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Résumé 
 

 
De nombreuses voies de recherche existent pour améliorer la compétitivité de 

l’énergie photovoltaïque (PV). Parmi elles, les nanoparticules de silicium (Si-nps) enfouies 
dans une matrice diélectrique sont prometteuses pour de nouvelles applications PV 
(conversion photonique, cellules tandems…) et plus généralement pour l’optoélectronique. 
De telles applications nécessitent un ajustement des propriétés optiques et électriques des 
films diélectriques minces par l’intermédiaire du confinement quantique dans les Si-nps. 
Pour cela, un important effort de recherche est indispensable afin de contrôler la taille, la 
densité des Si-nps et la passivation de leurs interfaces. La matrice diélectrique en nitrure de 
silicium (SiNx) a été largement moins étudiée que la matrice d’oxyde de silicium. De ce fait, 
l’étude des Si-nps contenues dans des matrices SiNx est un sujet de recherche 
particulièrement intéressant et innovant. Cependant la difficulté à caractériser ces systèmes 
(Si-nps/SiNx) par les techniques conventionnelles rend les analyses difficiles et sujettes à 
controverse.  
Cette thèse traite de l’élaboration et de la caractérisation de nanostructures de silicium 
contenues dans une matrice SiNx. Des couches minces de nitrure de silicium riche en silicium 
(NSRS) sont préalablement déposées par PECVD puis recuites à 1100°C/30min pour 
permettre la séparation de phase et la nucléation des Si-nps. Les teneurs atomiques (Si, N et 
H) ont été recherchées par la spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS) et par 
l'analyse par détection des atomes de recul (ERDA) dans les couches NSRS avant et après 
recuit. Nous montrons que l’excès de silicium présent dans les couches NSRS peut être 
finement contrôlé par l’intermédiaire du rapport des flux de gaz précurseurs et également 
par le régime plasma utilisé. L’étude de photoluminescence des couches NSRS avant recuit a 
révélé un décalage de l’énergie de luminescence de 1,65 eV à 1,9 eV lorsque l’excès de Si 
diminue de 41 à 29 %at. Ce comportement est attribué aux recombinaisons dans les queues 
de bandes. 

Après recuit, les techniques de spectroscopie µ-Raman, de microscopie électronique 
en haute résolution (MET-HR) et par imagerie filtrée (MET-FE) ont révélées que, pour des 
excès de Si compris entre 29 et 37 %at., la séparation de phase est contrôlée par le 
mécanisme de nucléation croissance. Pour les excès plus importants (44 %at.), le processus 
de séparation de phase est régi par la décomposition spinodale. Ces différents mécanismes 
engendrent une grande diversité de nanostructures : une grande densité (2x1012 cm-2) de Si-
nps amorphes de taille moyenne -3 nm- (33 %at.), des nanostructures percolées de silicium 
cristallin (37 %at.), ou des arrangements nano-colonnaires cristallins (44 %at.). Cette étude 
montre qu’il sera difficile d’obtenir des nanoparticules cristallines de diamètre inférieur à 5 
nm dans le SiNx. Egalement, la large distribution de tailles de Si-nps engendrée par 
l’approche simple couche limite le contrôle des propriétés optiques et électriques attendu 
par l’intermédiaire du confinement quantique dans les Si-nps. 
Nous avons également élaboré et caractérisé des super-réseaux composés alternativement 
de couches NSRS et SiO2 ou Si3N4. Nous avons trouvé les conditions de composition et 
d’épaisseur des couches permettant de fabriquer des Si-nps de tailles contrôlées 
compatibles avec le confinement quantique. Nous avons également effectué les premières 
mesures concernant la résistivité et le dopage des couches afin d‘apprécier les problèmes de 
transport de charges électriques dans les systèmes Si-nps/SiNx en vue de leur intégration 
dans les cellules photovoltaïques à multi-jonctions.  





 
 

Elaboration and characterization silicon nanoparticles 
embedded in silicon nitride by PECVD 

 
Abstract 

 
Many routes are investigated to enhance the competitiveness of photovoltaic energy 

through the increase in the quantum efficiency of the solar cells. Among them, silicon 
nanoparticles (Si-nps) embedded in dielectric matrix are promising for new applications in 
PV cells and more generally in optoelectronic devices. These applications require tuning the 
optical and electrical properties of the films by managing the quantum confinement of the 
Si-nps. That is why a huge research effort is necessary to control the size, the density of the 
Si-nps, as well as the passivation of their interfaces. The silicon nitride has been studied to a 
lesser extent than the silicon dioxide as a matrix to host the silicon nanostructures. Thus, Si-
nps in silicon nitride is a quite new and innovative path. However the difficulty to 
characterize such systems by the use of conventional techniques makes the analyses very 
hazardous and controversial. 
This thesis work deals with the elaboration and characterization of silicon nanostructures 
embedded in silicon nitride. Thin films of silicon rich silicon nitride (SRSN) have been 
deposited by PECVD and subsequently annealed at 1100°C/30min to allow, for appropriate 
parameters, phase separation and nucleation of Si-nps. The atomic compositions of the films 
have been explored by Rutherford back scattering (RBS) and elastic recoil detection analysis 
(ERDA). We showed that the excess of silicon inside the SRSN layers can be tuned by the gas 
flow ratio of the precursor gas and also by the plasma regimen. The PL study of the SRSN 
films before annealing shows a PL blue shift (1.65 to 1.9 eV) when the silicon excess 
decreases from 44 to 29 %at. This behavior is attributed to the radiative recombination in 
the band tails.  
After annealing, µ-Raman spectroscopy, high resolution electron microscopy (HRTEM) and 
energy filtered TEM (EFTEM) have shown that, for a Si excess included between 29 and 
37 %at., the phase separation mechanism is nucleation and growth. For higher excesses 
(44 %at.), the phase separation is governed by spinodale decomposition. These different 
mechanisms generate a large diversity of nanostructures including a high density 
(2x1012 cm-2) of amorphous Si-nps with an average size of 3 nm (33 %at.), percolated 
crystalline nanostructures (37 %at.) or nano-columnar crystalline arrangements (44 %at.). 
The complete study reveals that it will be difficult to obtain crystalline nanoparticles smaller 
than 5 nm in SiNx. Moreover, the large size distribution of Si-nps fathered by the single layer 
approach limits the control of the optical and electrical properties expected by quantum 
confinement in Si-nps. 
We have also investigated the formation and characterizations of super-lattices composed of 
alternative layers of SRSN and SiO2 or Si3N4 ultrathin films. We have identified the 
experimental parameters, namely the Si excess and the thickness of the SRSN, needed for 
the formation of Si-nps with size small enough to be compatible with quantum confinement.  
Finally preliminary experiments on doping of Si-nps and electrical conduction in the system 
Si-nps-Si3N4 have been conducted in order to identify the electrical transport problems that 
should be overcome for coming application as PV tandem cell for instance.
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Chapitre 1: Introduction aux concepts avancés 
pour la conversion photovoltaïque 

 

1.1.  Motivation  
D’après le rapport de l’agence internationale pour l’énergie publié en 2008 [1], le 
système énergétique mondial est à un carrefour. En effet, la tendance globale de la 
production d’énergie et de sa consommation n’est manifestement pas viable d’un 
point de vue environnemental, économique et social. 
 
Les deux principaux défis sont la sécurisation de sources d’énergie fiables et bon 
marché et l’évolution vers une production d’énergie efficace, à faible rejet de CO2, 
avec un impact environnemental faible. 
 
Les solutions possibles sont la diversification des pays fournisseurs d’énergie et 
également la diversification des sources d’énergie incluant les énergies 
renouvelables dont le photovoltaïque. 
 
En Mars 2007, les dirigeants de l’Union européenne (UE) ont adopté un ensemble de 
mesures destinées à réduire la contribution de l'UE au réchauffement climatique et à 
garantir un approvisionnement énergétique sûr et suffisant [2]. Les objectifs fixés 
sont : 
 

- une réduction de  20 % de ses émissions de gaz à effet de serre d'ici 2020,   
par rapport aux niveaux de 1990. 
 

- atteindre une proportion de 20 % d’énergie renouvelable par rapport à 
l’énergie totale consommée (en 2005 la proportion était de 8,5 %). 
 

-  réduire la consommation globale d’énergie de 20 %. 
 
Dans son rapport annuel sur le statut du photovoltaïque mondial [3], A. Jäger-
Waldau perçoit le photovoltaïque comme une option technologique clé pour passer 
à une production d’énergie à faible rejet de carbone. Il insiste sur le fait que les 
ressources solaires dans le monde sont abondantes et ne peuvent pas être 
monopolisées par un seul pays.  
 
Sans tenir compte de l’augmentation du prix du pétrole ou du prix de l’énergie en 
général dans le futur, le photovoltaïque et les énergies renouvelables sont les seules 
énergies qui se dirigent vers une diminution des prix plutôt que vers leur 
augmentation. 
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La technologie photovoltaïque permet de convertir directement les rayons du soleil 
en électricité et ce sans mouvement ni émission polluante. Si son coût peut être 
diminué, l’électricité photovoltaïque deviendra une source d’énergie compétitive. 
Ceci aiderait à réduire les émissions de gaz à effet de serre et améliorerait la sécurité 
énergétique mondiale. L’atteinte de ces objectifs requiert d’importants efforts en 
terme de développement, de recherche  appliquée et fondamentale. 
 

1.2.  Le photovoltaïque – Evolution technologique et 
perspectives 
 
Les technologies photovoltaïques de première génération sont basées sur 
l’utilisation du silicium massif. Ces technologies sont en expansion et conforteront 
très probablement leurs positions dans les prochaines années comme en témoigne 
l’évolution des capacités de production mondiale reportée figure 1.1.  Les coûts de 
production par unité de surface sont relativement élevés pour des rendements 
modérés (10 à 20%). Une augmentation de l’efficacité associée à une diminution des 
coûts de fabrication pourrait permettre d’atteindre des valeurs basses de l’ordre de 
1 €/W.   

 
Figure 1.1 Capacité de production actuelle et estimation pour les années à venir des 

couches minces et modules solaires à base de silicium cristallin d’après [3]. 

 
La seconde génération de technologie pour le photovoltaïque est quant à elle 

basée sur les couches minces.  Son attractivité a augmenté récemment grâce à son 
potentiel de réduction du coût de la matière première. Les coûts de production par 
unité de surface sont moindres étant donné que les substrats utilisés (verre, 
polymères, céramiques) sont meilleurs marchés que le silicium mono- ou multi-
cristallin. Même si les rendements de conversion énergétique obtenus sont plus 
faibles (5 à 15 %), de manière globale le coût de production par watt estimé est 2 à 3 
fois inférieur à celui de la 1ère génération dans le cadre d’une production de masse. 
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A long terme, les approches dites de troisième génération sont prévues pour 
associer les faibles coûts de production par unité de surface de la technologie 
couche mince tout en dépassant  les limites conventionnelles d’efficacité. Les coûts 
de production en W/m2 pourraient diminuer une nouvelle fois d’un facteur 2 à 3 par 
rapport à la seconde génération comme le suggère la figure 1.2. 
 
 
 

 
 
 
Figure 1.2  Projections des rendements en fonction du coût de production par unité 

de surface pour la première (I),  deuxième (II) et troisième génération de technologie 

photovoltaïque (III) (à base de silicium cristallin, couches minces et concepts avancés 

utilisant les couches minces respectivement) d’après [4]. Les surfaces grisées 

représentent : entre 67 et 87 % des limites thermodynamiques d’une cellule idéale, 

entre 31et 41 % des limites thermodynamique d’une cellule à simple jonction.  

 
 
 
Un rendement de l’ordre de 25 % obtenu avec une technologie couche mince 
réduirait considérablement le prix (€/Wc). De plus dans une optique d’intégration à 
grande échelle, les matériaux utilisés devront être abondants et non toxiques. 
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1.3.  Conversion photovoltaïque  
 
Pour améliorer le rendement d’une cellule photovoltaïque, une démarche classique  
consiste à estimer le rendement maximal par l’intermédiaire de modèles 
thermodynamiques. Cela permet de comprendre l’origine des pertes observées lors 
de la conversion de l’énergie lumineuse en énergie électrique. 

 

1.3.1. Considérations thermodynamiques 
 

Le rayonnement solaire incident est constitué de photons dont la longueur d’onde 
s’étend de l’ultraviolet (0,2µm) à l’infrarouge lointain (2,5µm). Le flux maximal de 
photons incidents se situe dans le visible à ≈ 0,6 µm (cf. figure 1.3).  La puissance de 
ce rayonnement est de ≈ 1360 W/m2 hors de l'atmosphère et de 1000 W/m2 au 
niveau de la mer (soleil au zénith et ciel dégagé). Cette différence est engendrée par 
l’absorption d’une partie du rayonnement  solaire par l’atmosphère. 

 
 

 
 

Figure 1.3  Rayonnement solaire incident hors atmosphère et au niveau de la mer. 

 
D’après la thermodynamique, le rendement de Carnot associé à la conversion de 
l’énergie solaire, en utilisant le soleil comme source chaude (≈ 6000K) et la cellule 
solaire comme source froide (≈ 300K), est idéalement de ≈ 85 %. Cependant les 
concepts et matériaux actuels aboutissent à des valeurs de rendements effectifs très 
éloignés de cette limite thermodynamique. 
 
Une cellule conventionnelle est réalisée par une simple jonction PN. W. Shockley et 
H.-J. Queisser [5] ont été les premiers à développer un modèle prenant notamment 
en compte la simple jonction d’une cellule photovoltaïque. Leurs hypothèses sont les 
suivantes :  
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-  le soleil est un corps noir à  la  température de 6000 K 

-  la  cellule solaire est un corps noir à  la  température uniforme de 300 K 

-  la cellule solaire absorbe tous les photons d’énergie supérieure à l’énergie de gap   

-  chaque photon absorbé crée une paire électron-trou immédiatement dissociée 

 - les porteurs de charges sont immédiatement thermalisés (phonons) 

-  les recombinaisons se font uniquement de manière radiative 

-  les porteurs de charge non recombinés sont collectés. 

D’après ce modèle, le nombre d’électrons générés par la cellule solaire circulant 
dans un  circuit électrique externe est égal au nombre de photons d’énergie 
supérieure à l’énergie de gap moins le nombre de photons émis par recombinaison 
radiative. Cette approche permet de déterminer le rendement maximal d’un 
système à simple jonction qui est de 31 % pour une énergie de gap de 1,3eV. Pour le 
silicium, qui possède une énergie de gap de 1,12eV, le rendement maximal est de ≈ 
29 %. 
 
D’après ce modèle, on constate que la réduction drastique (de 85 % à 31 %) du 
rendement maximal est principalement liée à l’utilisation d’une simple jonction. 
Nous pouvons en déduire que les deux principaux mécanismes de pertes dans une 
cellule conventionnelle (à simple jonction) sont la transparence de la cellule aux 
photons possédant des énergies inférieures à l’énergie de gap et les pertes par 
thermalisation de l’énergie des photons excédant l’énergie de gap. 
 
Pour illustrer ces pertes, une représentation de l’utilisation du spectre solaire par 
l’intermédiaire d’une cellule photovoltaïque classique en silicium cristallin est 
reportée sur la figure 1.4.  
 
 

 
 

Figure 1.4 Principales pertes intrinsèques pour une cellule photovoltaïque en silicium 

cristallin : (1) pertes des photons de grandes longueurs d’ondes, (2) pertes dues à 

l’énergie excédentaire des photons.  
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1.3.2. Facteurs limitant  la conversion photovoltaïque 
 
Comme nous l’avons détaillé précédemment, les deux principaux mécanismes de 
pertes pour une cellule conventionnelle (à simple jonction) sont la transparence de 
la cellule aux photons possédant des énergies inférieures à l’énergie de gap et les 
pertes par thermalisation de l’énergie des photons excédant l’énergie de gap. Ces 
deux mécanismes représentent environ la moitié des pertes d’énergie dans une 
cellule photovoltaïque. 
 
 D’autres sources de diminution du rendement sont également présentes dans une 
cellule conventionnelle : ce sont les pertes au niveau de la jonction, au niveau des 
contacts et les pertes engendrées par la recombinaison des porteurs. Un schéma  
récapitulatif est représenté figure 1.5. 

 
Figure 1.5 Processus de pertes dans une cellule photovoltaïque standard d’après [6]. 

(1) Non absorption des photons d’énergie inférieure à Eg, (2) pertes par 

thermalisation, (3) et (4) pertes à la jonction et aux contacts, (5) pertes par 

recombinaisons. 

 

Le record mondial obtenu pour une cellule en silicium monocristallin est un 
rendement de 25 % [7]. Ce résultat est proche de la limite théorique idéale. Pour 
améliorer drastiquement le rendement d’une cellule photovoltaïque il faut 
contourner les limites thermodynamiques de système à simple jonction. Trois 
approches ont été proposées par Green [8] :  
 

(1) Collecte des porteurs avant thermalisation 

(2) Multiplication des porteurs  

(3) Augmentation du nombre de jonctions 

 
Plusieurs de ces approches font intervenir ou peuvent tirer profit des propriétés 
optoélectroniques des nanomatériaux  semi-conducteurs. 
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1.3.3. Nanocristaux semi-conducteurs  
 
 

Les nanocristaux semi-conducteurs  se distinguent du cristal de dimension massive 
par leurs propriétés nouvelles. Un modèle souvent utilisé pour expliquer ces 
changements de propriétés est celui du confinement quantique. 
 
Effectivement dans un matériau semi-conducteur, caractérisé par une bande 
interdite Eg, un électron de la bande de valence peut être excité dans un état de la 
bande de conduction par absorption d’un photon ayant une énergie supérieure à Eg. 
L’électron de la bande de conduction et un trou de la bande de valence peuvent 
s’apparier par interaction coulombienne pour former un état lié. Cette paire 
électron-trou est appelée  exciton. Par analogie avec l’atome d’hydrogène, elle peut 
être caractérisée par un rayon de Bohr. Ce rayon dépend du semi-conducteur ; par 
exemple, pour le silicium le rayon de Bohr (ab) est égal à 4,9 nm.  
 
Dans le régime de faible confinement (i.e. quand les dimensions  de la nanostructure 
sont supérieures à ab), la surface de la nanostructure n’influence que faiblement les 
propriétés électroniques du cœur de celle-ci. Les propriétés optiques et 
électroniques peuvent dans ce cas être décrites suffisamment précisément par les 
modèles développés pour le cristal massif comme par exemple l’approximation des 
masses effectives. 
 
Dans le régime de fort confinement (i.e. lorsque les dimensions de la nanostructure 
sont inférieures à ab), le potentiel de surface et l’effet de confinement quantique 
influencent considérablement les propriétés électroniques et optiques de la 
nanostructure. La densité d’états dans ces systèmes confinés spatialement diffère 
alors fortement des semi-conducteurs massifs. La figure 1.6 représente la densité 
d’états en fonction de l’énergie des porteurs pour un matériau massif (3D), un puit 
quantique (2D), un fil quantique (1D) un point quantique (0D). 
 
Dans le cas d’un nanocristal, le confinement a pour conséquence la discrétisation des 
niveaux d’énergie électronique. La désexcitation radiative de l’exciton fait alors 
intervenir les niveaux d’énergie fondamentaux de l’électron et du trou, séparés par 
une énergie Egconf supérieure à la valeur de la bande interdite Eg du cristal 
macroscopique.  Par ailleurs, l’écart d’énergie entre ces niveaux augmente lorsque la 
longueur caractéristique de la « boîte quantique » formée par le nanocristal diminue. 
La longueur d’onde des photons émis diminue donc avec le rayon du nanocristal. 
L’absorption de photons est en revanche possible pour de nombreuses énergies 
supérieures à Egconf. 
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Figure 1.6 Densité d’états dans différentes configurations de confinement : 

(a) matériau massif, (b) puits quantique, (c) fil quantique, (d) boîte quantique. La 

bande de conduction Ec se divise en sous-bandes se chevauchant et devenant de plus 

en plus étroites avec le confinement des électrons dans les différentes directions 

(d’après [9]). 

 

 
Ces propriétés sont très intéressantes pour la réalisation de nombreuses applications 
notamment en photovoltaïque. La largeur de la bande interdite Eg peut être 
modulée en fonction de la taille du nanocristal. Cette particularité peut être 
exploitée pour augmenter l’absorption de photons et générer plus de porteurs par 
rapport au matériau massif. 
 
Dans la suite, les différents concepts photovoltaïques faisant appel aux 
nanostructures semi-conductrices sont présentés. Nous discuterons brièvement de  
leurs potentiels et limites. 
 

1.4.  Les concepts avancés de troisième génération à 
base de nanocristaux semi-conducteurs 
 
Nous avons vu précédemment que la collecte des porteurs avant thermalisation, la  
multiplication des porteurs  et l’augmentation du nombre de jonctions sont 
potentiellement les trois solutions envisagées pour dépasser les limites 
conventionnelles d’une cellule à simple jonction. Nous décrivons dans la suite le 
potentiel de l’utilisation de nanostructures semi-conductrices pour les différents 
concepts cités.  
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1.4.1. Collecte des porteurs avant thermalisation 
 
Les travaux sur les cellules à porteurs chauds [10] constituent l’essentiel des 
recherches sur la collecte des porteurs avant thermalisation. Le processus de 
thermalisation des porteurs se produit dans des intervalles de temps extrêmement 
étroits. La figure 1.7 (a) illustre la rapidité du processus de relaxation par 
thermalisation après une excitation laser ultra-rapide.  L’ordre de grandeur du temps 
de relaxation est la picoseconde. 
 
L’objectif est de collecter les porteurs chauds issus de l’absorption des photons avant 
qu’ils ne soient thermalisés. Cela implique de ralentir la thermalisation des porteurs 
chauds dans le matériau absorbant et de collecter ceux-ci à hautes énergies par 
l’intermédiaire de contacts à énergie sélective (cf. figure 1.7(b)). Des différences de 
potentiel plus importantes pourraient être atteintes aux bornes de ces cellules. 
 

 

Figure 1.7 (a) Relaxation énergétique de porteurs après une impulsion laser très 

courte et intense à t=0 d’après [11] ; (b) Représentation schématique du diagramme 

de bande d’une cellule à porteurs chauds idéale [12]. 

 
Les défis à relever sont importants ; cependant plusieurs résultats expérimentaux 
récents sont perçus comme des signes prometteurs. Par exemple, la résonnance 
tunnel observée dans une double couche de nanocristaux de silicium contenus dans 
une matrice d’oxyde de silicium est intéressante pour le concept des contacts à 
énergie sélective [13].  Ceci montre qu’une distribution d’énergie discrétisée de type 
boite quantique pourrait permettre de sélectionner l’énergie d’extraction de 
porteurs de charges de manière efficace.  
 
Par ailleurs, la saturation de la relaxation phononique a été observée sous très forte 
illumination [14]. Cette saturation engendre une réduction significative de la vitesse 
de thermalisation. Une amplification de ce phénomène a été observée dans des 
nanostructures de type puit quantique [15]. Pour observer ce phénomène sous 
rayonnement  solaire, il est nécessaire de bloquer certains modes de relaxation 
phononique. Les modélisations montrent la possibilité de réduire la vitesse de 
thermalisation des porteurs chauds grâce à la modification des lois de dispersion 

(a) (b) 
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associées aux phonons dans de super-réseaux de boites quantiques. Ces travaux sont 
essentiellement à l’étape de conceptualisation [13]. 
 
Plus récemment, Tisdale et al.[16] ont observé un transfert de charge ultra-rapide 
(<50fs) entre des nanocristaux Pb-Se et une surface de TiO2, ce qui représente une 
avancée majeure vers la réalisation d’une cellule à porteurs chauds.  
 
En résumé, les cellules à porteurs chauds pourraient permettre d’atteindre de très 
hauts rendements (65 % limites théoriques), et ce sans concentration de lumière et 
avec des matériaux technologiquement accessibles [13]. Il faut cependant noter que 
les expériences et les modélisations sont difficiles et d’énormes efforts de recherche 
sont encore nécessaires pour démontrer la faisabilité d’une cellule à porteurs chauds. 
 
 
 

1.4.2.  Multiplication des porteurs 
 

1.4.2.1. Ionisation par impact (Multiple Exciton Generation) 
 
L’ionisation par impact est un mécanisme connu dans les matériaux massifs. Il 
permet la génération de plusieurs porteurs. Cependant il possède une très faible 
probabilité d’apparition. Une attention nouvelle a été portée ces dernières années 
autour de ce principe. En effet il a été découvert récemment que la probabilité 
d’apparition du phénomène était beaucoup plus efficace dans les nanostructures 
confinées en 3D [17]. Les porteurs générés par des photons de hautes énergies 
(E>2Eg) absorbés dans un semi-conducteur peuvent subir des événements 
d’ionisation par impact engendrant la création de 2 ou plusieurs porteurs d’énergie 
proche de Eg. Une illustration du mécanisme est représentée sur figure 1.8.  
 

 
Figure 1.8  Illustration de la génération de plusieurs excitons dans une boîte 

quantique d’après [17]. 

 
Ce phénomène a été observé expérimentalement dans le cas des nanocristaux, tels 
que PbSe, CdS, CdSe [18], permettant la génération de plusieurs excitons pour un 
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seul photon. Plus récemment la multi-génération d’excitons a été observée pour la 
première fois avec des nanocristaux de silicium [19]. Ces observations sont 
encourageantes,  cependant beaucoup de paramètres restent à maîtriser comme la 
fonctionnalisation des nanoparticules de semi-conducteurs composés ou de silicium 
avec d’autres matériaux, la dissociation efficace des excitons en charges 
élémentaires (électrons et trous séparés) et leur collecte. 
 

 

1.4.2.2. Conversion spectrale 
 

Un des points de recherche actuellement développé est l’adaptation du spectre 
solaire aux cellules photovoltaïques à base de silicium. En effet, seule une partie des 
rayonnements émis par le soleil est utilisée dans le mécanisme photovoltaïque. Il 
pourrait donc être particulièrement intéressant d’exploiter une plus grande partie de 
ce spectre pour améliorer le rendement des cellules PV. Trupke et al.[20] ont 
modélisé la modification du spectre solaire par l’intermédiaire de convertisseurs de 
photons. Cette démarche est très intéressante pour utiliser l’intégralité de l’énergie 
solaire disponible. Deux mécanismes de conversion de photons sont suggérés : 
l’ « up conversion »  et la « down conversion ». 

 

a) L’ « up conversion »  
 
Les photons infrarouges (IR) de faible énergie ne sont pas absorbés par la cellule car 
l’énergie des photons est inférieure à l’énergie de gap (Eg) d’une cellule classique. Ils 
ne génèrent aucune paire électron-trou. La perte en énergie incidente due aux 
photons IR est estimée à 18 %. L’idée du concept « up-conversion » est de convertir 
deux photons de faible énergie (Eph <Eg) en un photon d’énergie supérieure à Eg par 
l’intermédiaire d’un convertisseur de photons. Ce photon pourrait ensuite être 
absorbé par la cellule  pour générer une  paire e-h (cf. figure 1.9). L’ « up 
conversion » permettrait in fine la formation d’une paire e-h par plusieurs photons 
de basses énergies actuellement non utilisées dans les cellules classiques. 
L’utilisation de ce principe permettrait d’atteindre un rendement théorique  proche 
de 48 %  [21]. 

