). 
 
 Nous avons tout d’abord commencé par étudier le système LaAlO3/Si. Après avoir défini les conditions 
optimales de croissance (température, pression d’oxygène et vitesse de croissance), par homoépitaxie (sur un 
substrat de LaAlO3(001)) et hétéroépitaxie (sur un substrat de SrTiO3(001)), nous avons exploré les possibilités 
de faire croître cet oxyde directement sur Si(001). N’ayant pas pu trouver de fenêtre de croissance compatible, 
une solution a été d’utiliser une fine couche interfaciale de SrO ou de SrTiO3 pour obtenir une phase solide de 
LaAlO3 sur Si. Cependant les limitations thermodynamiques de l’interface à base d’alcalino-terreux (Sr) rendent 
incompatible la réalisation de transistors CMOS.  
 
 Le deuxième oxyde étudié a été l’oxyde de gadolinium (Gd2O3). Si la croissance s’est révélée 
monodomaine et de très bonne qualité sur Si(111), nous avons observé une croissance bidomaine sur substrat de 
Si(001). Ceci provient de l’alignement des plans (110) de l’oxyde sur les plans (001) du Si, tournés de 90° à 
chaque marche de silicium, Nous avons alors montré que l’utilisation d’un substrat vicinal de Si(001) désorienté 
de 6° permet de favoriser qu’un seul domaine de Gd2O3. Malgré ses limitations (formation de silicate interfacial 
à hautes températures) le système Gd2O3/Si est actuellement considéré comme un des plus intéressants pour 
l’intégration dans les technologies CMOS. 
 
 Afin d’obtenir des interfaces abruptes et stables thermodynamiquement, nous avons exploré les 
possibilités offertes par l’oxyde γ-Al2O3. Après avoir mis en évidence la possibilité de faire croître un film fin de 
γ-Al2O3(001) pseudomorphe avec une interface cohérente, nous avons défini différents assemblages possibles 
combinant γ-Al2O3 et un oxyde « high-κ ». Une solution originale qui permet d’intégrer un oxyde « high-κ » 
cristallin sur Si avec une interface abrupte et stable a été proposée. 
 
 

Mots clés 

 
• Epitaxie par jets moléculaires (EJM) ;  
• Oxyde de grille monocristallin ; 
• Oxydes « high-κ » : LaAlO3, Gd2O3, γ-Al2O3 ; 
• Diffraction sous incidence rasante d’électrons de 

haute énergie en réflexion (RHEED) ; 

• Spectroscopie de photoélectrons X (XPS) ; 
• Microscopie électronique en transmission (TEM) ; 
• Diffraction de rayons X (XRD) ; 
• Rayonnement synchrotron ; 
• Interfaces robustes. 

 