 
 

Figure 1.9 Illustration de la modulation spectrale par « up conversion ». 
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b) La « down conversion »  
 

Les photons énergétiques du spectre solaire ne génèrent qu’une seule paire 
e-h malgré leur surplus d’énergie par rapport à Eg. L’énergie excédentaire est 
transmise sous forme de chaleur à la cellule. La perte d’énergie incidente liée aux UV 
est estimée à 28 %. L’idée du concept « down-conversion » est de convertir un 
photon de grande énergie (Eph > 2 x Eg) en plusieurs photons d’énergies plus faibles 
mais supérieures à Eg par l’intermédiaire d’un convertisseur de photons. Ces photons 
seraient ensuite absorbés par la cellule pour générer des paires e-h (cf. figure 1.10). 
La « down conversion » permettrait in-fine de former plusieurs paires e-h à partir 
d’un photon de haute énergie.  L’utilisation de ce principe permet d’atteindre un 
rendement  théorique  proche de 40 % [22].   

 
 

 
 

Figure 1.10 Illustration de la modulation spectrale par « down conversion ». 
 

 

 

c) Le décalage spectral 
 

Une approche concrète qui s’inspire du mécanisme de « down conversion » décrit ci-
dessus est le décalage spectral (ou « down-shifting ») du spectre incident. Le 
décalage spectral (DS) a été suggéré dans les années 70 dans ce qui était appelé les 
concentrateurs luminescents. Il s’agit d’absorber les photons énergétiques et de les 
réémettre à des longueurs d’onde plus favorables avant qu’ils n’atteignent la cellule 
photovoltaïque. Le DS est une approche passive qui implique l’utilisation d’espèces 
luminescentes dans une couche disposée en amont de la cellule. Cela permet de ne 
pas interférer directement avec la partie active de la conversion photovoltaïque. 
L’optimisation du convertisseur peut ainsi être réalisée de manière indépendante.   
 
Cependant, conjointement à l’amélioration  potentielle du rendement, l’addition 
d’un matériau luminescent entraîne également des mécanismes de perte 
additionnels. Les principales  pertes ont été décrites par Klampaftis et al. [23] et sont 
illustrées sur la figure 1.11. 
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 Il s’agit  de : 
 

-  l’absorption parasite de la matrice hôte 

-  un rendement de photoluminescence inférieur à 1 

- la réabsorption des photons par les espèces luminescentes due à un 

chevauchement partiel des bandes d’absorption et d’émission des espèces 

luminescentes 

- les pertes liées  à l’émission isotrope de la luminescence 

- les pertes par réflexions dues  à l’ajout d’interfaces 

 

 
 
Figure 1.11 Schéma d’un module PV avec une couche luminescente de DS (LDS layer) 

d’après [23]. Les photons ayant une énergie suffisante (1) sont absorbés et réémis à 

une longueur d’onde plus grande. En supposant que l’émission est isotrope, la 

majorité de la lumière sera émise vers la cellule, soit directement (2), soit après une 

réflexion à l’interface air/couche DS (3), soit par réabsorption (4) puis  rémission (5) 

de l’espèce luminescente. Les réflexions à l’interface couche DS/module ont été 

négligées en considérant que les indices de réfractions sont très similaires. 

 
 
Plusieurs modèles ont été proposés dans la littérature [22][24][25], et les gains 
varient selon le type de cellule considéré. En effet pour des cellules possédant une 
bonne réponse spectrale dans l’UV (a-Si), les gains et les pertes s’annulent. Tandis 
que pour les cellules avec une mauvaise réponse spectrale dans l’UV (mc-Si), alors 
les gains pourraient être plus importants que les pertes occasionnées.  
 
Plusieurs matériaux luminescents sont à l’étude pour jouer le rôle de convertisseur 
[23], notamment des molécules organiques et plus récemment les nanoparticules.  
Svrcek et al. [26] ont mis en évidence un processus de DS à partir de silicium poreux 
fritté et  ensuite dispersé dans une solution siliqueuse. 
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Cette approche n’est pas strictement de troisième génération puisqu’elle pourrait 
être implémentée sur des cellules de première ou de deuxième génération. Une 
meilleure utilisation du spectre solaire grâce à l’intégration de convertisseurs de 
photons permettrait idéalement d’augmenter le courant récolté avec des cellules 
standards. 
 
 

1.4.3.  Augmentation du nombre de niveaux d’énergie 
 

Comme autre alternative pour obtenir un rendement très élevé, il y a les 
cellules tandem ou multi-jonctions qui impliquent l’utilisation de plusieurs cellules 
photovoltaïques possédant des énergies de gap différentes pour convertir des 
photons d’énergies diverses. Une configuration simple est obtenue en accumulant 
des cellules les unes par-dessus les autres. La cellule du dessus possède la plus 
grande énergie de gap (Eg1), laissant ainsi passer les photons d’énergie inférieure à 
Eg1. Ces photons seront ensuite absorbés par les cellules sous-jacentes (cf. figure 
1.12). La modélisation de ce type de système nous amène à un rendement maximal 
qui dépend du nombre de sous-cellules. Pour 1, 2, 3 ou une infinité de cellules 
opérant de manière indépendante, on obtient respectivement des rendements 
maximaux de 31 %, 42,5 %, 48.6 % et 68.2 %  sans concentration de lumière [27]. 
 

 

Figure 1.12 Schéma du concept de la cellule tandem 

 
 
Les cellules de type tandem ou multi-jonctions sont les seules à avoir démontré à ce 
jour une efficacité dépassant la limite de Shockley-Queisser avec des rendements 
dépassant les 40 %. Ces résultats ont été obtenus avec des cellules à triples jonctions 
de type GaInP/(In)GaAs/InGaAs développées pour des applications spatiales [28]. 
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1.4.4. Résumé 
 

Les cellules solaires à base de nanostructures semi-conductrices offrent donc 
à priori plusieurs avantages pour la conversion photovoltaïque notamment la 
possibilité de dépasser le rendement d’une cellule à une seule jonction, en 
implémentant de nouveaux concepts. Le grand intérêt pour ces approches réside 
dans les potentiels multiples de ces nanostructures. Leurs utilisations permettraient 
d’améliorer la technologie actuelle, en augmentant substantiellement le rendement 
de conversion ou en réduisant le coût du watt produit. 

 
En dépit de ces avantages potentiels, ces cellules à nanostructures ont plusieurs 
défis majeurs à relever. Grâce au développement de la nanotechnologie, la 
réalisation de certaines structures est maintenant possible mais leur mise en œuvre 
dans des cellules photovoltaïques réelles constitue encore un défi tant sur le plan de 
la conception que sur celui du principe de fonctionnement.  
 
Dans la suite nous allons nous intéresser plus particulièrement aux nanostructures 
de silicium. De nombreux verrous techniques et économiques pourraient être  
dépassés en se basant sur le savoir-faire acquis pour ce matériau. 
 
 

1.5.  Les nanocristaux de silicium pour les concepts 
photovoltaïques 
 
Parmi les nombreuses voies de recherche, il est intéressant d’explorer les concepts 
qui proposent de dépasser la limite théorique du rendement des cellules à base de 
silicium. Les nanostructures de silicium promettant de nouvelles propriétés 
optoélectroniques sont aux premiers rangs dans les nouveaux concepts. 
 
 

1.5.1. Du silicium massif au nanocristal 
 
Le silicium massif est certainement le matériau le plus étudié parmi l’ensemble des 
solides existants. La technologie Si a connu un développement très rapide avec 
l’essor de la microélectronique des dernières décennies. Le silicium est pour 90 % le 
matériau de base de la microélectronique.  
 
Le silicium est un matériau semi-conducteur de type indirect. Cela signifie que le 
maximum de la bande de valence ne coïncide pas avec le minimum de la bande de 
conduction dans l’espace k du vecteur d’onde (cf. figure 1.13). 
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Figure 1.13 Structure de bande du silicium massif d’après [29]. 

 
 Dans cette configuration, le mécanisme de désexcitation radiative implique la 
participation d’un ou de plusieurs phonons afin de respecter les règles de sélection. 
La participation de ces phonons rend le processus très improbable, le rendement 
quantique associé est η=10-6 avec des temps de vie radiatifs de l’ordre de la 
milliseconde à température ambiante. 
 
 En comparaison, le temps de vie des processus Auger (non-radiatifs) est de l’ordre 
de la nanoseconde. Une grande partie des paires électron-trou vont donc se 
recombiner de manière non-radiative. Le silicium massif  est un semi-conducteur qui 
ne permet donc pas d’obtenir de bonnes propriétés de luminescence à cause de son 
caractère intrinsèque indirect.   
 

En 1990, Canham [30] a montré que le silicium poreux possédait des 
propriétés de luminescence dans le domaine visible et à température ambiante. Il a 
été rapidement mis en évidence que cette émission de lumière était liée à la nano-
structuration du silicium consécutif au traitement électrochimique [31]. En effet, la 
porosité du matériau a été contrôlée par des réactions électrochimiques et 
chimiques permettant de modifier la taille du squelette nanocristallin de silicium. 
Plus la porosité est grande, plus l’énergie de photoluminescence observée est élevée. 
Le modèle de confinement quantique a alors été suggéré pour expliquer ce 
phénomène. C’est la première fois que ce comportement était mis en évidence pour 
des semi-conducteurs indirects alors qu’il avait déjà été observé pour des semi-
conducteurs à gap direct (GaAs-CdS)[32]. 
 
Cependant le silicium poreux est très fragile et de ce fait peu compatible avec les 
standards de la technologie silicium. Egalement, la surface du silicium poreux est très 
réactive ce qui en fait un matériau peu stable.  
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Par la suite, une intense activité de recherche a été orientée vers la production de 
nanoparticules isolées de silicium par des méthodes physiques (ablation laser, 
pulvérisation…), des nano-fils de silicium sur divers substrats par des méthodes 
chimiques (CVD), ou des nanoparticules de silicium contenues dans des matrices 
diélectriques hôtes. En particulier,  l’obtention de nanoparticules contenues dans 
une matrice diélectrique permet d’améliorer significativement l’uniformité 
structurelle des nanostructures. La matrice permet également d’obtenir une stabilité 
thermique et chimique des nanostructures. Avant de rentrer dans les détails de 
fabrication, rappelons les propriétés optoélectroniques des nanoparticules de 
silicium (Si-nps). 
 
 

1.5.2. Le confinement quantique appliqué aux Si-nps 
 
Les nanostructures de silicium se distinguent du silicium massif par leurs propriétés 
nouvelles. En effet, les propriétés remarquables des nanoparticules de silicium (Si-
nps) de taille < 4,9nm sont dues aux effets de confinement quantique induit par la 
localisation spatiale des porteurs de charges à l’intérieur des Si-nps (cf. 1.3.3). Des 
approches théoriques raffinées (e.g. théorie de la fonctionnelle de la densité, le 
modèle des liaisons fortes…) sont utilisées pour prédire les propriétés des 
nanocristaux. Ces méthodes de calculs sont complexes et nécessitent beaucoup de 
temps. La discussion des modèles théoriques n’étant pas le but de ce travail, nous 
allons simplement résumer les principaux paramètres influençant les propriétés 
optiques des nanoparticules. Nous nous focaliserons sur les nanocristaux (Si-ncs). 
 
 

 
1.5.2.1. Les propriétés optiques des Si-ncs prédites par le modèle du 
confinement quantique 
 
Comme nous l’avons mentionné précédemment, le modèle des masses effectives est 
de faible utilité pour déterminer précisément les niveaux d’énergie pour les Si-ncs de 
taille < 5nm. Cependant il permet de modéliser les tendances et l’augmentation 
relative des niveaux d’énergie confinée lorsque la taille des Si-ncs diminue. Pour 
estimer les caractéristiques de bases des propriétés optiques dans les nanocristaux 
de silicium, un modèle simple d’une particule dans une boîte quantique, en 
considérant une barrière de potentiel infini, et en négligeant les interactions 
coulombiennes entre les électrons et les trous, est suffisant. Nous résumerons 
ensuite les principaux facteurs influents de l’émission de lumière dans les Si-ncs.   
 
Les densités d’états d’une paire électron-trou dans une boîte quantique  
(rectangulaire ou sphérique) forment un ensemble de valeurs discrètes de niveaux 
d’énergie séparés par certains ∆E. Ainsi le minimum d’énergie pour la paire électron-
trou et la séparation des niveaux d’énergie augmentent lorsque la taille des Si-ncs 

diminue. L’énergie de gap confinée conf
gE peut être décrite par l’équation suivante : 
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Avec h  la constante de Planck réduite, *

e
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des électrons et des trous dans le silicium, d le diamètre du nanocristal, Eg
Si l’énergie 

de gap du silicium massif  ≈ 1,1 eV.  
L’expression (1.1) met en relief que la diminution de la taille du nanocristal 
sphérique engendre l’augmentation de son énergie de gap. 
 

Le contrôle de l’énergie conf
gE  par l’intermédiaire de la taille des particules mène à un 

contrôle de l’énergie d’émission lié à la recombinaison de la paire électron-trou 
comme le montre la figure 1.14. 
 

 
 

Figure 1.14 Energie de confinement en fonction de la taille des Si-ncs d’après [33]. 

 
 
En effet, parallèlement à l’augmentation de l’énergie de gap pour les plus petites 
cristallites, la localisation spatiale des porteurs à l’intérieur des cristallites est 
augmentée. Ceci entraine une augmentation de la probabilité de recombinaisons 
radiatives et une durée de vie radiative plus faible. De ce fait, un rendement radiatif 
plus important est attendu lorsque la taille des cristallites diminue [34].  
 
De plus d’après le principe d’incertitude d’Heisenberg, le chevauchement des 
fonctions d’onde de l’électron et du trou augmente dans l’espace de k lorsque la 
taille des Si-ncs diminue, ce qui pourrait entraîner des transitions quasi-directes [35]. 
Un schéma de l’idée de base de la transition quasi-directe est reporté figure 1.15. 
Des transitions de type quasi-direct deviendraient prédominantes par rapport à des 
transitions assistées par phonons lorsque le rayon des Si-ncs est inférieur à 2 nm [36].  
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Figure 1.15 Illustration d’une transition assistée par phonon (à gauche) et d’une 

transition quasi-directe d’après [33],[36]. 

 
Finalement, le spectre d’émission et d’absorption pour une population de Si-ncs avec 
une large population de tailles sera élargi de manière non-uniforme. Une structure 
fine d’émission et d’absorption provenant d’une population de Si-ncs sera 
difficilement atteignable. De plus, l’influence des tensions de surface et des 
transitions liées aux phonons entraineront un élargissement supplémentaire du 
spectre comme le montrent les études menées sur un seul nanocristal de silicium 
[37]. 
 

 
1.5.2.2. Les processus non radiatifs 

 
La relaxation de la règle de sélection et l’augmentation des interactions 
coulombiennes dues à un chevauchement plus important des fonctions d’ondes 
associées aux électrons-trous entraînent l’augmentation du taux de recombinaison 
radiative mais peuvent également conduire à un effet opposé : l’augmentation des 
recombinaisons de type Auger par rapport au silicium massif. Le temps de 
recombinaison Auger dans les Si-ncs est estimé à la nanoseconde d’après Delerue et 
al. [38]. Les pertes engendrées par l’absorption des porteurs libres et les liaisons 
pendantes en surface sont donc à prendre en compte dans le cadre de la 
luminescence des nanostructures. 
 
 

1.5.2.3. Résumé 
 
Les approximations utilisées pour décrire le silicium massif ne peuvent pas être 
utilisées pour un nanocristal de silicium de faible taille principalement à cause de la 
faible périodicité dans le réseau cristallin due au confinement spatial et à la 
déformation du réseau en surface. De fait la symétrie de translation et le vecteur k 
ne peuvent pas être strictement définis dans ce type de système, la structure de 
bande est par conséquent  difficilement calculable. 
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Cependant, les modèles du confinement quantique suggèrent que le contrôle de 
l’énergie Egconf par l’intermédiaire de la taille des particules mène à un contrôle de 
l’énergie d’émission lié à la recombinaison de la paire électron-trou. Des bandes 
larges d’absorption et d’émission sont attendues, de par la non-linéarité du 
confinement, les effets liés aux perturbations des potentiels de surfaces et les 
transitions liées aux phonons qui entraîneront un élargissement conséquent des 
spectres. 
 
Par ailleurs, la modélisation des Si-ncs suggère une augmentation du rendement 
radiatif pour de petites cristallites du fait de la localisation spatiale des porteurs de 
charges. De plus, des transitions de type quasi-direct sont prédites pour des tailles 
de cristallites inférieures à 2 nm à cause du chevauchement des fonctions d’ondes 
des porteurs. Une augmentation importante du rendement de luminescence est 
alors envisageable. 
 
Toutefois, le confinement quantique engendre également une augmentation de 
rendement des  processus non radiatifs telles que les recombinaisons Auger et les 
recombinaisons liées aux liaisons pendantes présentes en surface des nanoparticules. 
Ainsi l’obtention de luminescence efficace des Si-nps requiert la passivation des 
liaisons pendantes à la surface des nanoparticules par l’intermédiaire d’une matrice 
hôte. 
 
 

1.5.3. Les nanoparticules de silicium  appliquées au 
photovoltaïque 

 
Au regard des propriétés prédites par le modèle du confinement quantique, les Si-
nps pourraient être particulièrement intéressantes pour le décalage spectral et les 
cellules tandems. D’un point de vue purement pratique, les Si-nps devraient être 
enfouies dans une matrice transparente au rayonnement solaire comme par 
exemple l’oxyde de silicium ou le nitrure de silicium. Les raisons sont développées 
dans la suite.  
 
 

1.5.3.1. Le décalage spectral intégré à la couche antireflet  
 
Il y a plusieurs possibilités et défis pour implémenter le film DS dans un composant 
ou module PV. Les cellules solaires encapsulées ont trois couches transparentes au-
dessus du composant silicium : une couche antireflet (CAR), un encapsulant 
(habituellement de l’acétate vinyle éthylène EVA) et un verre. En conséquence, une 
couche DS peut être insérée entre, ou incorporée dans, l’une ou l’autre des couches 
ci-dessus.  

 
Les films diélectriques minces de nitrure de silicium (SiN) sont de nos jours très 
largement utilisés comme couche antireflet et de passivation dans les cellules à base 
de silicium cristallin. L’idée d’utiliser la matrice SiN comme matrice hôte pour des 
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nanoparticules de silicium a été proposée récemment [39]. Le but est de rendre la 
couche active et ainsi d’apporter une valeur ajoutée à la couche antireflet 
classiquement utilisée pour les cellules photovoltaïques à base de silicium comme 
l’illustre la figure 1.16. Il est intéressant d’explorer la luminescence des Si-nps de 
silicium contenues dans une matrice de nitrure, car cette approche serait 
directement transférable à l’industrie photovoltaïque.  

 

Figure 1.16 DS idéal par une couche de nitrure de silicium contenant des Si-nps 

luminescentes. La couche de nitrure sert également de couche de passivation des 

défauts de surface et de couche antireflet. 

  
 

1.5.3.2. Les cellules tandems à base de silicium 
 

Les approches de type cellules tandems avec des semi-conducteurs III-V ont 
montrées leurs forts potentiels avec des rendements dépassant les 40 % [28]. Ces 
rendements ont été obtenus avec des cellules à triples jonctions de type 
GaInP/(In)GaAs/InGaAs développées pour des applications spatiales. Cependant les 
techniques de dépôts par épitaxie des couches minces de III-V ont des coûts très 
élevés. De plus, les matériaux utilisés sont à la fois trop chers et trop peu abondants.  
 
Une solution permettant de conserver de faibles coûts de production vise à utiliser 
les Si-ncs enfouis dans une matrice diélectrique obtenue par des techniques de 
dépôt en couches minces. Le contrôle de l’énergie de gap pourrait être obtenu par le 
contrôle de la taille de ces Si-nps. Ce serait le paramètre clé permettant d’ajuster 
l’absorption de la couche mince. Les propriétés de conduction dépendraient de la 
matrice dans laquelle les Si-nps sont intégrées. Pour un espacement faible des Si-nps, 
de véritables mini-bandes seraient formées permettant d’obtenir des énergies de 
gap effectif supérieures à celui du silicium massif (cf. figure 1.17). 
 
Cette perspective a mené au concept de cellule tandem «tout silicium », laissant 
entrevoir la possibilité d’une augmentation significative de la tension en circuit-
ouvert délivrée en comparaison à une simple jonction.  
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Figure 1.17 Cellule tandem “tout silicium” d’après [6], le super-réseau pourrait être 

constitué de nanocristaux silicium contenus dans une matrice diélectrique amorphe 

et connectés par une jonction tunnel à une cellule PV de silicium en couche mince. En 

théorie la limite d’efficacité pour une cellule de ce type (i.e. pour une énergie de gap 

de ≈ 1,7 eV) est de 42,5% en considérant les recombinaisons radiatives et de type 

Auger. 

 
 
Les nanoparticules de silicium contenues dans une matrice de SiO2 ont été les 
premières à être envisagées pour ce type de cellule tandem « tout silicium ». 
Cependant, le SiO2 possède un gap et un caractère isolant élevé. Ceci limite 
l’injection ou la récolte de porteurs au sein d’un dispositif optoélectronique [40]. 
 
D’après Conibeer et al [41], la barrière tunnel entre deux nanoparticules est réduite 
pour un matériau à plus faible hauteur de barrière. Pour démontrer cela il s’appuie 
sur la probabilité tunnel (Te) donnée par l’équation suivante : 
 
 
 

(1.2) 
 
 
 
où m*  est la masse effective dans la bande respective de la matrice, L est l’espace 
entre les nanocristaux et ∆E est la différence d’énergie entre la bande de la matrice 
et la bande formée par l’interaction avec le nanocristal (∆E=∆Ec - En). 
 
D’après ce modèle, quand la hauteur barrière décroit alors l’épaisseur de la barrière 
augmente pour une probabilité donnée. Cela revient à dire que pour L constant, si la 
hauteur de barrière diminue, alors la probabilité tunnel augmente. Les propriétés de 
transport peuvent donc être significativement améliorées si la hauteur de barrière 
diminue. Ce résultat suggère que la matrice de nitrure de silicium est une option 
intéressante pour les cellules tandems puisqu’elle présente des barrières de 
potentiels moins élevées que le SiO2 pour les électrons et les trous (cf. figure 1.18). 
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Figure 1.18 Diagramme de bandes à l’interface entre le silicium et une matrice de 

nitrure de silicium ou de dioxyde de silicium [41].   

 
 
 
Par ailleurs, lorsque la taille de la nanoparticule diminue la hauteur de barrière 
diminue également. Ainsi pour une même distance séparant les nanoparticules, la 
probabilité tunnel augmente lorsque la taille des nanoparticules diminue. 
 
Dans le cadre des applications de type cellules tandems à base de Si, les propriétés 
de transport de charges entre les particules doivent être optimisées. Jiang et al [42] 
ont estimé que pour obtenir des propriétés de conduction suffisantes la distance 
entre deux nanoparticules doit être au maximum 1 à 2 nm pour le SiO2, tandis que 
pour le SiN la distance pourrait être entre 2 et 4 nm. Ainsi la conduction entre les 
nanoparticules peut être significativement augmentée si la barrière de potentiel 
diminue grâce à l’utilisation d’une matrice de nitrure de silicium. 
 
Pour ces raisons les Si-nps contenues dans une matrice de nitrure de silicium sont 
particulièrement intéressants. Cependant ces concepts de cellules tandems 
requièrent l’utilisation de nanostructures de Si avec une densité et une distribution 
de tailles parfaitement contrôlées. Les investigations sont en cours pour obtenir de 
telles structures à l’énergie de gap contrôlable par l’intermédiaire du confinement 
quantique de nanostructures.  
 
Pour ces raisons, nous avons choisi d’explorer la fabrication de super-réseaux de Si-
nps contenues dans une matrice de nitrure de silicium. 
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1.6.  Plan de la thèse 
 
 
Compte tenu de cet état de l’art sur les propriétés optoélectroniques remarquables 
des semi-conducteurs de dimension nanométrique, en particulier le silicium, et sur 
les exigences de très haut rendement des cellules photovoltaïques de demain, il 
paraissait opportun d’explorer méthodiquement les conditions d’élaboration des 
nanoparticules de silicium dans une matrice de nitrure de silicium, et d’évaluer leurs 
propriétés optiques et électriques. Dans ce travail de thèse, nous avons beaucoup 
plus focalisé notre travail sur les aspects « matériaux » que sur les aspects 
« composant photovoltaïque » car il nous semblait très important de maîtriser la 
cristallogenèse de ces nouvelles structures, de comprendre leurs propriétés 
structurales et optoélectroniques, avant d’envisager une application en électronique. 
La mise en œuvre dans des cellules photovoltaïques réelles constitue encore un défi 
tant sur le plan de la conception que sur celui du principe de fonctionnement.  
 
Nous avons organisé le manuscrit de la manière suivante : 
 
Dans le chapitre 2, les principales méthodes d’obtention de nanostructures dans les 
matrices d’oxydes de silicium seront résumées. Les résultats expérimentaux obtenus 
dans ces matrices seront ensuite discutées. Un travail identique est ensuite réalisé 
pour les Si-nps obtenues dans les matrices de nitrure de silicium.  
 
Dans le chapitre 3, nous décrirons la phase d’élaboration des couches minces de 
nitrure de silicium riches en silicium par PECVD. Une attention particulière sera 
portée sur le contrôle de la stœchiométrie dans le but d’obtenir des Si-nps dans une 
matrice diélectrique de nitrure de silicium. 
 
Dans le chapitre 4, l’élaboration et la caractérisation de Si-nps de silicium dans le 
nitrure de silicium seront présentées. Les analyses structurales et optiques des 
couches de nitrure de silicium avant et après recuit en fonction de l’influence de 
l’excès de silicium contenu dans la matrice seront développées.  
 
Dans le chapitre 5, nous décrirons la fabrication de Si-ncs confinées dans des 
multicouches de types SiNx/SiO2 et SiNx/Si3N4. Une attention particulière sera 
donnée aux contrôles de l’épaisseur de ces couches.  
 
Nous terminerons par un résumé des résultats obtenus et par les perspectives 
envisageables de ce travail.  
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Chapitre 2: Les nanoparticules de silicium dans 
une matrice diélectrique 

 
 
Les nanoparticules de silicium (Si-nps) enfouies dans une matrice diélectrique sont 
au premier rang des concepts de troisième génération pour le photovoltaïque. C’est 
naturellement la matrice oxyde de silicium (SiO2) qui a suscité le plus de recherches 
du fait de sa très bonne stabilité thermique et de ses excellentes propriétés de 
passivation. Nous allons dans un premier temps nous intéresser aux méthodes 
d’élaboration des Si-nps dans SiO2 pour ensuite nous préoccuper des propriétés de 
luminescence observées dans ces systèmes. Cette étude permettra de s’inspirer des 
avancées réalisées dans le système Si-nps/SiO2 pour l’élaboration et la 
caractérisation de systèmes Si-nps/Si3N4. 
Dans un second temps, nous nous focaliserons sur l’état de l’art concernant 
l’élaboration des Si-nps dans le nitrure de silicium avant de nous intéresser aux 
propriétés de luminescence des systèmes Si-nps/Si3N4. 
 

 

2.1.  Les Si-nps dans une matrice SiO2 
 

2.1.1. Les méthodes de fabrication  
 
Différentes méthodes de préparation compatibles avec la technologie silicium ont 
été explorées dans la littérature. Parmi elles on peut citer l’implantation ionique, les 
méthodes de dépôt chimique en phase vapeur, la pulvérisation, l’ablation laser, 
l’évaporation réactive… Une description des principales techniques sera présentée 
par la suite ainsi que les principaux résultats. 
 
 

2.1.1.1. L’implantation ionique 
 
La formation de nanostructures de Si peut être obtenue par implantation ionique du 
silicium dans une matrice de SiO2, suivie par une maturation d’Oswald induite par 
recuit thermique [1].  
 
Une illustration de la méthode d’implantation ionique est présentée ci-dessous 
figure 2.1. Une forte dose d’ions silicium (Si+) est implantée dans une couche de silice 
(SiO2) préalablement formée par oxydation thermique d’une plaquette de silicium. 
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Le nombre et la position des atomes de Si en excès sont respectivement contrôlés 
par la dose et l’énergie fournie aux ions implantés. Un recuit à haute température, 
typiquement au-delà de 900°C, est ensuite nécessaire afin d’assurer une séparation 
de phase entre le Si et le SiO2. Ce traitement thermique permet également une 
passivation des défauts engendrés par les collisions des atomes lors de 
l’implantation.   

 
Figure 2.1  Illustration de l’élaboration de Si-nps par implantation ionique. 

 
 
La densité et la distribution de tailles des Si-nps obtenues sont principalement 
déterminées par l’excès de silicium fourni lors de l’implantation et par le recuit 
subséquent. D’après l’étude réalisée par C. Bonafos et al.[2] l’excès de silicium et la 
température de recuit ont un fort impact sur la taille des Si-nps, alors que le temps 
de recuit a quant à lui un effet plus faible sur la taille des nanoparticules. La figure 
2.2 reporte les images de microscopie électronique en transmission obtenues pour 
ce type d’échantillon. L’atmosphère de recuit, si elle est oxydante, peut entraîner 
dans certains cas une diminution de la concentration de silicium en excès [3]. 
 
 

 
 

 

Figure 2.2 Image MET conventionnelle en champ sombre d’un échantillon 

comportant 30 %at. de Si en excès implanté dans une couche de SiO2 après recuit à 

1100°C pendant 4 heures. L’encart montre une image en haute résolution d’un 

nanocristal de silicium [2]. 
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2.1.1.2. Les méthodes de dépôt en couches minces  
 
 
Une autre stratégie a été développée pour obtenir des Si-nps dans une matrice de 
SiO2. Comme précédemment, il s’agit d’utiliser le mécanisme thermodynamique de 
la séparation de phase ; cependant l’excès de silicium est directement intégré à la 
couche d’oxyde de silicium. En fait, un oxyde sous-stœchiométrique, aussi appelé 
oxyde de silicium riche en silicium i.e. SiOx (x<2), est obtenu directement grâce aux 
techniques de dépôt en couches minces. Des précipités de silicium sont ensuite 
générés pendant un recuit à haute température. Ces précipités proviennent de la 
séparation de phase permise par la diffusion des atomes de silicium lors du 
traitement thermique (cf. 2.1). 

 
  

 (2.1) 
 
 
La taille des particules dépend principalement de la stœchiométrie, de la méthode 
de recuit et du temps de recuit. Le traitement thermique permet également de 
passiver les défauts structurels et chimiques. Une illustration du phénomène est 
reportée dans la figure 2.3. Plusieurs techniques de dépôts utilisent ce principe, nous 
allons détailler les principales par l’intermédiaire de quelques exemples.  
 

 
 

Figure 2.3 Illustration de la séparation de phase obtenue lors du recuit d’un oxyde 

sous-stœchiométrique. 

 
      

a) La pulvérisation magnétron 

 
La pulvérisation magnétron permet d’obtenir des Si-nps par dépôt de couches 
d’oxyde sous-stœchiométrique [4] suivi d’un recuit à haute température pour former 
les nanoparticules. Plusieurs stratégies ont été reportées dans la littérature : 

 
La première méthode est la co-pulvérisation qui nécessite l’utilisation de deux cibles 
(Si et SiO2) placées dans une chambre de dépôt avec un substrat sous une 
atmosphère d’argon (Ar). 
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La seconde méthode est la pulvérisation réactive qui requiert quant à elle une seule 
cible de silicium placée dans la chambre de dépôt avec un substrat sous une 
atmosphère mixte O2/Ar. Une image obtenue par microscopie électronique à 
transmission (MET) des nanocristaux est reportée figure 2.4. 
 

 

 
 

Figure 2.4 Image MET typique obtenue en haute résolution de Si-nps cristallines 

enfouies dans une matrice de SiO2 d’après [4]. Un temps de recuit de 1h à 1000°C 

sous N2 a été utilisé pour former les nanocristaux. Certains d’entre-eux sont marqués 

par des cercles. La figure de diffraction correspondante est reportée dans l’encart. 

 
 
Enfin, la troisième méthode  utilise la propriété de l’hydrogène à réduire l’oxygène 
pulvérisé. Elle consiste à utiliser une seule cible de SiO2 placée dans la chambre avec 
un substrat sous une atmosphère mixte H2/Ar [5]. La pression d’argon étant 
maintenue constante, la pression partielle d’hydrogène permet de contrôler la 
stœchiométrie de la couche déposée.  
 
 
Pour les trois méthodes citées plus haut, un dépôt d’oxyde non-stœchiométrique 
SiOx<2 est obtenu sur le substrat. Un recuit post-dépôt est ensuite nécessaire pour 
obtenir la précipitation des nanocristaux. La stœchiométrie de la couche, la 
température de recuit et le temps de recuit sont les principaux paramètres qui 
permettent de contrôler la population de Si-nps. 
 

 

b) L’évaporation réactive  

 
La fabrication de Si-nps a également été possible par la technique d’évaporation 
réactive. L’évaporation est réalisée dans une chambre de dépôt préalablement vidée 
jusqu’à obtention d’une pression de 10-7 mbar. Le substrat est généralement chauffé 
à une température de 100°C. Une couche amorphe d’oxyde de silicium sous-
stœchiométrique est obtenue par évaporation de poudre de SiO sous une 
atmosphère d’oxygène [6].  
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Les vitesses de dépôt sont de l’ordre 10 nm/min. Après dépôt, les échantillons sont 
recuits pendant une heure sous une atmosphère d’argon pour obtenir les 
nanoparticules. La figure 2.5 reporte l’obtention de nanoparticules cristallisées après 
un recuit à 1000°C pendant 1 heure.  
 
 

 
 
Figure 2.5 Image MET en haute résolution de Si-nps dans une matrice de SiO2 

obtenue par évaporation réactive. La taille moyenne est de 4,3 nm d’après [6], les 

cercles noirs sont ajoutés pour aider le lecteur à visualiser les nanocristaux. 

 
 
Comme précédemment, la stœchiométrie de la couche, la température de recuit et 
le temps de recuit sont les principaux paramètres permettant de contrôler la 
population de nanoparticules. Un problème potentiel de cette technique est la non-
uniformité. La dégradation des filaments du canon à électrons peut entraîner un 
taux d'évaporation non-uniforme. 
 
 

c) Les dépôts chimiques en phase vapeur  

 
Les méthodes de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) sont multiples. Celles-ci 
diffèrent les unes des autres selon le procédé d’initiation des réactions chimiques et 
selon les conditions du dépôt. Elles permettent également d’obtenir des Si-nps. Nous 
allons décrire plus particulièrement l’une d’entre elles : la CVD assistée par plasma 
(PECVD).  
 
Cette technique consiste à introduire un mélange de silane (SiH4) et de protoxyde 
d’azote (N2O) dans une chambre sous ultravide. La chambre intègre deux électrodes 
connectées à un générateur radiofréquence (13,56MHz). Le substrat est déposé sur 
l’électrode basse qui sert également de porte-échantillon. Le substrat est alors 
chauffé à une température typiquement inférieure à 500°C. L’application d’une 
excitation RF permet de dissocier les molécules de gaz précurseurs (SiH4/N2O) en 
espèces réactives. Ces espèces réactives peuvent se déposer sur la surface du 
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substrat. Pour favoriser le dépôt à la surface de l’échantillon, une tension de 
polarisation peut être appliquée au niveau du porte-échantillon. 
 
Des couches minces d’oxyde riche en silicium (SiOx<2) sont obtenues par cette 
techniques de dépôt. Le rapport des flux de gaz (SiH4/N2O) est le principal facteur 
permettant de contrôler la stœchiométrie de la couche formée [7] [8]. 
 
Après le dépôt, les couches SiOx sont recuites dans un four classique à haute 
température sous atmosphère d’azote pour permettre la séparation de phase et la 
nucléation des Si-nps. 
 
La figure 2.6 présente les images MET obtenues par la technique d’observation en 
champ sombre d’après Iacona et al.[7]. Parallèlement à ces images sont reportées les 
évolutions de taille des Si-nps en fonction de la température de recuit et de la 
concentration en silicium déduite par des mesures de spectroscopie de 
rétrodiffusion de Rutherford (RBS).  
 

 
Figure 2.6 Images MET en vue plane et distributions de taille de Si-nps cristallines 

associées représentant : à gauche, l’évolution de la population en fonction de l’excès 

de silicium ; à droite, l’évolution de la population de Si-nps en fonction de la 

température de recuit pour un excès de silicium fixé d’après [7]. 

 
 
Ces observations corroborent les informations obtenues avec les autres techniques 
de dépôt. D’après les auteurs, les deux principaux facteurs qui contrôlent la taille des 
nanocristaux de silicium sont la température de recuit et l’excès de silicium. 
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Il faut remarquer que de l’azote (≈ 10 %at.) et de l’hydrogène (≈ 10 %at.) sont 
incorporés de manière non-intentionnelle dans ces couches du fait de l’utilisation de 
gaz précurseurs contenant ces éléments. 
Plus récemment une nouvelle technique d’observation a été utilisée pour 
caractériser les Si-nps dans un SiO2. La figure 2.7 présente la reconstruction 
tomographique de particules de silicium obtenue par MET filtrée en énergie [8]. 
L’échantillon observé est un SiOx<2 déposé par PECVD recuit pendant 3 heures sous 
atmosphère N2. 
 
 

 
 

Figure 2.7 Reconstruction par tomographie de Si-nps enfouies dans une matrice 

d’oxyde de silicium [8]. Le brouillard blanc représente les pertes d’énergies de 17 eV 

(plasmon). Les particules de silicium sont rendues visibles par un maillage externe 

déclenché pour un seuil d’énergie constant.   

 
Ces observations sont très importantes : elles suggèrent que les particules n’ont pas 
une simple symétrie sphérique mais plutôt des morphologies complexes avec des 
rapports surface sur volume importants. La technique d’imagerie par MET filtrée en 
énergie  est très prometteuse et sera détaillée par la suite.  
 
 
En résumé, de manière générale, toutes ces techniques de dépôt permettent 
d’obtenir des Si-nps après un recuit à haute température (T ≥ 900°C). Les Si-nps sont 
cristallines dans la plupart des cas. Cependant elles conduisent généralement à des 
dispersions de taille des Si-nps importantes et très vraisemblablement à des 
morphologies complexes.  
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2.1.1.3.Les multicouches  
 
Des multicouches de type Si/SiO2 [9] et de type SiOx/SiO2 avec 1<x<2 [10] ont été 
réalisées. Les meilleurs résultats ont été obtenus par les techniques d’évaporation 
réactive [11] et de pulvérisation magnétron [12][13], comme le montrent les images 
obtenues par MET de la figure 2.8. 

 
 

 
Figure 2.8 (a) Image MET en vue transversale d’une multicouche SiOx/SiO2 après 

recuit pendant 1h à 1100°C sous N2 d’après [11]. La séparation des Si-nps par une 

fine couche d’oxyde est observable. (b) Image MET filtrée en énergie d’une 

multicouche SiOx/SiO2  en vue transversale d’après [13] (b’) Image MET en haute 

résolution d’un nanocristal de silicium issu de la multicouche précédente (b) d’après 

[13].  

 
 
L’organisation spatiale des nanocristaux est visiblement plus ordonnée comme en 
témoignent les images MET reportées dans la figure 2.8. L’utilisation de l’approche 
multicouche permet de confiner la taille des nanoparticules par l’intermédiaire de 
l’épaisseur de chaque couche. Elles permettent d’obtenir des distributions plus fines 
de la taille des nanoparticules (largeurs à mi-hauteur de l’ordre de 1 nm). 
 
Egalement, d’après Zacharias et al.[11], l’ajout d’une contrainte spatiale permettrait 
de découpler, au moins partiellement, le contrôle de la taille des nanoparticules du 
contrôle de leur densité. Ainsi, la densité des nanoparticules serait contrôlable grâce 
à la stœchiométrie de l’oxyde sous-stœchiométrique. 
 
 
 

 (a) 

(b’) 

(b) 
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2.1.1.4. Résumé  
 
 
Le principe de base pour obtenir des nanocristaux de silicium dans une matrice de 
SiO2 consiste à obtenir des excès de silicium à l’intérieur de celle-ci. Ces films 
peuvent être obtenus par implantation de silicium dans de l’oxyde de silicium ou par 
dépôt d’oxyde sous-stœchiométrique obtenu par des techniques de dépôt sous vide. 
Ces dépôts sont généralement suivis de traitements thermiques à hautes 
températures (T>900°C) pour permettre la formation des nanocristaux de silicium.  
 
L’implantation ionique est une technique qui permet d’obtenir un contrôle correct 
de la taille des Si-nps. Cette technique est principalement utilisée pour des 
applications nanoélectroniques. 
 
La pulvérisation magnétron est une technique utilisée dans un bon nombre 
d’applications industrielles. Elle est réputée pour sa simplicité et sa capacité à 
réaliser des couches minces à plusieurs éléments. 
 
L’évaporation réactive permet d’obtenir des Si-nps. Un problème potentiel de cette 
technique est la non-uniformité engendrée par la dégradation des filaments du 
canon. 
 
Les techniques CVD sont très utilisées pour la production de dispositifs à base de 
silicium à grande échelle tels que les transistors à couches minces ou les cellules 
solaires à grandes surfaces. Néanmoins la présence d’azote et d’hydrogène dans les 
couches peut être un problème.  
 
Toutes ces techniques permettent d’obtenir des Si-nps. La taille des nanocristaux est 
principalement contrôlée par l’excès de silicium initial et par la température de 
recuit. La température de recuit typique est généralement 1100°C pour des durées 
de recuit de l’ordre de la centaine de minutes.  
 
La distribution de tailles est difficilement comparable entre les techniques étant 
donnée la difficulté à récolter des informations précises et fiables à ce sujet. 
Néanmoins, on peut dire qu’elles conduisent généralement à des dispersions de 
tailles des nanoparticules importantes. Les techniques MET par perte d’énergie sont 
très prometteuses pour la caractérisation de Si-nps. Elles ont permis de mettre en 
évidence la morphologie complexe des Si-nps dans le SiO2. 
 
Enfin, l’utilisation de multicouches permet d’obtenir des distributions de tailles plus 
fines. Ceci les rend très attractives pour des applications optoélectroniques ou de 
type cellule tandem. 
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2.1.2. Les propriétés optiques des Si-nps dans SiO2 
 
D’après le modèle du confinement quantique, l’énergie de gap du silicium augmente 
pour des tailles décroissantes de particules inférieures à 5 nm. Ce modèle considère 
des nanoparticules parfaites dont les surfaces ne sont pas recombinantes.  
 
Wolkin et al.[14] ont montré que l’énergie de luminescence de nanocristaux de 
silicium de même taille varie selon la nature des liaisons présentes en surface des 
nanocristaux. En effet, la figure 2.9(a) compare les données théoriques et 
expérimentales des énergies de photoluminescence de nanocristaux de Si passivés 
avec de l’hydrogène. L’énergie de photoluminescence observée est proportionnelle 
à l’énergie de gap confinée. L’émission de photons pour des particules passivées par 
des atomes d’hydrogène est en accord avec la recombinaison des porteurs « libres » 
confinés dans les nanocristaux de silicium. Cette énergie est contrôlable grâce à la 
taille des nanoparticules.  
La figure 2.9(a) reporte également la comparaison des résultats théoriques et 
expérimentaux des énergies de photoluminescence de nanocristaux de Si passivés 
cette fois ci avec de l’oxygène. Pour les nanocristaux de silicium contenus dans une 
matrice de SiO2 le processus se complexifie. Un bon accord entre les expériences et 
la théorie est obtenu lorsque la liaison Si=O est prise en compte dans les calculs. 
D’après [14], l’exciton issu de l’absorption d’un photon est rapidement piégé (≈ 1 ps) 
dans les états localisés créés à la surface du nanocristal par la présence d’oxygène. 
L’électron se retrouve sur l’atome de silicium d’une liaison Si=O et le trou sur l’atome 
d’oxygène. Comme le montre les résultats de modélisation de la figure 2.9(b), pour 
des tailles de nanocristaux inférieures à ≈ 3 nm, les niveaux électroniques associés 
aux états de surface apparaissent dans le gap et limitent donc l’énergie de 
luminescence des nanocristaux. Wolkin et al.[14] ont proposé que le mécanisme 
principal de luminescence soit la recombinaison des excitons sur des états 
d’interfaces (Si-ncs/SiO2). 
 

 Figure 2.9 (a) Calculs (lignes) et mesures de l’énergie de photoluminescence en 

fonction de la taille des cristallites de Si passivées avec de l’hydrogène (rond plein) ou 

en présence de la liaison Si=O (rond vide) ; (b) Calculs de l’énergie de valence et de 

conduction pour des nanocristaux de silicium passivés avec de l’hydrogène ou en 

présence de la liaison Si=O [14]. 
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Les résultats de Zacharias et al.[11] obtenus par l’intermédiaire de l’approche 
multicouche (permettant un contrôle plus fin de la taille des nanocristaux) sont 
reportés sur la figure 2.10. On constate que plus la taille des nanocristaux est faible, 
plus l’énergie de luminescence est grande. Ces résultats sont en adéquation avec le 
modèle présenté précédemment. Néanmoins pour des tailles de cristallites estimées 
à 2 nm, l’énergie de luminescence observée est de seulement 1,55 eV.  
 

 
 
Figure 2.10 Photoluminescence normalisée montrant un décalage de la PL vers le 

bleu corrélé à la taille de nanocristaux obtenus par multicouches d’après [11].  

 
Ainsi, comme l’ont proposé Wolkin et al.[14], l’origine de l’émission radiative pour 
des Si-nps cristallines contenues dans du SiO2 est probablement due à la fois à la 
recombinaison des porteurs « libres » confinés dans la particule pour des tailles 
supérieures à ≈ 3 nm, et à la recombinaison des porteurs piégés par des états 
d’interface dans les nanocristaux de petites tailles.   
 
 

2.1.3. Résumé  
 
Les recherches sur les Si-nps contenues dans une matrice d’oxyde de silicium ont été 
considérables depuis quelques dizaines d’années. Les méthodes de fabrication se 
sont multipliées. Des avancées notables ont été réalisées pour le contrôle des tailles 
des cristallites dans cette matrice, notamment par l’utilisation de techniques de 
dépôt multicouches. D’un point de vue des propriétés optiques, l’énergie de 
luminescence des Si-nps contenues dans une matrice de SiO2 est généralement 
associée aux états d’interface engendrés par la présence d’oxygène. 
 
En comparaison, les Si-nps contenues dans une matrice de nitrure de silicium SiNx 
ont été relativement peu étudiées. Nous allons par la suite présenter l’état de l’art 
pour ce système.  
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2.2.  Les Si-nps dans une matrice SiNx 
 
Le nitrure de silicium amorphe est un matériau couramment utilisé pour la 
microélectronique comme isolant ou comme couche barrière de diffusion pour les 
impuretés. Il est également fortement utilisé dans le photovoltaïque comme couche 
antireflet et pour ses propriétés de passivation. Cependant, il est encore peu étudié 
en tant que matrice hôte pour les Si-nps en comparaison de la matrice SiO2.  
 
Le gap optique de la phase cristalline du nitrure de silicium est de seulement 5.3 eV 
(par rapport à 9 eV pour SiO2), ce qui reste néanmoins suffisant pour assurer le 
confinement des Si-nps. Cette observation suggère que la matrice de nitrure de 
silicium serait une option intéressante pour des applications photovoltaïques et plus 
généralement pour l’optoélectronique, puisqu’elle présente des barrières de 
potentiels moins élevées que dans le cas SiO2 pour les électrons et les trous. 
 
 

2.2.1. Les méthodes de fabrication  
 
A l’instar des nanoparticules de silicium enfouies dans SiO2, les Si-nps peuvent être 
obtenues dans une matrice de nitrure en utilisant la séparation de phase lors d’un 
recuit à haute température. En effet, un film SiN sous-stœchiométrique (i.e. Si3Nx<4) 
permet de générer des précipités de silicium pendant un recuit à haute température. 
Ces précipités proviennent de la séparation de phase permise par la diffusion des 
atomes de silicium lors du traitement thermique (cf. (2.2)). Une illustration est 
reportée sur la figure 2.11. 
 
 

  (2.2)  
 

 
Figure 2.11 Schéma illustrant l’obtention de nanoparticules dans une matrice de 

nitrure de silicium stœchiométrique. 

 
Les Si-nps dans des couches minces de nitrure de silicium sont généralement 
obtenues par des méthodes CVD tel que la CVD à basse pression [15], la CVD à fil 
chaud et plus couramment la PECVD [16],[17]. La pulvérisation magnétron [18] et 
l’évaporation réactive [19] sont également utilisées dans une moindre proportion. 
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2.2.1.1.Dépôt CVD assisté par plasma 
 
 
La technique est identique à celle utilisée dans le cas des nanostructures de silicium 
dans SiO2. Les gaz précurseurs utilisés cette fois sont le SiH4, en tant que source 
d’atomes de silicium, mélangé avec de l’azote N2 ou de l’ammoniac NH3, pour 
l’obtention des atomes d’azote.  
 
L’optimisation des conditions de dépôt, notamment les flux de gaz, permet de 
contrôler la stœchiométrie de la couche mince SiNx:H. Une concentration plus ou 
moins importante d’hydrogène est généralement présente dans les couches minces 
en conséquence de l’utilisation des gaz précurseurs hydrogénés. Les dépôts CVD sont 
en général effectués entre 300 et 400°C selon les auteurs [20],[21]. La présence 
d’hydrogène dans les films est importante, généralement autour de 15 %at. [22].  
 
Après dépôt CVD, des couches minces de nitrure riche en silicium (NSRS) sont 
obtenues. Ces couches sont généralement recuites dans un four classique à hautes 
températures (entre 700°C et 1250°C) sous atmosphère neutre pour permettre la 
séparation de phase et la nucléation des Si-ncs dans certains cas [23][24]. 
 
Il est important de signaler ici que certains auteurs reportent la formation in situ des 
nanoparticules de silicium amorphe [25] lors du dépôt. D’autres prétendent obtenir 
la cristallisation in situ des nanoparticules durant le dépôt [21], c'est-à-dire à des 
températures inférieures à 400°C. D’après ces auteurs, la cristallisation des 
nanoparticules de silicium serait induite par la présence importante d’atomes 
d’hydrogène présents dans les gaz précurseurs. Comme nous le verrons plus loin, 
nous sommes en désaccord avec ces observations. Il est à noter que certains groupes 
de recherche semblent revenir sur leurs interprétations [26] en publiant récemment 
un article montrant la nécessité d’un recuit à haute température pour obtenir des 
nanocristaux de silicium [27] suite à des analyses de spectroscopie µ-Raman. 
 
 
 

2.2.1.2.La pulvérisation magnétron  
 
 
La pulvérisation magnétron est largement moins reportée dans la littérature pour la 
formation de films de nitrure de silicium. La technique consiste à pulvériser une cible 
de Si sous une atmosphère mixte d’argon et d’azote, ou également d’argon et de 
NH3 [28]. Les échantillons sont ensuite classiquement recuits entre 700°C et 900°C 
pendant une demi-heure.  
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Figure 2.12 Image de MET en haute résolution de Si-nps cristallines dans une matrice 

de nitrure obtenues par pulvérisation magnétron après recuit à 700°C pendant 30 

min sous N2. La densité des Si-nps est d’environ 1,2.10
12

 cm−2 d’après [28].  

 

Sur la figure 2.12, les auteurs reportent la présence de Si-nps cristallines après un 
recuit à 700°C pendant 30 minutes. Ils nous donnent également la densité surfacique 
de nanocristaux observés. Cette densité est à priori déduite de l’image en haute 
résolution. Nous pouvons nous interroger sur la fiabilité de cette information. 
Comme nous le verrons dans la suite, la MET en haute résolution ne permet 
d’observer en fait que les Si-nps cristallines bien orientées par rapport au faisceau 
d’électrons, ce qui ne représente qu’une faible proportion de cristallites, 
difficilement évaluable avec précision, sur la population totale. Ils insistent sur le fait 
que pour un même excès de silicium, la présence d’hydrogène permet de faciliter la 
nucléation des particules.  

 
 

 

2.2.1.3.L’évaporation réactive  
 
 
L’utilisation de l’évaporation réactive a également été reportée pour la fabrication 
de films de nitrure de silicium riche en silicium. Le bâti de dépôt est préalablement 
sous vide. Dans l’expérience de [29], un canon à électrons permet d’évaporer une 
cible de silicium en présence d’azote, la pression étant maintenue à 2 x 10-5 Torr par 
le flux d’azote régulé dans le réacteur. Une source de plasma ECR est utilisée pour 
dissocier les molécules d’azote. La vitesse de dépôt est de 6 nm/min. La couche de 
nitrure de silicium riche en silicium est ensuite recuite sous vide entre 500°C et 
1150°C. Une analyse par spectroscopie µ-Raman a permis aux auteurs de détecter la 
présence d’une phase de silicium pure dans leur échantillon pour des températures 
de recuit inférieures à 950°C, et de montrer que la cristallisation de la phase 
amorphe de silicium nécessite un recuit au minimum à 950°C. 
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2.2.1.4.Les multicouches  
 
Dans le but d’obtenir un meilleur contrôle de la distribution de taille des Si-nps, des 
multicouches de type a-Si/Si3N4 [30-33] ont été réalisées par différents groupes. 
Cependant ces structures aboutissent à des structures de types puits quantiques 
plutôt qu’à des confinements de type boites quantiques. En s’inspirant des travaux 
menés sur les structures multicouches dans le SiO2, des structures de type SiNx/Si3N4 
ont été étudiées plus récemment. Les principales contributions étant celles réalisées 
par le groupe de Conibeer et al.[24][34][35][36]. La figure 2.13 représente 
schématiquement l’approche multicouche dans les matrices de nitrure de silicium. 

 
Figure 2.13 Illustration de la formation de Si-nps par l’intermédiaire de l’approche 

multicouche. L’excès de silicium dans le NSRS précipite à hautes températures pour 

former des Si-nps isolées. Le nitrure de silicium stœchiométrique est utilisé comme 

barrière de diffusion. La taille des Si-nps est contrôlée par l’épaisseur du film de NSRS.  

 
Ces recherches ont montré que l’approche multicouche développée pour la matrice 
de SiO2 est transposable à la matrice Si3N4. Les techniques de co-pulvérisation ou 
PECVD ont été utilisées pour réaliser des structures multicouches permettant de 
contrôler la taille des nanocristaux. Cependant aucune mesure de distribution de 
taille n’a été reportée pour ces systèmes.  
La figure 2.14 montre les images MET d’un multicouche SiNx/Si3N4 obtenu par PECVD 
après recuit à 1100°C. Le contrôle des épaisseurs de couches semble plus délicat par 
la technique PECVD du fait des paramètres de dépôt moins fins [37]. 

 

 

Figure 2.14  Image MET en haute résolution de Si-ncs obtenues dans une multicouche 

de nitrure de silicium par PECVD après recuit à 1100°C 
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Pour compléter la caractérisation structurale des multicouches, des analyses par 
diffraction de rayons X en incidence rasante (GI-XRD) se sont avérées pertinentes. La 
figure 2.15 montre les mesures GI-XRD sur une multicouche (5nm) SiNx/ (8nm) 
Si3N4 .en fonction de la température de recuit.  
 

 
Figure 2.15 Spectres XRD obtenus pour différentes températures de recuit pendant 2 

heures sous atmosphère N2 d’après [24]. 

 
Cette analyse a montré que les pics de diffraction liés au silicium cristallin 
apparaissent légèrement à partir de 900°C et clairement pour des températures 
supérieures à 1000°C. Il en est conclu qu’un traitement thermique à une 
température d’au moins 900°C est nécessaire pour obtenir la cristallisation de 
nanoparticules de silicium. Cette étude a également établi que la cristallisation du 
nitrure de silicium sous ses phases α et β est obtenue pour des températures de 
1150°C.   
 
 

2.2.1.5.Résumé 
 

A l’instar des Si-nps enfouies dans une matrice de SiO2, le principe de base pour 
obtenir des Si-nps dans une matrice de Si3N4 consiste dans un premier temps à 
obtenir un film SiN riche en silicium (NSRS). Ces films NSRS peuvent être obtenus par 
des techniques de dépôt sous vide. Ces dépôts sont généralement suivis de 
traitements thermiques à hautes températures pour permettre la formation des 
nanocristaux de silicium. La taille des particules semble dépendre principalement de 
la stœchiométrie et de la température de recuit.  

 
Certains auteurs reportent l’obtention de Si-nps cristallines avec des températures 
de recuit post dépôt plus faibles que dans les oxydes de silicium (700°C au lieu de 
900°C respectivement). D’autres ont révélé la formation in-situ de Si-ncs dans une 
matrice de nitrure de silicium juste après dépôt (300-400°C). Cette dernière 
procédure pourrait en principe être très prometteuse car elle permettrait d’éviter 
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des recuits à hautes températures peu compatibles avec la mise au point de 
dispositifs complexes. Cependant, la présence de ces nanocristaux Si dans SiNx est 
surprenante puisque les méthodes de dépôt des uns et des autres sont relativement 
identiques. En dépit d’observations par MET et d’analyses par photoluminescence, le 
manque d’analyses complémentaires, telles que des mesures de spectroscopie 
Raman sur les films non-recuits de ces auteurs, laisse planer le doute sur ces 
résultats. En effet comme nous le développerons plus loin, des artefacts d’irradiation 
peuvent provoquer la nucléation de nanoparticules lors de l’analyse par MET, et les 
données PL peuvent être interprétées de différentes manières.  

   
Par ailleurs, peu d’informations sur la dispersion de tailles des nanoparticules sont 
fournies dans la littérature. Dans la majorité des cas, le MET en haute résolution est 
utilisé pour vérifier la présence de Si-ncs, pour déterminer leurs tailles, et beaucoup 
moins souvent leur densité. Cependant, comme nous le discuterons plus loin, 
l’estimation de tailles moyennes de Si-ncs par l’intermédiaire de la MET dans des 
couches de nitrure de silicium peut s’avérer aléatoire voire incorrecte.  

 
Enfin, très peu d’études sur les multicouches contenants des films NSRS ont été 
réalisées, alors même que cette procédure offre des possibilités de confinement 
spatial, qui pourrait conduire au confinement quantique par le contrôle des 
épaisseurs des films NSRS. Cette partie mérite donc d’être étudiée très largement 
pour en connaître le potentiel et les limites.  

 
 

2.2.2. Les propriétés optiques des Si-nps dans SiNx 
 
L’étude des propriétés de luminescence des nitrures de silicium est extrêmement 
délicate du fait de leur complexité structurelle. Contrairement à l’oxyde de silicium, 
le nitrure de silicium est une matrice potentiellement luminescente. Ainsi la 
présence de luminescence dans un film de NSRS ne démontre en aucun cas à elle 
seule la présence de Si-nps dans ce film, comme nous le verrons dans le paragraphe 
2.2.2.1. Plusieurs sources (défauts, confinement…) de luminescences sont proposées 
pour interpréter les spectres des couches NSRS. Nous allons dans la suite discuter de 
ces différentes possibilités. 
 
 

2.2.2.1.Les défauts  
 
Pour expliquer ces phénomènes de luminescence, une approche historique consiste 
à s’appuyer sur la présence importante de défauts dans les matrices amorphes de 
nitrure de silicium hydrogéné (a-SiNx:H). Roberston et al.[38][39] ont montré par le 
calcul que des états électroniques associés aux liaisons pendantes du silicium, de 
l’azote et des liaisons Si-H et N-H se situent à l’intérieur de l’énergie de gap du 
nitrure de silicium. Warren et al.[40-43] ont montré par la suite, grâce à des analyses 
de résonance de spin électronique, la présence effective de liaisons pendantes 
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associées au Si et au N dans les films a-SiNx :H. La nature des défauts dépend 
fortement des paramètres de dépôt telle que la stœchiométrie ainsi que des 
traitements post dépôt (recuit, illumination…). 
La figure 2.16 (a) et (b) présente schématiquement les états électroniques calculés 
associés aux défauts présents dans la bande interdite du nitrure de silicium. Les 
possibilités de recombinaisons radiatives induites par ces différents états 
électroniques sont proposées par de nombreux auteurs pour expliquer la présence 
de luminescence à énergie variable dans les films a-SiNx. La largeur importante des 
bandes de luminescence généralement observée est expliquée par la distribution 
d’états associée à chaque défaut d’une part et au caractère amorphe des NSRS qui 
implique des niveaux d’énergie non strictement définis.  
Sur la figure 2.16(c) sont reportées les mesures de luminescence observées par [44] 
dans des couches de a-SiNx:H déposées par PECVD. L’énergie de luminescence est 
décalée à mesure que le rapport de gaz β varie. Les auteurs suggèrent que 
l’évolution du rapport des flux de gaz utilisés pour déposer les films modifie la 
proportion des défauts présents, permettant de faire varier les propriétés optiques 
des films a-SiNx. Ainsi, il est clair que les niveaux électroniques, induits par les 
défauts et situés dans la bande interdite, peuvent intervenir dans le processus de 
recombinaison radiative. De nombreux auteurs attribuent exclusivement ou 
partiellement la luminescence du nitrure de silicium à la présence de défauts 
optiquement actifs [44][45][46].  

 

Figure 2.16 (a) Modèle pour la luminescence dans a-SiNx d’après [45] avec σ Si-Si et 

σ*Si-Si les états liants et anti-liants induits par les liaisons Si-Si  et Si°, N4
+
, N2

- 
les 

liaisons pendantes de Si et de ; (b) Modèle de luminescence dans les films a-SiNx 

d’après [44] avec ≡ Si 
-
 ,≡ Si°, = N 

–
 les liaisons pendantes du Si et de N et ≡Si-Si≡ l’état 

liant associé à la liaison Si-Si ; (c) Spectres de luminescence de films a-SiNx de 

différents rapports de gaz (β=N2/SiH4). Les courbes (a)-(e) correspondent à β = 10, 25, 

50, 100, et 200, respectivement. Les encarts montrent les photographies de la 

luminescence des échantillons. 

(a) 

(b) 

(c) 
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2.2.2.2.Le confinement quantique 
 

Les principales données de la littérature reportant un décalage de l’énergie de 
luminescence vers le bleu associé au confinement quantique des porteurs dans des 
nanoparticules de silicium (Si-nps) dans une matrice SiN sont rappelées ci-dessous :  

 
Park et al.[25] ont reporté la formation in-situ de nanoparticules de silicium amorphe 
dans un film de nitrure de silicium obtenu par PECVD à 300°C. Il faut noter qu’aucun 
recuit post dépôt n’a été effectué dans ce cas. En faisant varier le rapport des gaz 
précurseurs, la taille des nanoparticules obtenues par MET diminue de 2,4 nm à 1,4 
nm. Un décalage de l’énergie de luminescence vers le bleu (de 2 eV à 2,76 eV) est 
associé à la diminution de taille des Si-nps. Les auteurs suggèrent une émission de 
photons liée au confinement quantique des porteurs dans des nanoparticules de 
silicium amorphe. L’énergie de luminescence associée à la taille des particules est 
alors décrite par un modèle des masses effectives simplifié selon l’expression 
E=1,56+2,40/d2, où E est l’énergie de luminescence, 1,56 représente l’énergie de gap 
du massif (proche du silicium amorphe), 2,4 un terme lié au confinement et d le 
diamètre moyen des Si-nps (E étant exprimée en eV et d en nm). 

 
Deux autres groupes ont reporté la formation in-situ de Si-nps cristallines dans une 
matrice de nitrure de silicium [20],[21]. La technique de dépôt utilisée est la PECVD 
et dans les deux cas aucun recuit post dépôt n’est effectué. Les premiers affirment 
contrôler la taille des nanocristaux de Si en contrôlant le rapport N2/SiH4. La 
luminescence attribuée aux nanocristaux varie de 900 à 410 nm (1,38 à 3,02 eV) 
lorsque la taille des nanocristaux décroît de 6,1 nm à 2,6 nm (cf. figure 2.17(a)). La 
corrélation entre l’énergie de luminescence et le diamètre des Si-nps est simulée par 
la relation suivante : E (eV)=1.16+11.8∕d

2. Les seconds affirment contrôler la taille 
des cristallites en contrôlant le rapport NH3/SiH4. La luminescence attribuée aux 
nanocristaux varie de 1,73 à 2,77 eV lorsque la taille des nanocristaux décroît de 
4,9 nm à 2,9 nm (cf. figure 2.17(b)). La corrélation entre l’énergie de luminescence et 
le diamètre des Si-nps est simulée par la relation suivante : E (eV)= 1.13+13.9/d

2. Les 
simulations des deux groupes donnent des résultats similaires. 

 
Pour les NSRS recuits à hautes températures, seuls quelques groupes ont observé un 
décalage de la luminescence qu’ils ont attribué au confinement quantique [17],[28]. 
Les tendances sont beaucoup moins claires. Aucune étude entre la taille des 
nanocristaux et l’énergie de luminescence n’a été reportée sauf pour l’approche 
multicouche [36]. Cependant leurs valeurs de variation d’énergie en fonction de la 
taille des nanoparticules sont reportées directement dans un bilan général des 
nanoparticules de Si pour le photovoltaïque, sans aucune publication dans une revue 
à comité de lecture. 
En résumé, les décalages de la luminescence vers le bleu observés sont directement 
liés à l’augmentation du rapport de gaz N2/SiH4 ou NH3/SiH4. Les tendances 
observées sont similaires dans le cas des Si-nps sous forme amorphe ou cristalline. La 
MET est dans tous les cas utilisée pour déterminer la taille moyenne Si-nps, bien que, 
comme nous le verrons au chapitre 4, cette méthode soit limitée. La luminescence 
est ensuite indirectement associée à la taille moyenne estimée des Si-nps.  
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Figure 2.17 (a) Image TEM de nanocristaux de Si obtenus spontanément dans le 

nitrure de silicium et PL associée d’après [20] ; (b) Image TEM de nanocristaux de Si 

obtenus spontanément dans le nitrure de silicium et PL associée d’après [21]. 

 

 
2.2.2.3.Les queues de bandes  
 
 
Gorgis et al.[47] ont élaboré des films SiN de stœchiométrie variable par PECVD. Ces 
films n’ont été soumis à aucun recuit additionnel. Des analyses RBS ont été utilisées 
pour déterminer la composition en azote et silicium des films. Ils ont montré une 
variation de l’énergie de photoluminescence en fonction de la stœchiométrie du film 
de a-Si1-x Nx:H. (cf. figure 2.18). Lorsque la composition en azote du film augmente, 
un décalage de la luminescence vers le bleu est observé conjointement avec un 
élargissement du signal de luminescence.  

 
 
 

(a) 

(b) 
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Figure 2.18 Spectre de PL normalisé obtenu à 77K pour différentes stœchiométries de 

a-Si1-x Nx:H d’après [47]. 

 
Dans le cas du silicium amorphe (x=0), Street et al.[48] ont montré que le manque 
d’ordre à longue distance dans un semi-conducteur amorphe entraîne la formation 
d’états situés en-dessous du bord de la bande de conduction et au-dessus du bord 
de la bande de valence. Ces états sont responsables de la présence de queues de 
bandes qui s’étendent dans la bande interdite du semi-conducteur. Une illustration 
est présentée figure 2.19.  
 

 
Figure 2.19 (a) Diagramme d’énergie représentant l’introduction d’états proches des 

bords de bandes induits par le désordre ; (b) Densités d’états associés [48]. 

 
Si l’on utilise la même approche pour le SiNx [49], le décalage de la 
photoluminescence vers le bleu lorsque le rapport N/Si augmente serait lié au 
rétrécissement des queues de bandes. De plus l’élargissement du spectre de 
photoluminescence lorsque le rapport N/Si augmente est du à l’élargissement des 
queues de bandes. Ainsi, les auteurs attribuent le décalage de la PL aux 
recombinaisons dans les queues de bandes.  
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2.2.3. Résumé   
 

L’élaboration de Si-ncs dans des matrices de nitrure de silicium a été reportée par 
plusieurs groupes de recherche utilisant différentes techniques de dépôt sous vide. 
La démarche suivie est similaire à celle développée pour obtenir des Si-nps dans 
l’oxyde de silicium : un film de NSRS est préalablement déposé puis recuit à haute 
température pour permettre la séparation de phase et la nucléation de Si-nps.  

 
Contrairement aux Si-nps dans l’oxyde de silicium, certains auteurs reportent la 
formation in-situ de nanoparticules amorphes ou cristallines par l’intermédiaire de la 
PECVD. Dans ces films non-recuits, les décalages de la luminescence observés sont 
attribués par les auteurs à la diminution de la taille moyenne des nanoparticules. 
Cependant plusieurs groupes ont observé des décalages de l’énergie de 
luminescence similaires sans montrer la présence de Si-nps. Ils ont plutôt associé ce 
décalage de la luminescence au changement de stœchiométrie des films. Dans tous 
les cas, le décalage de luminescence est directement lié à l’augmentation du rapport 
de gaz N2/SiH4 ou NH3/SiH4 lors du dépôt.  

 
Dans les couches de NSRS recuites présentant des Si-nps cristallines, aucune étude 
n’a pu corréler proprement l’évolution de la taille des Si-ncs avec l’évolution de 
l’énergie de luminescence, si ce n’est dans une approche multicouche non détaillée. 
Ainsi, l’effet de confinement quantique des Si-nps dans une matrice de nitrure de 
silicium n’a pas encore été démontré de manière non ambiguë. 

 
La luminescence observée dans les nitrures de silicium se situe entre 1,3 eV et 3 eV. 
Le rendement de luminescence est difficilement quantifiable, si bien que ce sont les 
adjectifs qui font loi pour décrire les intensités (forte, intense, visible à l’œil nu, 
etc…). L’attribution de cette luminescence est problématique et discutable du fait de 
la complexité du système. Les mécanismes de recombinaison radiatifs suggérés sont 
les défauts, le confinement quantique et la recombinaison dans les queues de 
bandes.   
 

2.3.  Objectifs du travail de thèse 
 

Les nanoparticules de silicium ont été fortement étudiées ces dernières années. Cet 
intérêt a été initié par la découverte des propriétés d’émission optique des 
nanocristaux de Si, qui présentent un rendement de luminescence intéressant à 
température ambiante. La recherche fondamentale sur l’effet de confinement 
quantique, sur les mémoires non volatiles, sur l’optoélectronique ainsi que sur la 
troisième génération de cellules photovoltaïques, a également accéléré la recherche 
sur ce système. Pour comprendre les mécanismes de luminescence et définir de 
manière plus précise les applications visées, un contrôle précis de la taille et de la 
densité des nanoparticules est essentiel. C’est pourquoi une partie de la recherche 
s’est portée sur de nouvelles techniques de dépôt, les multicouches, qui permettent 
d’affiner la dispersion de population de Si-ncs. 
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Les Si-nps dans une matrice de SiO2 ont été fortement étudiées ces dernières années. 
Ces systèmes semblent limités en énergie d’émission par la présence de défauts à 
l’interface Si-nps/SiO2 et par une injection de porteurs limitée à cause du fort 
caractère diélectrique de la matrice SiO2.  
Au contraire, les Si-nps dans Si3N4 ont été nettement moins étudiées. Elles méritent 
toutefois une attention particulière, notamment dans le cadre d’applications 
photovoltaïques car leur intégration pourrait être accélérée du fait de l’utilisation 
massive du nitrure de silicium dans la technologie actuelle. 
 
Les objectifs de ce travail de thèse sont : 
 

- une étude fiable sur la formation des Si-nps dans les couches de nitrure de 
silicium, et la caractérisation fine des structures ainsi formées  

 
- une étude méthodique et compréhensive des propriétés structurales et 

optiques des Si-nps dans des couches épaisses de Si3N4  
 

- une étude détaillée de la formation de Si-nps dans des super-réseaux 
pouvant avoir des propriétés intéressantes. 

 
 
Pour cela, la flexibilité de la PECVD du laboratoire InESS quant au choix de la source 
d’excitation micro-onde (MW) ou radiofréquence (RF) permettra d’obtenir une large 
gamme de composition des couches SiNx. Les techniques de spectroscopie µ-Raman 
et de microscopie électronique à transmission seront utilisées pour les 
caractérisations structurales. C’est à notre connaissance la première fois que la 
technique de microscopie par imagerie filtrée en énergie sera utilisée pour 
caractériser des systèmes (Si-nps/SiNx). Les données structurales ainsi déduites 
seront corrélées aux mesures de photoluminescence et d’ellipsométrie 
spectroscopique. L’objectif étant de vérifier expérimentalement l’effet de 
confinement quantique dans les systèmes Si-nps/SiNx requis pour l’implémentation 
de ces structures dans les applications PV de 3ème génération.  
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Chapitre 3: Synthèse par PECVD de films SiNx riche en 
silicium 

 
 

L’élaboration de nanoparticules de silicium (Si-nps) dans une matrice de nitrure de silicium 
(SiNx) est un pré-requis nécessaire pour étudier les effets quantiques qui peuvent se 
produire dans ces structures. L’état de l’art présenté dans le chapitre précédent a rappelé les 
quelques travaux de la littérature concernant la formation de Si-nps dans des matrices SiNx 
déposées par la technique CVD assistée par plasma (PECVD). Pour cela, le paramètre majeur 
est la composition chimique des films SiNx.  
 
Dans ce chapitre, nous allons présenter notre méthode d’élaboration des films SiNx et 
trouver les paramètres opératoires permettant de synthétiser les Si-nps dans la matrice SiNx. 
Notre travail se caractérise par les possibilités de dépôt de films SiNx dans notre réacteur qui 
offre un plasma assisté par radiofréquence ou par micro-onde. Ensuite, nous avons réalisé 
des caractérisations originales sur ces films déposés, en vue de la compréhension des 
conditions requises pour la formation des Si-nps dans une matrice de nitrure de silicium. 
 
 

3.1.  Le dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma  

 
Les techniques de dépôt CVD sont variées et diffèrent principalement par la méthode 
d’activation des réactions chimiques nécessaires au dépôt de couches minces. La technique 
PECVD présente plusieurs avantages par rapport à ses concurrents. Son principal intérêt est 
une température de dépôt relativement faible (inférieure à 500°C) contre plus de 800°C pour 
les CVD à activation thermique. Cette température de dépôt relativement basse est permise 
par l’excitation électromagnétique induisant le plasma. Par ailleurs, l’excitation 
électromagnétique peut être assurée par radiofréquence (RF) ou par micro-onde (MW), ce 
qui va générer une chimie différente lors de la production du plasma, et donc des films de 
composition, de nature et de propriétés différentes. 

 
 

3.1.1. Principe de fonctionnement du plasma  
 
Un plasma est un milieu gazeux ionisé, caractérisé par ses densités d’espèces neutres (n0), 
d’ions (ni) et d’électrons (ne). Le plasma est conducteur et globalement neutre (ne = ni). Pour 
initier un plasma dans le réacteur, de l’énergie fournie par une excitation électromagnétique 
(RF ou MW) apporte aux espèces gazeuses présentes une énergie suffisante pour engendrer 
des collisions entre les espèces. Ces collisions engendrent l’extraction d’électrons et la 
création d’ions. Le plasma est généré dans le réacteur. La faible proportion d’électrons 
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présente au départ dans l’enceinte suffit à lancer le plasma pour ioniser localement les 
espèces et créer un effet d’avalanche. Lorsque le plasma est généré, il est nécessaire que 
l’énergie apportée via les sources électromagnétiques reste supérieure aux pertes 
enregistrées (recombinaisons, chocs inélastiques,. . .) pour éviter qu’il ne s’éteigne. 
L’excitation électromagnétique va entretenir les collisions entre les espèces dans l’enceinte 
du réacteur. Les collisions élastiques vont entraîner une répartition de l’énergie dans le gaz 
alors que les collisions inélastiques vont faire apparaître de nouvelles espèces. Les 
interactions entre les différentes espèces chimiques qui se produisent dans un plasma sont 
diverses et dépendent de nombreux paramètres (température, pression, densité 
d’espèce…). Pour le dépôt proprement dit, on distingue deux étapes : la production 
d’espèces réactives et les mécanismes de surface qui entraînent le dépôt de ces espèces. 

 
 

3.1.2. Chimie du plasma SiNx 
 

La chimie du dépôt de SiNx varie en fonction des gaz précurseurs utilisés. Dans notre 
réacteur, le mélange silane (SiH4) - ammoniac (NH3) est utilisé. Le rapport des flux de ces gaz 
conditionne la stœchiométrie du dépôt. Il existe une multitude de réactions possibles et la 
part de chaque réaction va dépendre des paramètres de dépôt et de la structure du réacteur 
considéré (géométrie de l’enceinte, pression, température, gaz précurseurs). Seule une 
étude poussée du plasma du réacteur permettrait de déterminer les réactions 
prédominantes dans le dépôt de la couche. Nous ne considérerons ici que le schéma général 
des réactions conduisant aux précurseurs les plus importants (figure 3.1). A partir des 
radicaux formés, une multitude de réactions peut avoir lieu au sein du plasma, donnant des 
composés qui vont intervenir dans le dépôt de la couche et la formation des couches de SiNx.  
Notons que contrairement à d’autres méthodes de dépôt, la plupart des précurseurs sont 
riches en hydrogène et conduisent à une incorporation significative de cet atome dans la 
couche finale. 

Figure 3.1 Schéma des réactions possibles dans un plasma SiH4/NH3 engendrant la formation 

des couches de SiNx (d’après [1]). 
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3.1.3. Descriptif du réacteur PECVD  
 

Nous avons déposé nos couches SiNx à stœchiométrie variable dans un réacteur PECVD de la 
compagnie Roth & Rau. La figure 3.2 représente le schéma en coupe vertical du bâti de 
dépôt PECVD utilisé. Le réacteur est constitué d'une chambre cylindrique en acier inoxydable 
et d’un sas d’introduction. Une valve (vanne couteau) sépare la chambre de croissance du 
sas d’introduction. Ce dernier permet le chargement et le déchargement des échantillons 
sans perte du vide secondaire dans le réacteur. Dans les deux compartiments un vide poussé 
(≈ 10-7 mbar) est obtenu au moyen de pompes turbo-moléculaires associées à des pompes à 
palettes. La température du substrat peut être ajustée entre 50°C et 500°C. Toutes ces 
parties sont entièrement contrôlées et pilotées par un automate programmable. Cet 
automate est très utile dans le cadre de dépôt de multicouches.  

Ce système PECVD possède une grande flexibilité grâce au libre choix concernant la ou les 
sources d’excitation utilisées pour initier et entretenir le plasma. Le mode couplé RF/MW-
PECVD a été développé spécifiquement pour les industriels car il permet d’augmenter la 
densité de radicaux dans le plasma et d’obtenir ainsi des vitesses de dépôts plus importantes.  

 
Deux sources d’excitation sont disponibles sur cet équipement:  

- une source d’excitation micro-onde (MW, f=2,45GHz) de type ECR (résonnance 
cyclotronique électronique) 

- une source d’excitation radiofréquence (RF, f=13,56MHz) obtenue par une 
génératrice radiofréquence 

 
Nous pouvons distinguer deux zones dans la chambre de dépôt. 
 
La première zone est située dans la partie supérieure de la chambre et au-dessous d’une 
fenêtre en quartz la séparant du guide d’onde. Une arrivée des gaz précurseurs du plasma 
(NH3, N2O, N2, Ar or H2) dont les flux sont contrôlés par des débitmètres massiques (Mass 
Flow Controller) est placée en amont de la zone d’excitation du plasma. Les gaz précurseurs 
sont excités par la source MW au niveau de la chambre de résonnance où un champ 
magnétique est appliqué pour maintenir les conditions ECR.  
 
La deuxième zone située dans la partie inférieure de la chambre contient un tube diffuseur 
circulaire par lequel les gaz réactifs (SiH4, N2O) arrivent à la zone de dépôt. Une électrode 
conductrice en graphite est utilisée comme porte-substrat. Cette électrode peut être 
polarisée par une tension (RF bias) pouvant varier de 0 à 800V. Elle est connectée au 
générateur RF avec une boîte d’impédance. Celle-ci permet de minimiser la puissance 
réfléchie et de maintenir la tension de polarisation constante. Les flux de gaz disponibles en  
sccm (standard cubic centimeters per minute) sont : SiH4 (72sccm), NH3 (200sccm), N2O 
(100sccm), N2 (100sccm), Ar (100sccm), H2 (50sccm). Une photo du bâti de dépôt PECVD de 
l’InESS est reportée figure 3.3. 
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Figure 3.2 Schéma en coupe vertical du réacteur PECVD utilisé pour le dépôt de couches SiNx. 

 
 

 
Figure 3.3  Photo du réacteur PECVD (à gauche) et de sa console de commande (à droite). 

 
Dans le cadre de ce travail, nous avons utilisé deux modes de dépôt :  
  -le mode couplé RF/MW-PECVD 

-le mode MW-PECVD 
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3.2.  Optimisation des paramètres de dépôt par le procédé 
RF/MW-PECVD 
 
Notre objectif est d’obtenir des couches SiNx riche en silicium à la composition finement 
contrôlée. Pour cela nous avons d'abord étudié une série d'échantillons déposés sous le 
régime mixte RF/MW-PECVD.  
 

3.2.1. Conditions expérimentales 
 
Les couches SiNX sont déposées par RF/MW-PECVD sur du silicium monocristallin à la 
température de 300°C. Le temps de dépôt est de 30 minutes. La tension de polarisation est 
stabilisée à 70V et la puissance MW est fixée à 500W. Le débit de silane est maintenu à 14 
sccm tandis que le débit d'ammoniac varie entre 7 et 70 sccm. Ces paramètres initiaux sont 
inspirés des travaux de thèse réalisés antérieurement au laboratoire [2] et serviront de point 
de départ à notre étude. Les paramètres sont reportés sur le tableau 3.a. 
 

Débit de NH3 
(sccm) 

Débit de SiH4 

(sccm) 

RF bias 
(V) 

MW 
(W) 

Temps de dépôt 
(min) 

7 à 70 14 70 500 30 

 

Tableau 3.a  Conditions de dépôt (tous les paramètres sont fixes à l’exception du débit 

d’ammoniac). 

 
La stœchiométrie des couches SiNx a été étudiée par RBS (Rutherford Back Scattering) et 
ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis). Les principes des mesures sont reportés dans 
l’annexe A.   
Les compositions chimiques des couches SiNx obtenues par ces méthodes sont reportées 
dans le tableau 3.b. 
 
 

R = 
(NH3/SiH4) 

NH3 

(sccm) 
SiH4 

(sccm) 
%at. Si %at. N %at. H 

excès de 
Si (%at.) 

0,5 7 14 54 24,5 21,5 66 

1 14 14 45 36 19 40 

1,5 21 14 37 48,5 14,5 1 

2 28 14 37 49 14 0 

2,5 35 14 37,5 49 13 1 

 

Tableau 3.b Composition chimique des couches SiNx obtenues en faisant varier le rapport des 

flux de gaz R entre 0,5 et 2,5. 
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Lorsque le rapport des flux de gaz R = (NH3/SiH4) augmente de 0,5 à 1,5 le pourcentage 
d’azote incorporé dans les couches augmente tandis que les pourcentages de silicium et 
d’hydrogène diminuent. Pour R supérieur à 1,5, les compositions chimiques sont quasi-
constantes.  
 
En connaissant la composition atomique des couches de SiNx nous pouvons estimer l’excès 
de silicium contenu dans celles-ci par rapport à la formule stœchiométrique Si3N4 en utilisant 
la formule (3.1). 
 

 
Si de atomed' Nombre

0.75) x N de atomed' (Nombre - Si) de atomed' (Nombre
  (%at.)Si  excès =   (3.1)   

 
Les résultats des calculs sont reportés dans le tableau 3.b. Les couches réalisées avec un 
faible rapport R = 0,5 sont très riches en silicium, un excès de 66 %at. est estimé. En 
augmentant la valeur de R (i.e. le débit d'ammoniac) le pourcentage de Si en excès dans la 
couche diminue rapidement. Pour R=1, l’excès de Si obtenu est de 40 %at. Au delà de R=1,5 
les couches SiNx déposées sont stœchiométriques. 
 
Suite aux premières analyses, nous avons focalisé la fabrication des couches SiNx avec un R 
permettant d’obtenir un excès de silicium compris entre 1 et 40 %at. Le rapport R = 1,5 
correspondant à la couche quasi-stœchiométrique est pris pour référence. Ces dépôts ont 
été réalisés en augmentant le flux de d’ammoniac  de 1 sccm par 1 sccm entre 14 et 21. Tous 
les autres paramètres de dépôt ont été gardés fixes. Les résultats des analyses RBS et ERDA 
sont présentés figure 3.4.  
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Figure 3.4 Composition atomique des couches SiNx en fonction du rapport des flux de gaz 

(R=NH3/SiH4). 

 
Lorsque R augmente de 1 à 1,5 le pourcentage atomique de Si incorporé dans les couches 
diminue de manière quasi-linéaire. En même temps, la quantité d’azote augmente 
continuellement. Egalement, le pourcentage d’hydrogène incorporé, compris entre 20 et 
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15 %at., a tendance à diminuer légèrement avec l’accroissement de R. L’excès de silicium 
estimé par la formule (3.1) est reporté  dans le tableau 3.c. 
 

R = (NH3/SiH4) 1 1.07 1,14 1,21 1,28 1,35 1,5 

Excès de Si (%at.) 40 35 35 27 25 21 1 

 

Tableau 3.c Excès de Si contenu dans les couches SiNx en faisant varier R entre 0,5 et 1,5. 

 
D’après les mesures RBS et ERDA pour R = 1,5 le ratio Si/N est quasiment égal à 0,75. Ce 
ratio correspond à la composition d’un nitrure de silicium stœchiométrique (Si3N4). Puis, 
lorsque R diminue (< 1,5) la fraction de silicium contenu dans la couche augmente au fur et à 
mesure. Avec le contrôle des flux de gaz, il sera possible de contrôler la composition 
chimique des couches SiNx. Plus particulièrement, le rapport des flux de gaz permet de 
contrôler l’excès de silicium contenu dans les couches SiNx. Une quantité d’hydrogène 
importante est également incorporée dans les couches et celle-ci a tendance à diminuer 
légèrement lorsque R croît.  
 
 

3.2.2. Paramètres des couches SiNx déposées par RF/MW-PECVD 
 
Des mesures ellipsométriques ont été réalisées pour trois couches SiNx comportant divers 
excès de silicium. Nous avons déterminé les paramètres optiques et les épaisseurs de ces 
couches SiNx. La figure 3.5 reporte les résultats de l’analyse d’ellipsométrie spectroscopique 
de ces 3 échantillons SiNx contenant des taux d’excès de Si de 40 et 35 et de 1 %at.  (que l’on 
considérera comme étant stœchiométrique). 

Figure 3.5 Dépendance des coefficients d’extinctions (a) et des indices de réfraction (b) en 

fonction de λ pour des couches SiNx déposées par RF/MW-CVD composées de différents excès 

de Si. 

  
L’analyse ellipsométrique nous permet de déduire l’épaisseur des couches SiNx, et dans un 
premier temps nous pouvons observer le comportement des indices optiques en fonction de 
l’excès de Si contenu dans le SiNx. 
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Sur la figure 3.5(a), de manière générale, lorsque l’excès de Si augmente, les coefficients 
d’extinction des couches augmentent. A partir des coefficients d’extinction nous pouvons 
déduire les coefficients d’absorption d’après la formule suivante : 

 
4

 k α
π
λ=      (3.2)   

Ainsi les longueurs d’onde seuils à partir desquelles l’absorption commence correspondent à 
325 nm, 650 nm et 800 nm respectivement pour les excès de Si de 1, 35 et 40 %at.  Cette 
absorption de plus en plus marquée dans le visible sera problématique dans le cadre 
d’applications de type décalage spectrale. En effet, bien qu’une forte absorption dans l’UV 
soit nécessaire pour le DS, l’absorption dans le visible ne serait que préjudiciable au 
rendement de la cellule photovoltaïque.  
 
Sur la figure 3.5(b), lorsque l’excès de Si contenu dans les couches SiNx augmente, les indices 
de réfraction augmentent également. Pour une longueur d’onde de 632,8 nm l’indice de 
réfraction des couches diminue de 2,4 à 2 lorsque l’excès de Si varie de 40 à 1 %at. Bustarret 
et al[3] ont proposé une formule pour estimer la composition des couches SiNx d’après la 
mesure de l’indice de réfraction : 

 

4

3
1

)n2(
4

3
n

 n
aSiaSi 43

x

nx NSi

+

−⋅+
=    (3.3)   

Où naSi est l’indice de réfraction du silicium amorphe (≈ 3.9) [4], nSi3N4 l’indice de réfraction du 
nitrure silicium (≈ 2), et x l’indice associé à la composition (SiNx). Les résultats de calculs pour 
différents R sont reportés sur le tableau 3.d. A titre de comparaison, les rapports Si/N 
déduits des mesures RBS précédentes sont également présentés. 
 

R n 
x 

d’après (3.3) 
Si/N 

d’après (3.3) 
Si /N 

d’après (RBS) 

1 2,42 0,85 1,18 1,25 
1.14 2,3 0,97 1,03 1,16 
1.5 1,99 1,35 0,74 0,76 

 

Tableau 3.d Estimation de la composition du nitrure de silicium par l’intermédiaire de la 

mesure de l’indice de réfraction ; les compositions chimiques déduites par RBS sont 

également reportées.  

 
Pour une longueur d’onde de 632,8 nm l’indice de réfraction du silicium cristallin est 
d’environ 4,2 tandis que l’indice de réfraction du Si3N4 amorphe est de ≈ 2 [4]. Nous 
retrouvons que pour R=1,5, le film SiNx est stœchiométrique. Pour R=1 et 1,14, les indices de 
réfraction sont supérieurs à 2 suggérant effectivement que le nitrure de silicium comporte 
un excès de silicium. Les rapports Si/N déduits de l’indice de réfraction sont assez proches de 
ceux déduits des mesures RBS. Cependant le ratio Si/N déduit de la formule (3.3) est sous-
estimé. Cette différence peut provenir de l’expression (3.3) qui ne tient pas compte des 
liaisons hydrogène dans sa formulation. L’équation permet cependant d’obtenir une 
estimation de la composition. Ainsi une simple mesure d’ellipsométrie nous donnera 
rapidement une idée sur la stœchiométrie de notre couche SiNx. 
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Après avoir analysé les paramètres optiques, nous pouvons revenir sur notre objectif 
premier qui était de mesurer les épaisseurs des couches de SiNx pour en déduire les vitesses 
de dépôt. Le tableau 3.e reporte les données utiles. 
 
 

R 
Excès de Si 

(%at.) 
Temps de dépôt 

(min) 
Epaisseur 

(nm) 
Vitesse de dépôt 

(nm/min) 

1 40 4 min 48s 60 12,6 
1,14 35 5 min 36s 65 11,6 
1,5   1 6 min 10s 66 10,7 

 

Tableau 3.e Estimation de la vitesse de dépôt pour différents R à partir des épaisseurs des 

couches SiNx déduites des mesures d’ellipsométrie spectroscopique. 

 
Le tableau 3.e reporte les vitesses de dépôt des couches de SiNx pour différentes conditions 
de dépôt. La vitesse diminue légèrement lorsque R augmente. La vitesse de dépôt moyenne 
déduite de cette analyse d’ellipsométrie spectroscopique appliquée sur des films épais (≈ 60-
70nm) est égale à 12 nm/min.   
 
 

3.3.  Optimisation des paramètres de dépôt par MW-PECVD 
 
Comme nous l’avions mentionné précédemment, notre réacteur nous permet également 
l’option de dépôt sous régime de plasma assisté uniquement par micro-onde (MW-PECVD). 
Ainsi, nous avons cherché à corréler les conditions expérimentales de dépôt par MW-PECVD 
de couches SiNx avec leurs propriétés.  
 

3.3.1. Conditions expérimentales 
 
Nous avons réalisé des couches SiNx de compositions variables déposées exclusivement avec 
la source d’excitation MW. La puissance MW utilisée est maintenant fixée à 300W au lieu de 
500W pour diminuer la vitesse de dépôt [5]. La plage de variation de R a été légèrement 
étendue pour conserver et analyser les conditions permettant d’obtenir des SiNx riche en 
silicium. Les conditions de dépôt utilisées sont reportées dans le tableau 3.f. 

 

Débit de NH3 
(sccm) 

Débit de SiH4 

(sccm) 

RF bias 
(V) 

MW 
(W) 

Temps de dépôt 
(min) 

14 à 31 14 - 300 20 

 
Tableau 3.f  Conditions de dépôts (tous les paramètres sont fixes à l’exception du débit 

d’ammoniac). 
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La stœchiométrie des couches SiNx a été étudiée par RBS et ERDA. Les compositions 
chimiques extraites de ces mesures sont reportées sur la figure 3.6. 
 
 

 
 

Figure 3.6 Composition chimique des couches SiNx déposées par MW-PECVD. 

 
 
Lorsque le rapport des flux de gaz est augmenté de 1 à 2,07 l’excès de silicium décroît quasi-
continuellement pour s’approcher de la composition stœchiométrique Si3N4. Le rapport de 
gaz le plus faible correspond à la plus forte proportion de silicium contenue dans les couches. 
L’excès de silicium estimé par la formule (3.1) est reporté dans le tableau 3.g. 
 
 

R = (NH3/SiH4) 1 1,14 1,36 1,50 1,64 1,79 1,93 2,07 

Excès de Si (%at.) 45 44 28 33 24 22 15 5 

 

Tableau 3.g Excès de Si contenu dans les couches SiNx en faisant varier R entre 1 et 2,07. 

 
 
D’après les mesures RBS et ERDA pour R = 1, un excès de silicium important est contenu 
dans la couche SiNx (45 %at.). Puis, lorsque R augmente (R>1), la fraction de silicium 
contenue dans la couche diminue graduellement pour tendre vers la stœchiométrie du Si3N4. 
Avec le contrôle des flux de gaz, il sera possible de contrôler la composition chimique des 
couches SiNx. Plus particulièrement, R permet de contrôler l’excès de silicium contenu dans 
les couches SiNx. Une quantité d’hydrogène importante est également incorporée dans les 
couches et celle-ci a tendance à diminuer lorsque R croît.  
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3.3.2. Paramètres des couches SiNx déposées par MW-PECVD 
 
Nous avons déterminé les paramètres optiques et les épaisseurs de ces couches (SiNx). La 
figure 3.7 reporte les résultats de l’analyse d’ellipsométrie spectroscopique réalisée.  

Figure 3.7 Graphiques des coefficients d’extinctions (a) et des indices de réfraction (b) des 

couches SiNx déposées par MW-PECVD pour différents excès de Si. 

 

Concernant les paramètres optiques (n, k), des comportements identiques aux couches 
déposées par RF/MW-PECVD sont observés. Les indices optiques augmentent lorsque l’excès 
de silicium augmente dans les couches SiNx. 
 
Les mesures d’ellipsométrie nous ont également permis de déduire les épaisseurs des films 
déposés par MW-PECVD. Le tableau 3.h reporte les vitesses de dépôt des couches de SiNx 
pour différentes conditions de dépôt. 
 

R 
Excès de Si 

(%at.) 
Temps de dépôt 

(min) 
Epaisseur 

(nm) 
Vitesse de dépôt 

(nm/min) 

1 45 20 176 8,8 
1,14 44 20 162 8,1 
1,36   28 20 125 6,2 
1,50 33 20 126 6,3 
1,64 24 20 136 6,8 
1,79 22 20 140 7 
1,93 15 20 155 7,8 
2,07 5 20 147 7,4 

 

Tableau 3.h Evolution de la vitesse de dépôt en fonction du rapport de flux des gaz pour les 

dépôts MW-PECVD. 

 
La vitesse de dépôt diminue de 9 nm/min à 6 nm/min lorsque R augmente de 1 à 1,36. Pour 
R > 1,36, la vitesse de dépôt tend à augmenter progressivement de 6 à 8 nm/min lorsque R 
augmente. La vitesse de dépôt moyenne est égale à 7 nm/min. 
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Ainsi, des couches SiNx peuvent être fabriquées par dépôt MW-PECVD en utilisant 
comme gaz précurseurs l'ammoniac (NH3) et le silane (SiH4). La composition de la couche, i.e. 
l’excès de silicium contenu dans les couches SiNx, peut être contrôlée par le rapport des flux 
des gaz R = NH3 / SiH4. 
 

3.3.3. Bilan 
 
La configuration thermodynamiquement stable du nitrure de silicium est celle qui 
correspond à la formule stœchiométrique Si3N4, c'est-à-dire SiNx avec x = 1.33. Pour obtenir 
des Si-nps dans une matrice SiNx, il est nécessaire de déposer des couches SiNx riches en Si, 
i.e. SiNx< 1.33. Pour cela, des couches SiNx riches en silicium (NSRS) ont été fabriquées par 
RF/MW-PECVD et par MW-PECVD en utilisant comme gaz précurseurs l'ammoniac (NH3) et 
le silane (SiH4). Les indices de réfraction des couches obtenues par ellipsométrie 
spectroscopique permettent d’identifier rapidement la composition des couches SiNx, bien 
que la présence d’hydrogène soit une source d’erreur. Les vitesses de dépôts moyennes 
observées sont de 12 nm/min pour les dépôts RF/MW-PECVD et de 7 nm/min pour les 
dépôts MW-PECVD. 
 
Les analyses réalisées par les techniques de faisceaux d’ions (RBS et ERDA) ont permis de 
déterminer les compositions chimiques des couches SiNx. Dans les deux modes, les 
compositions des couches NSRS, plus particulièrement les excès de silicium déduits, peuvent 
être contrôlées par le rapport des flux de gaz R = NH3/SiH4. D’après la littérature l’excès de 
silicium contenu dans la matrice est un paramètre clé pour déterminer la densité et la taille 
des nanoparticules. C’est pourquoi un contrôle fin de l’excès de silicium est nécessaire. La 
comparaison des excès de silicium contenus dans les couches NSRS en fonction de R et selon 
le mode de dépôt est reportée sur la figure 3.8. 
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Figure 3.8 Excès de silicium présent dans les couches NSRS en fonction du rapport des flux de 

gaz pour des dépôts RF/MW-PECVD ou MW-PECVD. 
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La figure 3.8 montre que le mode MW-PECVD entraîne une modification de la composition 
des couches NSRS par rapport au mode RF/MW-PECVD. L’excès de silicium associé pour un 
même R est plus important dans ce cas. On constate également que la variation de l’excès de 
silicium en fonction de R est modifiée. Le coefficient directeur de la régression linéaire en 
valeur absolue est de 35 pour les dépôts MW-PECVD et de 72 pour les dépôts RF/MW-
PECVD. Cette observation est importante : le mode MW-PECVD permettra donc une 
sensibilité de réglage deux fois supérieure au mode RF/MW-PECVD. Pour cette raison, dans 
la suite de cette étude, nous avons choisi d’utiliser exclusivement le mode MW-PECVD pour 
réaliser les dépôts de couches NSRS épaisses (≈ 70-120 nm). 
 
 

3.4.  Caractérisation des couches NSRS élaborées par MW-
PECVD 
 

3.4.1. Démarche de l’étude  
 
Certains auteurs ont reportés l’obtention de Si-nps dans les couches NSRS in situ lors de 
dépôts PECVD [6][7][8], tandis que la majorité a insisté sur la nécessité d’un recuit à haute 
température pour synthétiser des Si-nps enfouis dans le nitrure de silicium. Lors 
d’observations préliminaires au microscope électronique en transmission (MET) appliquées à 
nos films NSRS non recuits, aucune Si-nps n’a pu être observée. Pour la compréhension des 
phénomènes de croissance des nanoparticules dans une matrice diélectrique, nous avons 
néanmoins décidé d’effectuer une étude comparative complète des propriétés structurales 
et optiques des couches NSRS avant et après recuit.  
 
Notre but est d’obtenir après recuit un système stable thermodynamiquement. Ainsi l’effet 
de la variation de stœchiométrie pourra être étudié de manière fiable indépendamment des 
phénomènes complexes de diffusion. Pour cela, il nous fallait choisir le budget thermique 
(température x temps) adéquat.  
 
D’après la littérature, les températures classiquement utilisées sont comprises entre 700°C 
et 1150°C. Par ailleurs, des études sur l’influence de la température de recuit sur des 
multicouches (NSRS/Si3N4) déposées par PECVD [9] ont révélé qu’un recuit à 1150°C 
entrainait l’apparition de pics de diffraction liés aux phases cristallines α et β du Si3N4 (figure 
3.9(a)). Ainsi, pour éviter la cristallisation inopportune de la matrice SiN elle-même, nous 
avons choisi d’utiliser la température de 1100°C. Cette température étant suffisante pour 
obtenir la cristallisation de nanostructures de Si comme le reporte le spectre de diffraction 
de la figure 3.9(a).  
 
Pour déterminer le temps de recuit, nous avons élaboré par MW-PECVD deux couches NSRS 
comportant des excès de silicium différents sur des substrats de quartz, que nous avons 
recuits à 1100°C pendant 30 ou 60 minutes. Les couches NSRS ainsi traitées ont ensuite été 
étudiées par spectroscopie µ-Raman comme le montre la figure 3.9(b). 
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Figure 3.9 (a) Spectres 2θ de diffraction de rayon X d’échantillons multicouches de nitrure de 

silicium (NSRS/Si3N4) recuits à différentes températures d’après [9] ; (b) Spectres Raman de 

couches NSRS déposées sur quartz et recuites à 1100°C pendant 30 et 60 minutes (les 

spectres ont été décalés pour plus de lisibilité). 

 
 
Les spectres µ-Raman obtenus pour les couches NSRS (33 %at. d’excès de Si) après 30 et 60 
minutes de recuit sont quasiment identiques. De même, pour un excès de silicium plus 
important (37 %at. d’excès de Si) le spectre obtenu après 60 minutes de recuit ne montre 
aucune évolution majeure par rapport à celui correspondant à 30 minutes de recuit. D’après 
ces observations, nous avons choisi d’utiliser un temps de recuit de 30 minutes pour notre 
étude. L’interprétation des spectres Raman sera détaillée dans le chapitre 4. 
 
 
Compte-tenu de ces considérations, pour toute la suite des études les conditions de recuit 
ont été fixées à 1100°C/30 min comme l’illustre la figure 3.10.   
 

 
 
Figure 3.10 Schéma illustrant les conditions de recuit utilisées pour l’éventuelle obtention de 

Si-nps dans la matrice de nitrure de silicium. 
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3.4.2. Composition chimique des couches NSRS par RBS et ERDA 
 
Les compositions atomiques en silicium, en azote et en hydrogène dans les couches NSRS 
ont été mesurées par RBS et ERDA avant et après recuit à 1100°C pendant 30 minutes sous 
une atmosphère d’azote.  Les paramètres de dépôt sont rappelés dans le tableau 3.i.  

 

Température de 
dépôt 

Puissance MW Temps de dépôt Flux de silane Flux d’ammoniac 

300°C 300 W 20 min 14 sccm De 14 à 31 sccm 

 

Tableau 3.i Paramètres de dépôt utilisés pour la série de couches NSRS. 

 
Les résultats de mesures sont reportés sur la figure 3.11. Quand R est augmenté de 1 à 2,1 le 
rapport Si/N décroît continuellement pour s’approcher de la composition stœchiométrique 
Si3N4. Le rapport de gaz le plus faible correspond à la plus forte proportion de silicium 
contenue dans les couches. Bien que des atomes d’hydrogène aient été détectés par ERDA 
dans les couches avant recuit, aucune présence d’hydrogène n’a été détectée par cette 
technique dans les échantillons recuits.  
 

 
Figure 3.11 Composition chimique des couches NSRS en fonction du rapport de flux des gaz 

(a) après dépôt et, (b) après recuit à 1100◦C/30 min sous une atmosphère de N2. 

 
 
À partir des données sur la composition atomique reportée figure 3.11(b), nous avons 
calculé l’excès de silicium, en faisant l’hypothèse que tous les atomes d’azote disponibles 
dans les NSRS sont utilisés pour former le composé défini Si3N4. Les résultats de ce calcul 
sont reportés sur la figure 3.12. L’excès de silicium décroît linéairement de 50 à 10 %at . 
quand R augmente de 1 à 2,1. Cette plage de variation de l’excès de silicium est 
suffisamment large pour ajuster les paramètres des nanoparticules. Il est clair après cette 
étude que l’excès de silicium dans les couches NSRS recuites peut être ajusté finement pour 
contrôler la densité et la taille des nanoparticules en jouant sur le rapport R.  
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Figure 3.12 Excès de silicium estimé à partir de la composition atomique des couches NSRS 

recuites à 1100°C/30 min sous N2. 

 

3.4.3. Analyse des couches NSRS par spectroscopie FTIR 
 
Les analyses FTIR sont souvent utilisées pour caractériser les couches SiNx, notamment pour 
suivre l’évolution des structures après traitement thermique et pour déterminer la densité 
de liaisons chimiques. Cette technique permet également de déterminer la présence 
d’hydrogène et d’estimer la quantité d’hydrogène lié dans les couches [10]. Un descriptif 
détaillé de la technique FTIR est disponible en annexe B. 
 

3.4.3.1.Influence du recuit à haute température  
 
Nous avons analysé par FTIR les couches NSRS avant et après recuit. Les spectres FTIR 
typiques d’une couche NSRS avant et après recuit à 1100°C/30min sont présentés sur la 
figure 3.13. 
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Figure 3.13 Spectres FTIR d’une couche NSRS (44 %at. d’excès de Si) (a) avant recuit et 

(b) après recuit à 1100°C/30 min sous N2. 
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Les principaux pics d’absorption identifiés dans les nitrures et dans les oxydes de 

silicium sont résumés dans le tableau 3.j.  
 
Avant recuit, la bande d’absorption située à 830 cm-1 est attribuée au mode d’élongation 
asymétrique de la liaison Si-N. Cette bande d’absorption est intense et large, ce qui 
témoigne du caractère amorphe de la couche NSRS. Le mode d’élongation symétrique 
apparaît également, de manière moins intense à 475 cm-1. Les bandes d’absorption 650, 
1170, 2160 et 3340 cm-1 correspondent respectivement aux modes de déformation de la 
liaison Si-H, de balancement de N-H, d’élongation de Si-H et d’élongation de N-H. La 
présence des bandes d’absorption liées aux liaisons Si-H corrobore les mesures ERDA 
présentées précédemment. La présence importante d’hydrogène est une caractéristique des 
dépôts PECVD à basse température et de l’utilisation de gaz précurseur contenant de 
l’hydrogène. 
 

Liaison  Type  Position (cm
-1

) Activité Référence  

Si-O  déformation (balancement) 440-470 moyenne [11] 

Si-N élongation symétrique 430-490 faible [12] 

Si-H déformation (balancement) 650 - [11] 

Si-O déformation (balancement) 800 faible [12] 

Si-N  élongation asymétrique 830-890 forte [11],[12] 

Si-O élongation asymétrique 1050-1080 forte [11],[12] 

N-H déformation 1170-1180 forte [11] 

Si-H élongation 2000-2250 moyenne [3] 

N-H élongation 3340 moyenne [12],[13] 

 
Tableau 3.j Résumé des principaux pics d’absorption identifiés dans les nitrures et oxydes de 

silicium hydrogénés. 

 
Après recuit, les bandes d’absorption liées aux liaisons hydrogène ont disparues. Ceci 
indique que très peu voire aucun atome d’hydrogène lié n’est présent dans la couche NSRS 
recuite, en accord avec les mesures ERDA précédentes. Ces mesures confirment la 
désorption de l’hydrogène généralement observée pour des températures supérieures à 
500°C [14]. L’hydrogène est libéré sous forme moléculaire (H2) par l’intermédiaire des 
réactions de dissociations suivantes [15] : 

 

Si-H + Si-H  →  Si-Si + H2     (3.4)   
 

Si-H + N-H  →  Si-N + H2    (3.5)   
 
Les bandes d’absorption liées au mode d’élongation de Si-N sont elles toujours présentes. Le 
maximum d’absorption de la vibration asymétrique est décalé à 858 cm-1 et l’aire de la 
bande associée a légèrement augmenté. De plus, un épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 
apparaît. Aucun décalage significatif n’est observé pour la bande d’absorption associée au 
mode symétrique, cependant son aire augmente également. Cette absorption 
supplémentaire pourrait être liée à une possible oxydation - involontaire - de la couche NSRS 
lors du recuit à haute température. En effet le mode d’élongation asymétrique de la liaison 
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Si-O induit une bande d’absorption autour de 1085 cm-1 et le mode de déformation de Si-O 
apparaît entre 440 et 470 cm-1 après recuit. Cependant cette hypothèse peut être mise en 
doute étant donné que les mesures RBS n’ont pas permis de détecter la présence d’atomes 
d’oxygène après recuit.   
 
Nous allons nous focaliser particulièrement sur cette bande pour comprendre son origine et 
éventuellement relier sa présence avec celle des nanoparticules dans la couche.   
 
 

3.4.3.2.Phénomène de séparation de phase  
 
La figure 3.14 compare les spectres FTIR pour des couches NSRS recuites contenant 
différentes quantités de Si en excès. Nous nous sommes focalisés sur le domaine spectral 
425 à 1200 cm-1.  
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Figure 3.14  Spectres FTIR des échantillons de nitrure de silicium après recuit à 1100°C/30 

min sous N2. 

 
On peut noter la présence des bandes d’absorption liées aux élongations asymétriques et 
symétriques de la liaison Si-N (respectivement ≈ 850 cm-1 et ≈ 470cm-1). De plus, on constate 
l’apparition d’un épaulement à ≈ 1050 cm-1. L’amplitude de l’épaulement augmente avec 
l’excès de silicium présent dans les matrices. Les spectres FTIR contenant un excès de 
silicium inférieur à 29 %at. ne présentent pas d’épaulement. La présence de cet épaulement 
a déjà été signalée par G. Scardera et al. Ces auteurs ont récemment publié une étude FTIR 
sur les couches NSRS obtenues par PECVD en fonction de la température de recuit [16]. Dans 
ce travail, ils ont mis en avant la présence récurrente d’une bande d’absorption IR qui 
s’apparente à un épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 pour les couches SiNx contenant des 
Si-ncs. Ils ont suggéré la possible corrélation entre les modifications structurales observées 
(apparition de l’épaulement) et la croissance de nanocristaux. En effet, d’autres travaux ont 
reporté la présence de cet épaulement [17],[18],[19] dans des couches recuites à hautes 
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températures dans lesquelles la présence de Si-ncs est soit assumée soit confirmée par 
spectroscopie Raman. 
 
Dans leur étude, G. Scardera et al. ont suivi l’évolution de la large bande d’absorption 
attribuée au Si-N entre 700 cm-1 et 1300 cm-1 pour un film NSRS en fonction de la 
température. Pour cela, ils ont déconvolué cette bande par l’intermédiaire de 3 distributions 
gaussiennes attribuées à : 
 

(i) Si3-Si-N pour une absorption comprise entre 750 et 850 cm-1 
(ii) Si-N pour une absorption comprise entre 820 et 920 cm-1  
(iii) N3-(Si-N)-Si2, i.e. SiN4, pour une  absorption comprise entre 920 et 1070 cm-1. 

 
Les résultats de cette analyse ont montré des tendances consistantes avec le réarrangement 
de films de NSRS :  
- le déplacement en énergie des bandes d’absorption (i) et (ii) associées avec l’élongation 
asymétrique de la liaison Si-N 
- l’apparition et le décalage en énergie d’un épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 associés 
avec le mode (iii).  
- l’augmentation de l’intensité du mode d’élongation symétrique avec l’évolution de la 
température de recuit.  
 
Ces tendances sont généralement observées pour des films dont la composition en azote 
augmente. Comme la composition en azote ne change pas, les auteurs associent ces 
tendances avec la précipitation de Si-ncs. Tout particulièrement l’augmentation du nombre 
de liaisons SiN4 est associée avec l’augmentation de la précipitation de Si-ncs, car cet 
épaulement apparaît seulement pour les films dont la présence de Si-ncs a été confirmée par 
MET et GIXRD. 
 
Pour mettre en relief cette proposition les auteurs ont corrélé les mesures GIXRD avec la 
position du pic du mode (iii). Cette démarche suggère que lorsque la taille moyenne des 
nanocristaux augmente, la quantité d’azote lié aux liaisons SiNn augmente, i.e. lorsque la 
précipitation de nanocristaux de silicium induit une apparente augmentation de la 
composition d’azote dans la matrice. Ainsi l’apparition après recuit d’un épaulement entre 
1000 et 1100 cm-1 dans les spectres FTIR des couches NSRS serait attribuée à la précipitation 
de silicium permettant la vérification indirecte de la formation de Si-ncs. Une illustration de 
ce modèle est reportée figure 3.15. 

 
Figure 3.15 Illustration du modèle de séparation de phase suggérant la formation d’une 

phase SiN4 sous stœchiométrique autour des Si-nps lors de leur nucléation. Contrairement 

aux Si-nps, la phase SiN4 est détectable par FTIR. 
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Nous observons le même comportement des spectres FTIR pour nos films NSRS recuits 
présentés sur la figure 3.14, que dans l’étude décrite ci-dessus. Nos résultats suggèrent que 
pour un excès de silicium inférieur à 29 %at. il n’y pas a de formation de nanoparticules de 
silicium lors d’un recuit à 1100°C/30 min. Pour un excès de silicium supérieur ou égal à 29 
%at., la présence de l’épaulement traduit indirectement la formation de Si-nps. 
L’augmentation de l’amplitude de l’épaulement observé lorsque l’excès de silicium 
augmente pourrait être associée avec l’augmentation de la densité de nanoparticules.  
 
Nous préférons utiliser le terme « nanoparticule » car l’information indirecte ne permet pas 
de déterminer le caractère amorphe ou cristallin des nanoparticules de silicium. En effet, la 
formation d’agglomérats de silicium amorphe engendrerait le même comportement au 
niveau du FTIR que la formation de cristallites.  
 
Si l’apparition de cet épaulement est réellement liée à la précipitation de nanoparticules, 
cela signifie qu’il est possible de détecter, grâce à une mesure optique rapide, l’excès de 
silicium minimum nécessaire à la séparation de phase.   
 
 
 
 

3.4.3.3. Effet de l’ambiance de recuit  
 
 
Pour éliminer le rôle d’une possible oxydation lors du recuit expliquant l’épaulement 
observé, nous avons entrepris un recuit des couches NSRS sous vide dynamique. La 
température et le temps de recuit sont maintenus à 1100°C/30min pour comparaison. Ce 
type de recuit est contraignant puisqu’il faut placer l’échantillon sous vide avant de pouvoir 
réaliser le recuit. Cependant, cela permet de réduire très fortement la probabilité d’avoir 
une oxydation non intentionnelle lors du recuit. Effectivement l’échantillon est placé sous un 
vide de 10-7 mbar à température ambiante dans un tube en quartz. Ce tube n’est pas 
solidaire du four, il est donc possible d’introduire le tube dans le four préchauffé à 1100°C. 
Nous avons pu conserver la même procédure de chargement que pour le recuit classique à 
1100°C sous flux d’azote. Après le recuit, l’échantillon est refroidi jusqu’à température 
ambiante dans son tube de quartz sous vide.  
 
 
Nous avons choisi un échantillon de NSRS comportant un excès de silicium de 37 %at. sur 
lequel nous avions constaté l’apparition d’un épaulement lors d’un recuit classique à 
1100°C/30 min sous azote. La comparaison des spectres FTIR obtenus après recuit classique 
ou après recuit sous vide dynamique est reportée sur la figure 3.16. Pour rappel, le spectre 
de l’échantillon non recuit est également présenté.  
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Figure 3.16 Spectres de transmittance IR d’une couche NSRS (37 %at. de Si en excès) avant 
recuit, après recuit à 1100°C/30 min sous N2 et après recuit sous vide dynamique à 
1100°C/30 min. 
 
Avant recuit, comme nous l’avons déjà précisé dans le paragraphe précédent, nous pouvons 
observer les bandes d’absorption liées à la présence de liaisons hydrogène dans les couches 
NSRS non recuites. Nous allons particulièrement nous intéresser aux bandes d’absorption 
induites par les liaisons Si-N, c’est pourquoi les spectres sont représentés entre 1200 et 
450 cm-1. 
 
Au niveau de la bande d’absorption associée au mode d’élongation asymétrique de la liaison 
Si-N, nous constatons que l’épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 présent pour l’échantillon 
ayant subi un recuit classique est également observable pour l’échantillon recuit sous vide 
dynamique. Pour ce dernier cas, nous avions pris les précautions nécessaires pour éviter 
toute oxydation non-intentionnelle. Cet épaulement ne peut donc pas être attribué à une 
bande d’absorption du mode d’élongation asymétrique de la liaison Si-O. Cette contribution 
est donc attribuée à l’augmentation du nombre de liaisons SiN4, induite par la précipitation 
de nanoparticules de silicium.  
 
Cependant l’amplitude de l’épaulement est légèrement plus faible pour l’échantillon recuit 
sous vide par rapport à l’échantillon recuit classiquement. Cette diminution d’amplitude est 
également observable sur la bande d’absorption apparente entre 450 et 500 cm-1.  
 
L’épaulement observé lors d’un recuit classique est probablement lié à la fois à la présence 
de liaisons SiN4  et à une légère oxydation de surface faisant apparaître le mode d’élongation 
asymétrique de la liaison Si-O (à 1085 cm-1) et le mode de déformation de Si-O (entre 440 et 
470 cm-1) 
 
En résumé, les mesures confirment la présence d’une légère oxydation en surface dans le 
cadre du recuit classique. Cependant l’épaulement est diminué mais non éliminé après 
recuit sous vide dynamique. Les échantillons présentant un épaulement après recuit sont 
donc fortement pressentis pour contenir des Si-nps. Plus cet épaulement est important, plus 
la quantité de nanoparticules devrait être importante.  
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Dans la suite, nous nous sommes focalisés sur les échantillons comprenant des excès de 44, 
37, 33 et 29 %at.  de silicium présentant la signature en spectroscopie FTIR d’une séparation 
de phase.  
 

3.4.4. Analyses des couches NSRS par photoluminescence  
 
La spectrométrie de photoluminescence (PL) est une technique particulièrement 
intéressante car elle est non destructive et ne requiert aucune préparation particulière de 
l’échantillon. Les informations obtenues grâce à ces mesures indiqueront si nos échantillons 
sont exploitables pour la conversion photonique. Le principe de cette technique est d’exciter 
des électrons de la bande de valence pour les faire passer dans la bande de conduction. 
Après un certain temps, ces électrons vont se relaxer et lors de la recombinaison ils 
émettront des photons, phonons ou électrons Auger. La spectrométrie PL s’intéresse aux 
photons émis. 
 
Dans notre système, l’excitation de l’échantillon se fait grâce à un laser YAG de classe 4 triplé 
émettant à 355 nm. Le rayonnement de luminescence émis par l’échantillon est filtré par un 
filtre en plexiglas afin d’atténuer la diffusion du laser à 355 nm. Le rayonnement est ensuite 
focalisé à l’aide d’une lentille convergente sur le cœur d’une fibre optique reliée au 
spectromètre. Le détecteur est composé d’une barrette CCD et d’une partie électronique 
pour traiter le signal. Sa résolution en longueur d’onde est de 5 nm. Le détecteur n’étant pas 
refroidi, on constate que le rapport signal/bruit est assez sensible à la température de la 
salle. 

 
 

3.4.4.1.PL des couches NSRS après dépôt  
 
Les spectres de photoluminescence des couches de NSRS sélectionnées par FTIR ont été 
réalisés avant traitement thermique. Les spectres PL en fonction de l’excès de silicium dans 
les couches sont reportés sur la figure 3.17. 

Figure 3.17 Spectres PL des couches NSRS non recuites selon l’excès de silicium qu’elles 

contiennent (a) pour un même temps d’intégration et (b) pour une intensité normalisée. 
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Lorsque l’excès de silicium diminue, le pic du signal PL est décalé vers les énergies plus 
grandes et l’intensité PL augmente (cf. figure 3.17(a)). La figure 3.17(b) reporte les spectres 
PL normalisés permettant d’apprécier le décalage en énergie de la PL en fonction de l’excès 
de silicium dans les couches NSRS. Ce comportement est souvent attribué à l’effet du 
confinement quantique. En fait, le décalage vers le bleu de la PL serait dû à la réduction de 
taille des nanoparticules. L’augmentation de rendement radiatif proviendrait d’un 
commencement de comportement de semi-conducteur direct [20][6][7]. Ceci est illustré sur 
la figure 3.18 qui reporte l’énergie des pics de luminescence associée aux tailles des 
nanocristaux de silicium estimées dans le nitrure de silicium. 

Figure 3.18 Energie de luminescence de Si-ncs (présumés sphériques) enfouis dans une 

matrice de nitrure de silicium d’après [6] [7] [21]. La courbe correspond à la simulation 

mathématique de l’ensemble de ces résultats selon l’expression E (eV)= 1,11+13,1/d
2
. 

 

 

En supposant que la luminescence soit due à la présence de Si-ncs, nous pouvons déduire les 
tailles des Si-ncs d’après les résultats reportés précédemment. Le tableau 3.k présente les 
estimations basées sur l’énergie PL pour nos couches de NSRS.  
 

 
 
 
 
 

Tableau 3.k Tailles des Si-ncs hypothétiquement contenus dans les couches NSRS selon 

l’expression E (eV)= 1,11+13,1/d
2
 déduite de la figure 3.18.  

 
 
Les énergies PL de nos couches NSRS avant recuit sont comprises entre 1,9 eV et 1,65 eV 
pour les excès de silicium compris entre 29 et 44 %at.. Notre signal PL correspondrait à des 
tailles moyennes de Si-ncs comprises entre 4 et 5 nm.  
 

Excès de Si (%at.) 29 33 37 44 
Energie de PL (eV) 1,9 1,85 1,75 1,65 
Diamètre Si-ncs (nm) 4 ±  0,5 4,2 ± 0,5 4,5 ± 0,5  4,9 ± 0,5 
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Néanmoins, Warren et al. ont montré [22] par des calculs basés sur le modèle de liaisons 
fortes que l’énergie de gap d’un nitrure de silicium de type SiNx varie en fonction de sa 
composition en azote. La figure 3.19 reporte schématiquement les résultats de ces calculs.  
 
 

 
 
Figure 3.19 Diagramme de bande schématique d’un nitrure de silicium (a-SiNx) déposé par 

CVD. La variation des bords de bandes et des niveaux des défauts calculés est présentée en 

fonction de la stœchiométrie du film SiNx [22].   

 
 
Ces calculs ont été réalisés pour des nitrures de silicium non hydrogénés. Les niveaux liés à la 
présence de liaisons pendantes d’azote ou de silicium sont représentés. Dans notre cas, les 
couches NSRS sont composées en partie d’atomes d’hydrogène permettant de passiver ces 
défauts. Nous pouvons donc négliger ces niveaux. Les résultats des calculs montrent que 
l’énergie de gap augmente lorsque le rapport N/Si augmente. En d’autres termes l’énergie 
de gap de la couche NSRS diminue lorsque l’excès de silicium augmente. Nous observons le 
même comportement dans nos couches NSRS (cf. figure 3.17b). 
 
Dans le cas du silicium amorphe, Street et al. [23] ont montré que le manque d’ordre à 
longue distance dans un semi-conducteur amorphe entraîne la formation d’états situés en-
dessous du bord de la bande de conduction et au-dessus du bord de la bande de valence. 
Ces états sont responsables de la présence de queues de bandes qui s’étendent dans la 
bande interdite du semi-conducteur (cf. figure 3.20).  
 
Si l’on utilise la même approche pour le SiNx [24], le décalage de la photoluminescence vers 
le bleu lorsque le rapport N/Si augmente serait lié au rétrécissement des queues de bandes. 
De plus, l’élargissement du spectre de photoluminescence lorsque le rapport N/Si augmente 
est du à l’élargissement des queues de bandes. L’augmentation de l’intensité est également 
liée à la forme de la densité d’état dans les queues de bandes.  
 
Cette explication est également cohérente avec les données PL observées dans nos couches 
de NSRS. Des caractérisations structurales complémentaires sur nos couches NSRS sont 
nécessaires pour vérifier la présence de Si-nps dans nos couches NSRS avant recuit. 
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Figure 3.20 (a) Diagramme d’énergie représentant l’introduction d’états proches de bord de 

bandes induits par le désordre ; (b) Densités d’états associés [23]. 

 
 
 

3.4.4.2. PL des films NSRS après recuit  
 
 
La photoluminescence a été mesurée sur des couches NSRS contenant différents excès de Si 
et recuites à 1100°C/30 minutes. Leurs spectres PL sont reportés sur la figure 3.21.  

Figure 3.21 Spectres PL des couches NSRS recuites à 1100°C/30min en fonction de l’excès de 

silicium (a) pour un même temps d’intégration et (b) pour une intensité normalisée. 

 
Les échantillons recuits à 1100°C/30min possèdent un signal de luminescence très large avec 
une intensité modérée. On observe pour tous les échantillons une baisse de l’intensité de 
luminescence après recuit (intensités PL comparables sur les figures 3.17(a) et 3.21(a)). 
Cependant la luminescence de l’échantillon contenant le moins d’excès de silicium (29 %at.) 
reste importante comparée à celle des autres échantillons. Ce signal de PL était déjà 
important avant recuit. Les énergies de luminescence sont maintenant resserrées entre 1,7 

1,4 1,6 1,8 2,0 2,2 2,4 2,6
0

1

Après recuit à 1100°C 30min  N
2

 Energie(eV)

 

 

In
te

ns
ité

 n
or

m
al

is
ée

 P
L 

(u
.a

.)  44% at. Si
XS

 37% at. Si
XS

 33% at. Si
XS

 29% at. Si
XS

(b)

1,4 1,6 1,8 2,0 2,2 2,4 2,6

5000

10000

15000

20000 Après recuit à 1100°C 30min  N
2

 Energie(eV)

 

 

In
te

ns
ité

 P
L 

(u
.a

.)  44% at. Si
XS

 37% at. Si
XS

 33% at. Si
XS

 29% at. Si
XS

(a)



Chapitre 3 : Synthèse par PECVD de films SiNx riche en silicium 

92 
 

et 1,8 eV. Puisque la matrice de nitrure de silicium est elle-même luminescente, il serait à 
nouveau fortement spéculatif de suggérer l’origine de la PL observée dans ces échantillons.  
 
Afin d’y voir plus clair et de limiter les effets des défauts sur la PL, nous avons entrepris de 
recuire les couches NSRS préalablement recuites à 1100°C/30min sous une ambiance 
d’hydrogène. Cela permettra de réintroduire des atomes d’hydrogènes dans nos couches 
pour passiver les liaisons pendantes.  
 

 

3.4.4.3. Optimisation des conditions de recuit sous forming gaz 
 
Le forming gaz (FG) est un mélange de gaz étalon qui dans notre cas est composé de 10 % 
d’hydrogène et 90 % d’azote. L’objectif de ce recuit est la passivation des liaisons pendantes 
par l’intermédiaire de l’hydrogène.  
 
Dans leurs travaux, Wilkinson et al.[14] ont étudié le rôle de la passivation hydrogène pour 
des systèmes Si-ncs/SiO2. Ils montrent que la température optimale pour leur système est de 
510°C. Cette température est présentée comme l’équilibre entre le maximum d’absorption 
et le minimum de désorption pour l’hydrogène comme le montre la figure 3.22. 

 
Figure 3.22 Diagramme d’absorption et de désorption de l’hydrogène déduit des mesures de 

PL. Le rapport n*/n*ref est extrait des mesures de PL résolues en temps : n* et n*ref  

correspondent respectivement au nombre de nanocristaux luminescents du système Si-

ncs/SiO2 passivé et non passivé d’après Wilkinson [14].  

 

 
Figure 3.23 Evolution de la PL normalisée associée aux nanocristaux de silicium en fonction 

du temps de recuit et de la température d’après Wilkinson [14]. 
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Wilkinson a également étudié l’influence du temps de recuit sur le signal PL associé aux 
nanocristaux lors d’un recuit FG. Les résultats sont reportés sur la figure 3.23. D’après ces 
données, on constate qu’un recuit d’une heure à 510°C est suffisant pour obtenir la plus 
forte luminescence. 
 

En se basant sur ces résultats, on opterait pour un recuit de nos couches sous FG à 510°C 
pendant une heure. Cependant le nitrure de silicium est une matrice différente de l’oxyde de 
silicium. Les processus gouvernant la diffusion sont différents. Benoit et al. [25] ont  montré 
que la diffusion de l’hydrogène dans le nitrure de silicium dépend fortement de la densité du 
film. Le nitrure de silicium est même parfois utilisé comme barrière de diffusion dans des 
applications CMOS pour la microélectronique. Nous avons inclu des températures 
supérieures à 500°C dans notre étude en prévision de la difficile réincorporation des atomes 
d’hydrogène dans la couche de nitrure de silicium.  
 
Nous nous sommes basés sur les travaux de thèse de Wilkinson [26], pour optimiser notre 
recuit de passivation FG. Les paramètres à optimiser sont le temps, la température et la 
pression (par le biais du flux). Concrètement, les recuits FG ont été réalisés dans un four 
classique (Carbolite). La couche de NSRS contenant 33 %at. d’excès de silicium a servi 
d’échantillon test pour optimiser la température et le temps du post-recuit FG. Nous avons 
réalisé le recuit FG à différentes températures pendant 1 heure. Un flux d’hydrogène 
important (80 sccm) à tout d’abord été choisi arbitrairement. Pour mesurer les effets de ces 
recuits FG, nous avons suivi la photoluminescence de la couche NSRS préalablement recuite 
(contenant à priori des Si-nps) en fonction de la température de recuit. Les résultats sont 
reportés sur la figure 3.24.  
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Figure 3.24 Spectres PL d’une couche NSRS (33 %at. d’excès de Si) en fonction de la 

température du post-recuit FG. Le temps de recuit est de 1h et le flux de FG de 80 sccm. Le R 

dans la légende signifie que la couche a préalablement été recuite à 1100°C/30 min sous N2.  

 
Quelque soit la température de recuit, le pic de luminescence ne se décale pas. Il reste 
centré à ≈ 700 nm. Nous constatons que l’augmentation de la température de recuit FG 
entre 400 et 800°C engendre une légère augmentation quasi-constante de la PL.  
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Une augmentation du signal PL plus importante apparaît ensuite pour des recuits à 900°C et 
1000°C. N’ayant pas observé de différences notables dans le signal PL entre ces deux recuits, 
la température de 900°C a été conservée pour réaliser les recuits sous différents flux de FG. 
Les résultats de la PL sont reportés sur la figure 3.25. 
 

 
 

Figure 3.25 Spectres PL d’une couche NSRS (33 %at. d’excès de Si) en fonction du flux de FG 

lors du post recuit. La température du recuit est de 900°C et le temps de 1h. 

 
La PL observée est plus importante lors du recuit FG avec un flux de 80 sccm. La diminution 
du flux entraîne une diminution importante de la luminescence. Ces résultats suggèrent que 
l’augmentation de la luminescence est liée à l’atmosphère de recuit. Le flux de 80 sccm a été 
conservé pour la suite de l’optimisation du recuit FG.  
 
Un autre paramètre expérimental important est le temps de recuit FG. Celui-ci définit la 
quantité d’atomes d’hydrogène introduits. En effet, d’après Jin et al.[27] le nombre de 
liaisons hydrogène mesuré par FTIR dans une couche NSRS est influencé par la durée de 
recuit à 840°C, comme le montre la figure 3.26. Celle-ci reporte l’évolution totale de la 
concentration d’hydrogène lié en fonction du temps de recuit. Après quatre heures de recuit 
le nombre de liaisons est toujours en augmentation.  
 

 
 

Figure 3.26 Concentrations d’hydrogène lié dans un nitrure de silicium (LPCVD) suivi d’un 

recuit à 1000°C pendant 30 min sous azote et d’un recuit isotherme à 840°C : (a) 

concentration totale des liaisons hydrogènes, (b) concentration de liaisons N-H, (c) 

concentration de liaisons Si-H d’après [27]. 
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Ainsi, nous avons choisi de réaliser un recuit de 5 h (durée maximale pour permettre de 
monter le four en température et le laisser refroidir en toute sécurité) dans les conditions de 
recuit précédentes. Les résultats sont reportés sur la figure 3.27. 
 

 

 
Figure 3.27 Spectres PL d’une couche NSRS (33 %at. d’excès de Si) en fonction de la durée du 

post recuit. La température du recuit est de 900°C et le flux est fixé à 80 sccm.  

 

 
À nouveau, le pic de luminescence reste centré sur 700 nm et l’intensité de la luminescence 
est considérablement augmentée grâce à ce recuit FG d’une durée plus longue. Pour 
comparaison, l’étude de l’influence du temps a également été réalisée sur l’échantillon 
recuit FG à 500°C. Les mesures de PL ne montrent aucune différence significative entre un 
recuit de 5 heures et un recuit de 1 heure. La température de 500°C n’est donc pas 
suffisante pour permettre la diffusion de l’hydrogène.  
 
Une température de 900°C, une durée de 5 h et un flux de 80 sccm ont été conservés pour 
réaliser les recuits sous FG.  
 
En résumé, nous avons réalisé un plan d’expérience pour définir les paramètres du recuit FG 
optimisé. Une température supérieure à 800°C a été nécessaire pour activer le processus de 
diffusion de manière efficace. Une durée de 5 heures et un flux de 80 sccm ont permis de 
multiplier par ≈ 4 le signal de luminescence. Pendant ce recuit le signal de luminescence ne 
s’est pas décalé, seule son intensité a augmenté.  
 
 

3.4.4.4.PL des couches NSRS après recuit FG optimisé  
 

Le recuit FG optimisé a été utilisé après le recuit classique à 1100°C/30min sur les 
échantillons supposés contenir des Si-nps. Par la suite, nous avons étudié les PL des couches 
NSRS ainsi obtenues. Les mesures sont reportées sur la figure 3.28. Pour comparaison, les 
mesures de PL avant recuit sous FG sont reportées. Les intensités des deux graphiques sont 
comparables.  
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Figure 3.28 Spectre PL des couches NSRS (a) après recuit à 1100°C/30min (b) après recuit 

haute température suivi du recuit FG optimisé.  

 

La comparaison des graphes montre une augmentation significative de la luminescence de 
tous les échantillons après le recuit FG. Cependant les positions des maxima de 
luminescence restent inchangées. Le recuit FG permet d’éliminer une partie des 
recombinaisons non radiatives au profit de recombinaisons radiatives, ce qui explique 
l’augmentation importante de luminescence. D’après ces résultats, nous pouvons également 
supposer que la structure des couches NSRS n’évolue pas pendant le recuit FG étant donné 
la stabilité de l’énergie de luminescence. 
Bien que les PL de toutes les couches NSRS étudiées augmentent, nous remarquons que 
cette augmentation n’est pas constante pour tous les échantillons. La luminescence des films 
NSRS avec 29, 37 et 44 %at. de Si en excès est moyennement améliorée (x 2), tandis que la 
luminescence du film NSRS avec 33 %at. d’excès de silicium est considérablement rehaussée 
(x 5).  
Pour comparer avec les résultats des autres groupes, on peut à nouveau observer la figure 
3.18 qui reporte l’énergie des pics de luminescence associée à la taille des Si-ncs enfouis 
dans le nitrure de silicium. Les estimations de tailles basées sur les énergies PL sont 
présentées dans le tableau 3.l. 
 

Excès de Si (%at.) 29 33 37 44 
Energie de PL (eV) 1,75  1,71 1,74 1,8 

Diamètre Si-ncs (nm) 4,5 ± 0,5 4,3± 0,5 4,5± 0,5 4,7± 0,5 

 
Tableau 3.l Tailles des Si-ncs hypothétiquement contenus dans les couches NSRS après 

1100°C/30min sous N2 et recuit FG optimisé selon l’expression E (eV)= 1,11+13,1/d
2
. 

 
Nos énergies de luminescence sont resserrées entre 1,7 eV et 1,8 eV pour les échantillons. 
Cela correspond à des tailles moyennes de Si-ncs centrées autour de 4,5 nm. D’après ces 
résultats, l’excès de silicium aurait un faible impact sur la taille des Si-ncs.  
 
Cependant, malgré toutes ces données, nous ne pouvons pas attribuer de manière définitive 
le signal PL observé à la réponse des Si-nps, étant donné que la matrice de nitrure est elle-
même luminescente dans le visible. D’autres caractérisations seront nécessaires pour 
obtenir la confirmation de la présence de Si-nps dans le nitrure de silicium.  
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3.5.  Résumé du chapitre 
 

Pour obtenir des Si-nps dans une matrice SiNx, il est nécessaire de déposer des couches SiNx 
riches en Si, i.e. SiNx< 1.33. Pour cela, des couches SiNx ont été fabriquées par RF/MW-PECVD 
et par MW-PECVD. 
 
Dans ces deux modes, les compositions chimiques des couches NSRS, et plus 
particulièrement leurs excès de silicium, sont contrôlés par le rapport des flux de gaz 
R=NH3/SiH4. Les vitesses de dépôt moyennes observées sont de 12 nm/min pour les dépôts 
RF/MW-CVD et de 7 nm/min pour les dépôts MW-PECVD. 
 
L’excès de silicium contenu dans la matrice de nitrure de silicium semble être un paramètre 
clé pour déterminer la densité et la taille des Si-nps. Le mode MW-PECVD a été préféré au 
mode RF/MW-PECVD pour réaliser le dépôt des couches NSRS épaisses (≈ 120nm) car un 
contrôle plus fin de l’excès de silicium (x 2) est permis par ce mode de dépôt. 
 
D’après l’étude bibliographique réalisée dans le chapitre 2, certains auteurs reportent la 
formation de Si-nps avant recuit et d’autres montrent qu’il est nécessaire de réaliser un 
recuit à haute température. Nous avons alors entrepris de réaliser une étude comparative 
entre les propriétés structurales et optiques des couches NSRS juste après leur dépôt à 
300°C et celles recuites à 1100°C pendant 30min.  
 
L’analyse des couches NSRS par FTIR a permis de mettre évidence la phase amorphe du 
nitrure de silicium et de confirmer la présence d’hydrogène avant recuit. Une étude poussée 
des couches NSRS par la technique FTIR suggère qu’un minimum d’excès de silicium est 
requis pour observer après recuit la séparation de phase entre le silicium pur et le nitrure de 
silicium. La présence des Si-nps n’est pas directement identifiable à partir des spectres FTIR 
mais l’apparition après recuit d’un épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 a pu suggérer la 
formation de Si-nps pour un excès de silicium supérieur ou égal à 29 %at. Les échantillons 
présentant cet épaulement ont été sélectionnés pour l’étude de photoluminescence.  
 
L’étude PL des couches NSRS avant recuit a révélé un décalage de l’énergie de luminescence 
de 1,9 eV à 1,65eV lorsque l’excès de Si augmente de 29 à 44 %at. Ce comportement est 
consistant avec le modèle du confinement quantique. Ces énergies PL correspondent à des 
tailles moyennes de Si-ncs comprises entre 4 et 5 nm selon la littérature. Cependant ce 
comportement peut également être attribué à d’autres mécanismes de recombinaisons 
radiatifs (effet d’alliage, recombinaison dans les queues de bandes). 
  
Après recuit, l’intensité PL de ces couches NSRS est nettement plus faible qu’avant recuit. 
Cette diminution du rendement PL a été attribuée à la présence de liaisons pendantes, 
sources de recombinaisons non radiatives. Un recuit FG optimisé a été appliqué à ces 
couches NSRS afin de les passiver. Après passivation, le rendement radiatif des couches 
NSRS est augmenté et permet de mettre en évidence des comportements de luminescence 
différents en fonction de l’excès de Si contenu dans les couches NSRS. Les énergies PL sont 
resserrées entre 1,7 eV et 1,8 eV, correspondantes à des tailles moyennes de Si-ncs de 
4,5 nm. Ces résultats suggèrent que l’excès de silicium et le recuit à 1100°C/30min aurait un 
faible impact sur la taille des Si-ncs.  
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Cependant, nous n’avons pas pu attribuer de manière non ambiguë la photoluminescence 
observée aux Si-nps, car la matrice de nitrure est elle-même luminescente dans le visible. 
Des caractérisations structurales supplémentaires s’avèrent nécessaires pour permettre 
d’obtenir des informations certaines sur la présence de Si-nps dans le nitrure de silicium.   
 
Dans le chapitre 4, des mesures de spectroscopie Raman et de microscopie électronique 
seront réalisées sur ces échantillons. Plus particulièrement la technique d’imagerie par 
filtrée en énergie (MET-FE) sera employée pour l’observation directe des Si-nps.  
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Chapitre 4: Caractérisation structurale des couches 
NSRS 

 
 
Comme nous l’avons déjà mentionné, des informations précises et fiables sur les Si-nps sont 
des pré-requis nécessaires à toutes les études portant sur les effets quantiques. Dans le 
chapitre précédent, des couches NSRS contenant différents excès de silicium ont été 
élaborées par le procédé MW-PECVD. Les échantillons non-recuits et recuits à 1100°C/30min 
ont été étudiés par les méthodes FTIR et PL. Les mesures PL sont difficilement exploitables à 
cause de la luminescence parasite de la matrice de nitrure de silicium hôte. Cependant les 
analyses FTIR ont permis de sélectionner les échantillons susceptibles de contenir des Si-nps. 
En effet les couches NSRS avec un taux d’excès de Si supérieur à 29 %at. ont révélé la 
formation d’agglomérats de silicium susceptibles de contenir des Si-nps. 
 
Dans ce chapitre les couches NSRS avec un excès de Si supérieur à 29 %at. ont été 
caractérisées par l’intermédiaire de la spectroscopie Raman. Ces analyses ont été 
complétées par des mesures d’ellipsométrie spectroscopique, afin d’extraire les propriétés 
optiques et dimensionnelles des Si-nps, notamment le gap optique et la taille des 
nanoparticules. Ce dernier travail a été effectué en collaboration avec le Laboratoire de 
Physique des Milieux Denses (LPMD) situé à Metz. Ces analyses ont été complétées par des 
observations en microscopie électronique en transmission, seule technique permettant 
d’obtenir des données structurales fiables. Ces différentes analyses optiques et structurales 
nous ont ensuite offert l’opportunité d’approfondir les analyses de luminescence. Enfin, 
nous avons effectué des tests préliminaires d’implémentation des couches NSRS sur des 
jonctions NP pour apprécier l’effet de leur photoluminescence sur la réponse spectrale des 
cellules photovoltaïques. 
 
 

4.1.  Spectroscopie Raman des couches NSRS 
 

4.1.1. Principe de la spectroscopie Raman  
 

La spectroscopie Raman est une méthode d’analyse rapide et commode pour les études 
structurales et vibrationnelles. Cette technique est sensible aux arrangements locaux et aux 
vibrations. Elle se base sur la diffusion inélastique d’un photon par un milieu. Le fait que la 
diffusion soit inélastique implique qu'il y ait un échange d'énergie entre le photon incident et 
le milieu via la création ou l'annihilation d'un phonon.  
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On distingue deux cas : 
 
- Le décalage Stokes : l’émission est décalée vers le rouge (plus grande longueur 

d'onde, plus petite énergie) avec la création d'un phonon. 
 
- Le décalage anti-Stokes : l’émission est décalée vers le bleu (plus courte longueur 

d'onde, plus grande énergie) avec l'absorption d'un phonon. 
 
Ce décalage en fréquence correspond à un échange d'énergie entre le rayon lumineux et le 
milieu. La mesure de ce décalage permet de déduire certaines propriétés du milieu. Nous 
nous focaliserons sur le décalage de Stokes car sa probabilité d’apparition est plus 
importante que le décalage anti-Stokes, son intensité est donc plus grande. Dans le cas de la 
spectroscopie micro-Raman, le spectromètre est couplé avec un microscope optique. Le 
faisceau laser est focalisé sur la surface de l’échantillon, ce qui permet d’augmenter 
l’intensité de la raie Stokes. 
 
Nous avons utilisé la spectroscopie Raman pour analyser la cristallinité éventuelle du silicium 
inséré dans les couches NSRS. Lorsque l’échantillon à étudier est illuminé avec un laser, 
certains photons vont exciter des vibrations de liaisons. Ainsi les photons réémis auront une 
énergie inférieure à l’énergie incidente. Cette différence en énergie est spécifique aux 
phonons dans le cas du silicium. 
 
Les analyses ont été réalisées à température ambiante avec un système micro-Raman Horiba 
Scientific utilisant la raie d’excitation d’un laser Argon émettant à 514 nm. Un objectif (x100) 
est utilisé pour la caractérisation des échantillons dans une configuration de rétrodiffusion. 
La lumière rétrodiffusée dans le microscope est acheminée vers le spectromètre permettant 
de détecter le décalage Raman. Avant de réaliser les mesures sur nos échantillons, le 
système est calibré avec la bande transversale optique (TO) à 520 cm-1 d’un échantillon Si 
monocristallin (c-Si). La puissance laser au niveau de l’échantillon est de 5 mW.  
 
 
 

4.1.2. Analyses Raman des couches NSRS avant et après recuit 
 
 
Les premières mesures Raman ont été effectuées sur les couches NSRS déposées sur un 
substrat de silicium. Le signal du substrat était très intense en comparaison du signal des 
couches NSRS. Ainsi le détecteur était saturé avec la bande TO du c-Si à 520 cm-1. Cela 
rendait difficile la détection d’un signal lié à la formation d’agrégats de silicium dans nos 
couches NSRS. Pour cette raison, les couches NSRS ont été déposées sur des substrats de 
quartz. En effet, le quartz résiste à des températures de 1100°C et ne possède aucune 
caractéristique Raman spécifique dans les gammes de fréquences analysées. Cela a permis 
de minimiser les contributions du substrat dans les spectres obtenus. Les spectres Raman 
des couches NSRS non-recuites contenant différents excès de silicium sont reportés sur la 
figure 4.1(a). La figure 4.1(b) reporte les spectres obtenus après recuit à 1100°C/30min.  
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Figure 4.1 Spectres Raman des couches NSRS (a) avant recuit et (b) après recuit à 

1100°C/30min, en fonction de l’excès de Si qu’elles contiennent.  

 

 

 
Avant recuit, lorsque l’excès de Si est égal ou supérieur à 35 %at., on observe l’apparition 
d’une bande à 150 cm-1 ainsi qu’à 450 cm-1 qui sont caractéristiques respectivement des 
vibrations transversales acoustiques (TA) et transversales optiques (TO) du silicium amorphe 
(a-Si). La bande observée à 380-400 cm-1 est attribuée au mode longitudinal optique (LO) de 
l’a-Si. L’apparition de ces bandes démontre la présence d’atomes de silicium agglomérés dès 
que les couches présentent un excès de Si supérieur à 35 %at. Néanmoins la séparation de 
phase entre les agglomérats de silicium amorphes et le nitrure de silicium n’est que partielle 
(cf. après recuit) et probablement engendrée par l’excès considérable de Si incorporé dans 
ces couches. 
 
 
 
Après recuit, on constate à nouveau la présence des bandes TA et TO du a-Si à 150 et 480 
cm-1 pour les échantillons présentant 33 et 35 %at. d’excès de Si. Le recuit a permis de 
réaliser la démixtion totale des phases de nitrure de silicium et de Si. Pour l’échantillon à 35 
%at. d’excès de silicium on voit apparaître une légère contribution aux alentours de 510 cm-1. 
Ce pic, associé à la bande TO du c-Si, s’amplifie considérablement lorsque l’excès de silicium 
augmente. L’apparition du pic entre 500 et 520 cm-1 témoigne de la présence d’agglomérats 
d’atomes de silicium organisés de manière cristalline. Pour l’échantillon comportant 50 %at. 
d’excès de silicium, la bande TA associée à l’a-Si disparaît complètement. Le silicium pur 
présent dans cet échantillon se trouve entièrement sous forme cristalline.  
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4.1.3. Estimation de la taille des Si-ncs par le modèle du 
confinement de phonons 
 
Nous nous sommes intéressés plus particulièrement à l’échantillon avec 37 %at. d’excès de 
silicium qui a montré clairement la présence d’agglomérats de silicium cristallin. Le spectre 
Raman de cet échantillon est présenté sur la figure 4.2. 

 Figure 4.2 Spectre Raman expérimental de la couche NSRS (37 %at. excès de Si) recuite à 

1100°C/30 min (cercle ouvert), Spectre Raman calculé (ligne solide) avec 3 distributions de 

type gaussienne et une distribution de type lorentzienne (lignes en pointillées).    

 
Ce spectre expérimental peut être décomposé en quatre bandes. Comme précédemment, 
les bandes Raman observées à 150, 395, 485 cm-1 correspondent respectivement au mode 
de vibration TA, LO, TO du silicium amorphe. Ces bandes ont déjà été interprétées comme 
des signatures de la présence de nanoparticules de silicium amorphe [1][2]. La bande étroite 
centrée à 512,3 cm-1 peut être attribuée au mode de vibration TO du silicium cristallin. Ceci 
indique clairement que des agglomérats de silicium sont présents et arrangés de manière 
cristalline. La largeur à mi-hauteur de cette bande est de 9 cm-1, qui est supérieure à la 
largeur à mi-hauteur généralement déterminée pour le silicium monocristallin (3 cm-1). Cet 
élargissement de la bande peut être dû à l’absence d’ordre à longue distance dans le réseau 
cristallin engendré par la taille nanométrique des cristaux de silicium.  
 
De plus, la bande TO associée aux vibrations dans le silicium cristallin est décalée de 7,8 cm-1 
par rapport au pic TO observé du silicium monocristallin. Plusieurs résultats expérimentaux 
de la littérature avaient déjà mis en évidence le décalage en fréquence de la bande TO pour 
des échantillons contenant des nanocristaux [3][4][5][6]. De manière générale, plus le 
décalage est important plus la taille des nanoparticules reportées est petite. Ce décalage 
pourrait être lié au confinement des phonons dans les nanocristaux. La relation entre le 
décalage Raman du pic TO pour des Si-ncs et leurs tailles a été décrite par plusieurs modèles 
théoriques tels que le modèle du fort confinement de phonons adapté pour des tailles 
supérieures à 6 nm [4], le modèle à un phonon confiné [7], le modèle des liaisons polarisées 
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[8], le modèle modifié du phonon confiné [9] permettant d’intégrer en plus du décalage 
l’élargissement des bandes et la variation de leurs intensités. Plus récemment une meilleure 
corrélation avec les résultats expérimentaux a été obtenue par Gupta et al. [10] dans un 
nouveau modèle modifié du confinement de phonons prenant en compte une distribution 
de taille log-normale pour les Si-ncs. La figure 4.3 reporte un bilan des différents modèles et 
résultats expérimentaux observés dans la littérature. 
 

 
Figure 4.3 Relation entre le décalage Raman du pic TO associé aux Si-ncs par rapport au pic 

TO du c-Si en fonction de la taille moyenne des Si-ncs observés ou calculés 

[10][4][9][3][5][7][11][6]. Les différents symboles indiquent les divers modèles théoriques et 

les données expérimentales. 

 
En utilisant la modèle développé par Gupta et al., la taille moyenne des Si-ncs contenus dans 
nos films NSRS peut être déduite. Pour un excès de silicium de 37 %at., la taille moyenne des 
Si-ncs contenus dans la couche NSRS recuite est estimée à 3,2 ± 0,5 nm.  
 
La même approche a été appliquée pour les autres couches NSRS recuites et présentant un 
pic TO entre 500 et 520 cm-1. Les résultats des modélisations sont présentés sur la figure 4.4.  
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Figure 4.4 Spectres Raman expérimentaux et modélisés des couches NSRS recuites à 

1100°C/30min (a) pour 35 %at. d’excès de Si, (b) pour 50 %at. d’excès de Si. Spectres Raman 

calculés (ligne solide) avec 3 distributions de type gaussienne et une distribution de type 

lorentzienne (lignes en pointillées). 
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Pour la couche NSRS à 35%at.  d’excès de Si, (figure 4.4a), les bandes TA, LO et TO du silicium 
amorphe apparaissent et le pic TO associé au c-Si se situe à 507 cm-1. Cela correspond à une 
taille de 2,7 ± 0,5 nm d’après le modèle théorique de Gupta et al. [10].  
Pour la couche NSRS à 50 %at. d’excès de Si (figure 4.4b), les bandes TA, LO et TO du silicium 
amorphe n’apparaissent pas. Cependant, un élargissement asymétrique de la bande TO 
associé au c-Si est conservé. Une distribution asymétrique et lorentzienne ont permis 
d’obtenir la meilleure modélisation. Le pic se situe à 509 cm-1, correspondant à une taille 
moyenne de Si-ncs de 3 ± 0,5 nm d’après [10].  
 
Un récapitulatif des tailles de Si-ncs déduites du modèle de confinement de phonons est 
reporté dans le tableau 4.a. 
 
 

Excès de Si (%at.) 33 35 37 50 

Position du pic TO (cm-1) - 507 512,2 509 
Décalage (cm-1) - 13 7,8 11 
Diamètre moyen des Si-ncs (nm) - 2,7± 0,5  3,2± 0,5  3± 0,5  

 

Tableau 4.a Position des pics TO associés aux Si-ncs ; décalages observés par rapport au pic 

TO du c-Si, estimations de la taille moyenne des Si-ncs d’après le modèle du confinement de 

phonons [10]. 

 
Des tailles moyennes de Si-ncs de 2,7 ; 3,2 et 3 nm sont associées aux films NSRS comportant 
respectivement  35, 37 et 50 %at. d’excès de Si après recuit à 1100°C/30 min. L’excès de 
silicium, à supposer qu’il soit suffisamment élevé, ne semble pas influencer sérieusement la 
taille des nanoparticules.  
 

4.1.4. Résumé  
 
Grâce à l’étude structurale réalisée par spectroscopie Raman sur les couches NSRS déposées 
sur quartz non recuites, la présence d’agglomérats d’atomes de silicium non ordonnés a été 
mise en évidence pour un excès supérieur à 35 %at. de Si. La présence de ces atomes de Si 
agglomérés est ensuite de plus en plus marquée au fur et à mesure de l’augmentation de 
l’excès de silicium dans les couches NSRS déposées. Néanmoins la séparation de phase entre 
les agglomérats de silicium amorphes et le nitrure de silicium n’est que partielle et 
probablement engendrée par l’excès considérable de Si incorporé dans ces couches.  
 
Après un recuit à 1100°C/30min, permettant d’engendrer une séparation de phase complète, 
nous avons remarqué qu’un excès de 33 %at. de Si est nécessaire pour obtenir la formation 
d’agglomérats de silicium amorphe dans les films NSRS. À partir de 35 %at. d’excès de 
silicium, on constate l’apparition d’une phase cristalline de silicium. D’après le modèle du 
confinement de phonons, la taille des cristallites peut être estimée entre 2 et 4 nm de 
diamètre pour des excès de silicium compris entre 35 et 50 %at.   
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4.2.  Ellipsométrie spectroscopique des couches NSRS 
 
 
Pour appréhender les propriétés des nanoparticules, il est essentiel de comprendre 
l’interaction entre la matrice hôte et les Si-nps. Il est également nécessaire de connaître les 
paramètres structuraux des nanoparticules telles que leurs fractions volumiques, leurs 
phases, leurs tailles, leurs densités et leurs propriétés optiques. Dans le cadre d’une 
collaboration avec le LPMD de Metz, nous avons entrepris de poursuivre la caractérisation 
des couches NSRS avant et après recuit par ellipsométrie spectroscopique. Avec cette étude, 
nous avions la prétention d’extraire des données fondamentales des nanoparticules, telles 
que l’énergie du gap optique (essentiel pour l’optoélectronique) et la taille des Si-nps, par de 
simples analyses des paramètres optiques déduits des mesures d’ellipsométrie 
spectroscopique. Cela permettrait d’une part de mieux comprendre les mesures de 
photoluminescence de ces structures, et d’autre part, de limiter les analyses TEM longues, 
fastidieuses et onéreuses. 

 
 
Concernant l’aspect optique, nous avons montré précédemment la difficulté à caractériser 
les propriétés PL des Si-nps enfouies dans le nitrure de silicium et cela à cause de la nature 
luminescente de la matrice SiN elle-même. Jusqu’à présent, les propriétés optiques des Si-
nps dans un oxyde de silicium ou dans le nitrure de silicium ont été principalement étudiées 
par des mesures PL et dans une moindre mesure par ellipsométrie spectroscopique (ES). Les 
études de la littérature réalisées dans les systèmes Si-nps-SiO2 ont plus ou moins corroboré 
les prévisions théoriques et les résultats de photoluminescence. Ces études montrent une 
évolution des points critiques E1 (3,4 eV) et E2 (4,3 eV) associés aux transitions optiques 
directes du silicium cristallin. En effet pour les systèmes Si-SiO2 le point critique E1 semble 
disparaître pour des tailles de Si-nps inférieures à 3 nm, tandis que la contribution E2 à la 
fonction diélectrique reste inchangée [12][13]. 
A contrario, très peu de publications traitent des études des systèmes Si-nps-Si3N4 par ES. 
Certaines révèlent que les fonctions diélectriques des Si-nps dans la matrice Si3N4 suivent la 
même évolution que dans le SiO2. Aucun effet de la matrice n’a été observé jusqu’à 
maintenant [14][15]. 
 
 
Dans cette étude nous avons réalisé des mesures d’ES sur des couches NSRS en fonction de 
l’excès de silicium qu’elles contiennent. Nous avons utilisé la loi de dispersion de Tauc-
Lorentz (TL) pour déduire les paramètres optiques (indices optiques) globaux des couches 
NSRS et extraire à posteriori ceux des nanoparticules Si qui y sont enfouies. Bien que le 
modèle optique de TL soit originellement développé pour les matériaux massifs et 
homogènes, nous montrerons qu’il peut être valide lorsqu’il est appliqué à nos films 
hétérogènes et contenant des nanoparticules.  
Dans un premier temps nous allons décrire la technique d’ES, les modèles géométriques 
utilisés. Ensuite nous analyserons les résultats expérimentaux et de simulation. 
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4.2.1. Ellipsométrie spectroscopique - Théorie et dispositif 
 
L’ellipsométrie est une technique optique d’analyse de surface basée sur la mesure du 
changement de polarisation de la lumière après réflexion sur une surface plane. Elle est 
utilisée dans la caractérisation des couches minces (épaisseur, composition, propriétés 
optiques, etc...). Les mesures d’ellipsométrie ont l’avantage d’être non destructrices, non 
perturbatrices et rapides. 

 

4.2.1.1. Principe de l’ellipsométrie spectroscopique 
 
Considérons une onde plane monochromatique arrivant sur une surface plane. Une partie 
de l’onde est transmise ou absorbée à travers la surface, l’autre partie est réfléchie (cf. 
figure 4.5).  
 

 

Figure 4.5 Réflexions des différents axes de polarisation sur l’échantillon. Les composantes 

parallèles et perpendiculaires ne sont pas réfléchies de la même façon. 

 
 
La polarisation du champ électrique de l’onde incidente peut être décomposée suivant deux 
vecteurs de base : 
–  Ep, parallèle au plan d’incidence et associé au coefficient de réflexion complexe  
–  Es, perpendiculaire au plan d’incidence et associé au coefficient de réflexion complexe  
 
Le changement de polarisation du champ électrique après réflexion ne se fait pas de 
manière identique pour les deux composantes, le comportement de la réflexion est donné 
par les deux coefficients de Fresnel déduits par la continuité des champs électrique et 
magnétique  à l’interface entre les deux milieux [16] d’après les formules suivantes : 
 
 
     (4.1) 
 

 
    (4.2) 

 
 

pr~

sr
~

pjδp
01

1001

1001p
01 er

)cos(Φn)cos(Φn

)cos(Φn)cos(Φn
r =

+
−=

sjδ
01

1100

1100s
01 er

)cos(Φn)cos(Φn

)cos(Φn)cos(Φn
r s=

+
−=



Chapitre 4 : Caractérisation structurale des couches NSRS 

109 
 

s

p

r

r
~

~
tan =ψ

Les modules des deux coefficients       et       (respectivement   et  ) représentent la 
modification apportée à l’amplitude de la composante du champ, et leurs phases, δp et δs, 
servent à caractériser la différence de phase introduite par la réflexion sur la couche mince 
que l’on cherche à caractériser. En ellipsométrie, les données utilisées ne sont pas les 
coefficients précédents mais les angles ψ et ∆ définis par l’équation (4.3). 
 

 
    (4.3) 
      
 
Avec le  rapport des amplitudes complexes.   
 
 
Et ∆=δp - δs  la différence de phase introduite par la réflexion. 
 
 
 
 

4.2.1.2. Dispositif de mesure 
 
Les caractérisations ont été réalisées à l’InESS avec un ellipsomètre à modulation de phase 
UVISEL de marque HORIBA Jobin Yvon (figure 4.6). Les avantages de l’ellipsomètre à 
modulation de phase par rapport à l’ellipsomètre à modulation par éléments tournants sont 
la rapidité de modulation et l’absence de bruit « mécanique » induit par les optiques en 
rotation. Un descriptif détaillé de l’acquisition des données est reporté dans l’annexe C. 
 

 
 

 
 

Figure 4.6 Schéma de principe de l’ellipsomètre à modulation de phase 
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Notre ellipsomètre mesure Is, Ic et In qui sont liées à (ψ,∆) par les équations suivantes : 
 

Is= sin 2ψ  sin ∆     (4.4)   

Ic= sin 2ψ  cos ∆     (4.5)   

In= cos 2ψ      (4.6)   

 
Les mesures sont réalisées sur la gamme d’énergie 1.5 – 5.9 eV sous un angle d’incidence de 
70° à température ambiante.  
Nous avons remarqué pour tous les échantillons que : 
 

In
2+ Ic

2+ Is
2=1       (4.7)   

 
Ceci suggère qu’il n’y a pas de dépolarisation due à une éventuelle irrégularité d’épaisseur 
sous le faisceau lumineux. 
     
Avec ces expressions, les angles ψ et ∆ sont déterminés. Les données brutes des mesures 
d’ellipsométrie ne sont pas directement exploitables. Un modèle de dispersion est utilisé 
pour remonter aux caractéristiques de la couche déposée en ajustant les paramètres 
adéquats. Nous avons utilisé le modèle de Tauc-Lorentz [17] pour déterminer l’épaisseur, 
l’indice de réfraction n et le coefficient d’extinction k d’une couche diélectrique sur un 
silicium par exemple, pour un spectre allant de 210 nm jusqu’à 880 nm. La caractérisation 

donne donc accès à l’indice optique complexe N
~

défini par l’expression suivante : 
     

     (4.8)   
 
Dans ces modèles, les paramètres calculés (Ic

cal, Is
cal) sont ajustés aux mesures brutes (Ic

exp, 
Is

exp) par l’intermédiaire de l’algorithme Levenberg-Marquardt [18]. La qualité de la 
modélisation est donnée par la valeur du χ2 : 

 
(4.9)   
   

 
Où N est le nombre de données, σ leurs erreurs correspondantes et M le nombre de 
paramètres inconnus. Cependant, le χ2 est simplement un critère mathématique. Il est très 
important de prendre également en compte le sens physique des résultats de simulation.  
 

   
4.2.1.3.Le modèle optique appliqué aux couches NSRS 
 
Les études ellipsométriques des propriétés optiques ont été réalisées par l’intermédiaire de 
la loi de dispersion utilisant les fonctions diélectriques décrites par le modèle de TL. Les 
formules de dispersion sont des expressions mathématiques qui décrivent la dépendance en 

énergie des fonctions diélectriques (εr,εi) ou des paramètres optiques (n,k). Les relations 
mathématiques permettant de passer de l’un à l’autre sont rappelées ci-dessous : 

iknN +=~
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        (4.10)   

 

(4.11)   

  

(4.12)   
 
La loi de dispersion du modèle de TL [17][19][20]est définie comme suit  : 

 
- La partie imaginaire de la fonction diélectrique combine l’expression empirique 

de Tauc pour le commencement du bord de bande avec l’élargissement classique 
d’un oscillateur de Lorentz : 

 
   

(4.13)   
 

 
Avec   la distribution de Heaviside qui vaut zéro lorsque E<Eg et 1 lorsque 
E>Eg. 

 
 

- La partie réelle est obtenue en réalisant l’intégration de Kramers-Kronig :  
   

 
(4.14)   

 
 
Avec P la valeur principale de Cauchy, ε∞ la constante diélectrique pour les hautes énergies.  
 
 
Dans le modèle de TL, cinq paramètres sont utilisés pour réaliser la simulation. A (eV) 
représente la force d’oscillation, E0 (eV) représente l’énergie du pic d’absorption, C (eV) 
représente le paramètre d’élargissement associé au pic d’absorption, Eg (eV) est l’énergie de 
gap, ε∞est la constante diélectrique pour les hautes énergies. Pour exemple, les paramètres 
généralement obtenus pour décrire les fonctions diélectriques du nitrure de silicium 
stœchiométrique a-Si3N4 et du silicium amorphe a-Si par l’intermédiaire du modèle de TL 
sont reportés dans le tableau 4.b.   
 
 

Matériau   A(eV) Eo(eV) C(eV) Eg(eV) εεεε∞∞∞∞ 

a-Si3N4 59,2 ± 7,9 6,78 ± 0,18 0,49 ± 0,14 4,50 ± 0,06 3,10 ± 0,17 

a-Si 169 ± 2 3,58 ± 0,01 2,15 ± 0,03 1,39 ± 0,01 0,74 ± 0,20 

 
Tableau 4.b Paramètres du modèle de Tauc-Lorentz (TL) associé au nitrure de silicium et au 

silicium amorphe [17]  
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Dans le cas des Si-nps, l’énergie de gap associée aux Si-nps pourra directement être extraite 
des paramètres de TL appliqués aux Si-nps. Une autre possibilité sera de déduire cette 
énergie de gap par l’intermédiaire de la représentation de Tauc. Dans ce dernier cas le 
coefficient d’absorption α peut être déduit de l’expression des fonctions diélectriques 
associées aux Si-nps par l’intermédiaire de la formule suivante :  

2
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2
122

2

-)  +  (
 · )4·( =
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rir εεε
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πα    (4.15)   

 
Il est ensuite possible d’extrapoler le domaine linéaire de (α·E)

1/2 en utilisant la 
représentation de Tauc : 

( ) )(E 2
1 Tauc

gEEB −⋅=⋅α     (4.16)   

 

Où B est le coefficient de régression linéaire de la droite et Eg
Tauc l’énergie de gap de Tauc. 

 
 
 

4.2.1.4. Théorie des milieux effectifs - Bruggeman 
 
Pour analyser un matériau composite telles que nos couches NSRS, les théories des milieux 
effectifs (TME) sont d’une grande utilité. En effet, avec les TME il est possible de déterminer 
soit la présence d’une rugosité de surface soit la fraction volumique d’une inclusion dans un 
matériau hôte.  
Nous avons utilisé l’approximation des milieux effectifs de Bruggeman qui décrit les 
propriétés optiques du milieu composite dans lequel les inclusions et la matrice hôte 
possèdent des rôles équivalents. Ainsi la fonction diélectrique du matériau hôte, en 
l’occurrence la couche NSRS contenant les Si-nps, est définie comme suit : 
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Où 

43NSif et npsSif −  sont respectivement les fractions volumiques du nitrure de silicium 

stœchiométrique et des nanoparticules de silicium ;
43NSiε , npsSi−ε et effε  sont respectivement 

les fonctions diélectriques du nitrure de silicium, des Si-nps et du milieu effectif. 
 
 

4.2.2. Extraction des paramètres optiques des films NSRS 
 
Nous avons tout d’abord considéré notre structure à analyser comme une succession de 
plusieurs éléments: substrat / film de NSRS / rugosité / air, en considérant le film NSRS 
comme une couche homogène (cf. figure 4.7). Cette représentation géométrique suppose la 
présence d’une interface nette entre le substrat de silicium monocristallin et les couches 
NSRS. Comme la présence de rugosités est généralement observée dans les couches SiNx 
déposées par PECVD [21], nous avons défini celle-ci comme un milieu effectif de Bruggeman 
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équivalent à 50 %vol. de nitrure de silicium et 50 %vol. de vide [18]. Ce modèle géométrique 
est utilisé pour caractériser aussi bien les couches NSRS après dépôt que celles après recuit 
de formation à 1100°C/30 min sous azote. 
 

 
 
Figure 4.7 Représentation géométrique utilisée pour caractériser les couches NSRS comme 

des films homogènes  

 
Nous avons tout d’abord extrait les données géométriques de nos échantillons NSRS à partir 
des spectres ES dans le domaine du visible [1.5 – 3.5 eV]. Dans ce domaine d’énergie, le 
coefficient d’extinction du nitrure de silicium est nul ou proche de zéro. Les épaisseurs des 
films et les rugosités déterminées sur nos couches sont rassemblées dans le tableau 4.c en 
fonction de l’excès de silicium.  
 

 
Tableau 4.c Epaisseurs des couches NSRS avant et après recuit, déduites par l’intermédiaire 

du modèle de Tauc-Lorentz en fonction de l’excès de silicium qu’elles contiennent.  

 
 
Les valeurs du χ2  relativement faibles (inférieures à 10) confirment l’idée que le modèle 
géométrique utilisé décrit correctement la structure des échantillons. Comme attendu, la 
rugosité de surface augmente lorsque l’excès de silicium croît dans les couches NSRS. 
L’épaisseur des couches NSRS augmente légèrement lorsque le rapport de gaz augmente.  
Après recuit, on observe une contraction des couches NSRS associée à une légère 
augmentation de la rugosité de surface des couches. Cette observation est associée à la 
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réorganisation structurale (densification) des couches rendue possible par la désorption de 
l’hydrogène et la diffusion des atomes de Si et N lors du recuit thermique.  
 

Les paramètres optiques effectifs des couches NSRS avec différents taux d’excès de Si 
ont pu être obtenus par l’intermédiaire de la simulation. Les résultats sont reportés sur la 
figure 4.8. Les indices optiques du nitrure de silicium stœchiométrique sont également 
reportés pour comparaison.   

Figure 4.8 Paramètres optiques des NSRS obtenus (a) avant recuit et (b) après recuit  

 
On remarque que les indices effectifs des films NSRS avant et après recuit sont bien 
supérieurs aux indices optiques du nitrure de silicium stœchiométrique. De plus lorsque 
l’excès de Si inclus dans la couche NSRS augmente, les paramètres optiques ont tendance à 
croître également pour se rapprocher de ceux du silicium amorphe. Après recuit, les indices 
optiques sont également légèrement rehaussés pour un même excès de silicium contenu 
dans un film NSRS avant recuit.  
 
Sur la figure 4.8, comme nous l’avions déjà remarqué dans le chapitre 3, lorsque l’excès de Si 
augmente, les coefficients d’extinction des couches augmentent. Les coefficients 
d’extinction sont directement liés aux coefficients d’absorption par la formule (3.2). 
L’absorption entre 1,5 et 3 eV (visible) de plus en plus marquée avec l’excès de Si qui 
augmente sera problématique dans le cadre d’applications de type décalage spectral dans 
les cellules photovoltaïques. En effet, bien qu’une forte absorption dans l’UV soit nécessaire 
pour le down shifting (DS), l’absorption dans le visible ne serait que préjudiciable au 
rendement de la cellule photovoltaïque.  
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4.2.3. Extraction des paramètres optiques des Si-nps des couches 
NSRS 
 
Maintenant que nous avons extrait les paramètres géométriques de nos couches (épaisseur, 
rugosité), nous appliquons un autre modèle géométrique à la couche NSRS recuite et qui 
tient compte de la séparation de phase entre les Si-nps de silicium et le nitrure de silicium. 
Ce modèle considère la structure suivante : substrat / Si-nps + Si3N4 / rugosité / air comme 
l’illustre la figure 4.9(a). Dans ce modèle nous avons supposé que la distribution de Si-nps est 
uniforme dans la couche NSRS après recuit. Les paramètres structuraux (épaisseur, rugosité) 
sont fixés grâce aux valeurs déterminées précédemment.  
Pour déterminer la fraction volumique (Fv) de silicium contenue dans les couches NSRS 
après recuit, la loi de mélange de Bruggeman est utilisée entre les propriétés optiques 
référencées du Si3N4, a-Si and c-Si. Ces constantes optiques sont tirées de la littérature. Les 
données de Fv déduites des mesures ES sont reportées sont la figure 4.9(b). Elles sont 
comparées à celles extraites des analyses RBS présentées précédemment. 

 
 

 
 

 

 

Figure 4.9 (a) Modèle géométrique utilisé pour caractériser les propriétés optiques des 

couches NSRS comme des films composites ; (b) Evolution de la fraction volumique occupée 

par les Si-nps en fonction du rapport des flux de gaz R. 

 
La fraction volumique de silicium contenue dans les couches diminue lorsque R augmente. 
Cette tendance confirme que le modèle « composite » décrit convenablement la structure, 
puisqu’elle corrobore les mesures RBS. Le désaccord est probablement dû aux différentes 
erreurs accumulées lors des différentes extractions et simulations. On peut remarquer que 
cet écart est d’autant plus important que la fraction volumique est faible, donc difficile à 
extraire. 
 

Dans la suite des analyses, nous avons fixé tous les paramètres géométriques (épaisseur, 
rugosité) et structuraux (fraction volumique des Si-nps) et simulé la fonction diélectrique des 
particules de silicium par l’intermédiaire de la loi de dispersion de TL. Les meilleures 
corrélations sont obtenues lorsqu’un seul oscillateur est utilisé dans la formule de TL.  
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Les paramètres optiques n et k exclusivement des particules Si sont reportés sur la figure 
4.10. En effet, la matrice n’est plus considérée ici.  
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Figure 4.10 Propriétés optiques des Si-nps extraites de la modélisation ES en fonction de 

l’excès de silicium contenu dans les couches NSRS.   

 
Les paramètres optiques des particules de silicium ont globalement des amplitudes 
intermédiaires entre le silicium amorphe et le silicium cristallin. Plus l’excès de silicium 
contenu dans les couches NSRS recuites augmente, plus les paramètres optiques des Si-nps 
se rapprochent de ceux du matériau a-Si. On peut remarquer que les pics associés aux points 
critiques E1 et E2, généralement observés dans le spectre du silicium cristallin, diminuent et 
fusionnent pour ne donner qu’une seule bande d’absorption dans les Si-nps observées. Cette 
diminution pourrait être interprétée comme la disparition des effets excitoniques dans la 
transition E1. Ce pic est également élargi de manière analogue au silicium amorphe. Ce type 
de comportement a déjà été observé par d’autres groupes [12] [15] pour des tailles de 
nanoparticules Si de l’ordre de 3 nm. 
 
Grâce à la modélisation, l’énergie de gap des particules Si est directement donnée par 
l’intermédiaire des paramètres TL. Ces énergies de gap sont reportées dans le tableau 4.c. Il 
est également possible de déduire Eg des Si-nps par la représentation de Tauc décrite 
précédemment. Ces données sont également reportées dans le tableau 4.d.  
 

Excès de silicium (%at.) 25 29 33 37 

Eg Tauc (eV) 2,1 2,0 1,62 1,1 
Eg TL (eV) 2,07  1,98  1,57  0,9  

Diamètre des Si-ncs (nm)  2,8 ± 0,5 3 ± 0,5 5 ± 0,5 n.a. 

 
Tableau 4.d Energies de gap des Si-nps extraites des analyses ES sur les couches NSRS et 

estimation de la taille moyenne des Si-nps d’après la formule (4.18). 
 



Chapitre 4 : Caractérisation structurale des couches NSRS 

117 
 

Les énergies de gap déduites par la représentation de Tauc ou directement déduite du 
modèle TL sont très proches. Elles varient de 1,1 à 2,1eV lorsque l’excès de Si dans la couche 
NSRS varie de 37 à 25 %at..  
 
Selon la littérature, l’énergie de gap des Si-nps peut être reliée à leurs tailles moyennes (cf. 
chap 2). Cependant ces relations sont déduites des mesures PL, et ne prennent donc pas en 
compte l’existence éventuelle d’un décalage de stokes entre la luminescence et l’absorption 
optique des Si-nps. C’est pourquoi nous avons choisi d’utiliser la formule de Zunger et al. 
[22] déduite de la méthode de calcul semi-empirique des pseudo-potentiels :  
 

37,1
34,88167,1)(

d
dE conf

g +=     (4.18)   

 

Avec conf
gE  l’énergie de gap des Si-nps (eV) et d le diamètre des nanoparticules (angströms).  

 
Pour aller au bout de notre démarche, les tailles moyennes des Si-nps contenues dans les 
couches NSRS ont été déduites par l’intermédiaire de la formule (4.18). Les valeurs extraites 
sont présentées dans le tableau 4d. Des tailles de 3 à 5 nm sont déduites pour les 
échantillons présentant un taux d’excès inférieur ou égal à 33 %at. Les ordres de grandeur 
de ces valeurs sont cohérents avec les valeurs déduites des mesures Raman. 
 
 

4.2.4. Résumé 
 
L’ellipsométrie spectroscopique a été utilisée pour caractériser les films NSRS. Deux 
représentations géométriques ont été nécessaires pour décrire correctement nos structures 
composites. 
Le premier modèle a permis de déterminer les paramètres géométriques des couches NSRS 
(épaisseurs, rugosité) et par la suite de déduire les paramètres optiques (indice de refraction 
et coefficient d’extinction) effectifs des couches de NSRS en fonction de l’excès de silicium 
qu’elles contiennent. Nous avons constaté que les constantes optiques des films NSRS 
augmentent lorsque l’excès de silicium croît.  
Le second modèle a permis d’estimer la fraction volumique de Si-nps contenues dans nos 
couches NSRS. Comme attendu, la fraction volumique de Si décroît lorsque le rapport des 
flux de gaz utilisés pour déposer les couches NSRS augmente. Ceci est en accord avec les 
excès de Si déduits des mesures RBS. La modélisation des paramètres optiques des 
nanostructures obtenues par le modèle de TL est une bande large similaire à celle du silicium 
amorphe. L’évolution de l’énergie de gap extraite est cohérente avec une diminution de 
l’excès de Si présent dans les couches NSRS. Une estimation de la taille des Si-nps a pu être 
donnée, et des valeurs de 3 à 5 nm ont été déduites.  
 
L’ellipsométrie spectroscopique semble donc être une méthode intéressante pour la 
caractérisation des nanoparticules enfouies dans une matrice diélectrique. Cependant, un 
développement très rigoureux des modèles optiques à appliquer à ces structures composites 
doit être poursuivi (cf. thèse en cours : Al-Saleh Keita, LPMD de Metz). 
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4.3.  Microscopie électronique en transmission des couches 
NSRS 
 
La microscopie électronique en transmission (MET) est un outil d’imagerie particulièrement 
puissant car il permet d’observer les matériaux à l’échelle nanométrique. Le principe de la 
MET est rappelé brièvement dans l’annexe D. Pour nos travaux, compte-tenu de la 
disponibilité de cet équipement et de la minutie nécessaire à la préparation des échantillons, 
la MET n’a pas pu être utilisée de manière routinière. Pour autant, c’est la MET et ses 
différentes techniques d’imagerie (MET en champ clair, MET en champ sombre, MET en 
haute résolution, MET filtrée en énergie, etc…) qui permettent d’apporter des informations 
fiables sur la présence de Si-nps, leurs formes et leurs densités.   
 
Pour la préparation de nos échantillons, nous avons utilisé une méthode standard incluant 
un polissage mécanique et un bombardement ionique (voir annexe E). La mesure des 
paramètres caractéristiques de la population de nanocristaux réalisée sur des échantillons 
amincis en vue de coupe a posé un grand nombre de difficultés. En effet, la différence entre 
les numéros atomiques et les densités atomiques du Si et du Si3N4 étant faible, il a été 
impossible d’imager individuellement des nanocristaux de Si enfouis dans du Si3N4 par 
l’observation MET en champ clair de l’échantillon. Il en a été de même par les techniques de 
contraste de Fresnel. Deux autres techniques couramment utilisées par les microscopistes 
ont été testées pour mesurer ces paramètres : la MET-HR et la MET en champ sombre (cf. 
annexe D). Ces deux techniques ont déjà été explorées pour permettre la visualisation des 
Si-nps dans une matrice de Si3N4. Cependant, bien que pertinentes, elles ne permettent pas 
une analyse complète de la population de nanoparticules. Pour s’affranchir de cette 
difficulté, la MET filtrée en énergie (MET-FE) a été mise en œuvre avec succès. Nous allons 
dans la suite exposer les avantages et les inconvénients des différentes méthodes MET 
lorsqu’elles sont appliquées aux structures  que nous étudions: les Si-nps enfouies dans la 
matrice de nitrure de silicium. 
 
 

4.3.1. Limitations des techniques MET pour l’observation de Si-nps 
 

4.3.1.1.MET en haute résolution  
  
Pour observer correctement un cristal en haute résolution, il faut que les plans cristallins 
soient en condition de diffraction de Bragg par rapport au faisceau incident. Cette condition 
majeure rend « l’observation » des cristallites difficiles. Nous n’observons concrètement 
qu’une petite proportion de la population de nanocristaux, de surcroît difficilement 
évaluable. La mesure de densité surfacique des nanocristaux de silicium dans le SiN est alors 
clairement impossible sur de telles images. Un exemple concret de ces propos sera détaillé 
par la suite. 
Par ailleurs, dans les régions très minces de l’échantillon étudié, la probabilité d’observer les 
interférences liées aux plans cristallins augmente lorsque la taille du nanocristal diminue. Ce 
phénomène est dû à un effet dit « de potentiel ouvert » [23]. En revanche, lorsque 
l’épaisseur de la région observée augmente, le contraste dû aux très petits nanocristaux est 
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plus facilement perdu dans le bruit de fond [24]. Ainsi des nanocristaux de tailles différentes 
n’ont pas la même probabilité d’être aperçus et cette probabilité est également fonction de 
l’épaisseur de l’échantillon examiné. Finalement, la couche superficielle des nanocristaux est 
trop mince pour être imagée comme une colonne atomique : la taille des nanocristaux ainsi 
déterminée ne peut donc être considérée que comme une limite inférieure de la taille réelle.  
 
En résumé, la MET-HR s’est avérée être une technique fastidieuse, longue et surtout 
sélective pour notre système (Si-nps/SiNx). Les mesures sont peu reproductibles et sous-
estiment la taille des nanocristaux. Il est important de rappeler que dans la littérature la 
majorité des études sur les nanocristaux de silicium est basée sur les images MET-HR. En 
effet, la MET-FE est une technique relativement récente et les groupes de recherche 
disposant de cette méthode de manière systématique sont peu nombreux. Cela signifie que 
d’importantes erreurs et artefacts ont été publiés dans le passé mais aussi actuellement, 
lorsqu’elles sont basées exclusivement sur les mesures MET-HR. 
 
 

4.3.1.2.MET en champ sombre  
  
La MET en champ sombre permet également d’observer les nanocristaux de Si enfouis dans 
le Si3N4. Dans ce type d’images, le contraste est dû aux électrons diffractés par les 
nanocristaux dont une famille de plans est en condition de Bragg par rapport au faisceau 
incident. Dans ce type d’imagerie, la probabilité d’observation d’un nanocristal est 
indépendante de sa taille et le contraste dû aux nanocristaux est important même pour de 
petits nanocristaux (jusqu’à 1 nm de diamètre). De plus, les observations en champ sombre 
sont moins dépendantes de l’épaisseur de la région observée par rapport à celles réalisées 
en MET-HR.  
Le principal avantage de cette technique est la possibilité d’observation des nanocristaux à 
un grandissement beaucoup plus faible qu’en MET-HR (≈ 10 fois inférieur). Un plus grand 
nombre de particules pourra alors être observé dans la matrice. Ceci permet d’améliorer la 
statistique des histogrammes de distribution de tailles. Cependant, comme c’est le cas en 
MET-HR, la MET en champ sombre est dépendante de l’orientation des nanocristaux. Les 
nanocristaux imagés représentent seulement une faible fraction de la population présente 
dans la région observée.  
 
 
 

4.3.1.3.MET filtrée en énergie 
 
L’imagerie filtrée en énergie n’est plus une image de l’objet formée par tous les électrons 
transmis dans le faisceau direct comme pour une image en champ clair, mais une image 
formée avec seulement une partie de ces électrons transmis qui ont été sélectionnés en 
fonction de la perte en énergie qu’ils ont subie. Techniquement, ceci peut être réalisé en 
formant directement l’image associée à une famille d’électrons sélectionnés en fonction de 
leur énergie à la sortie du spectromètre EELS (electron energy loss spectroscopy). Lorsqu’elle 
est menée dans le domaine des faibles pertes d’énergie, cette méthode permet de réaliser 
une cartographie chimique qui est sélective par rapport à la structure électronique de la 
phase. Dans notre cas, la signature plasmon de la phase, qui rend compte de la population 
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des électrons de valence, est utilisée pour réaliser la cartographie EELS. Cette méthode 
permet une observation et une analyse rapide des échantillons. Le gain en temps est alors 
considérable par rapport à la MET-HR. De plus, cette technique faisant intervenir les chocs 
inélastiques des électrons avec la matière est indépendante de la nature (amorphe ou 
cristalline) dans le cas des nanoparticules de silicium [25]. Cette méthode est généralement 
appelée MET-FE et peut être réalisée avec une source cohérente d’électrons (source à 
émission de champs), un spectromètre ayant une détection en 2D et équipé à sa sortie dans 
le plan de dispersion spectrale d’une fente de sélection en énergie des électrons.  
Dans notre cas, nous avons utilisé ce système avec le filtre en énergie dernière génération 
(GIF TRIDIEM) attaché en bas de la colonne du microscope JEOL 2100FCs fonctionnant à 
200 keV et installé au laboratoire IPCMS en 2009. C’est l’unique technique d’imagerie qui 
nous a permis d’observer l’intégralité des nanoparticules de silicium dans une matrice de 
nitrure de silicium, c'est-à-dire toutes les particules présentes sur la zone observée, et ce 
indépendamment de leur état (cristallin ou amorphe) et de leur orientation.  
 
 
Cependant, cette méthode a également ses limites, comme la résolution spatiale, 
l’élargissement du faisceau au sein de l’échantillon et les artéfacts d’irradiation. En effet, la 
résolution spatiale d’une image MET-FE dépend de nombreux paramètres, comme la 
stabilité électrique et mécanique de l’instrumentation, le design des optiques électroniques, 
et la source d’électrons. Si tous ces paramètres sont optimisés, des limites plus 
fondamentales deviennent prépondérantes. Par exemple la diffusion élastique dans 
l’échantillon entraîne la dispersion du faisceau, surtout dans les échantillons épais, ce qui 
limite la résolution spatiale du signal inélastique. La largeur du potentiel d’interaction 
associé à la diffusion inélastique impose également une limite de résolution spatiale. On 
parle de délocalisation de la diffusion inélastique [26]. Les valeurs théoriques que l’on peut 
calculer dans le cas d’une interaction vers 17 eV sont encore controversées selon les 
formules de calcul utilisées et peuvent conduire à des valeurs diverses. Récemment, Egerton 
[27] a estimé, au regard des travaux reportés dans la littérature, la résolution spatiale dans 
le cas de plasmon de silicium dans une matrice d’oxyde de silicium à environ 1,5 nm.  
 
 
Également, dans les échantillons sensibles au faisceau d’électrons, ce dernier peut induire de 
façon temporaire ou permanente des modifications de la structure en surface ou dans le 
volume de l’échantillon. Lors d’interactions inélastiques, on peut observer des déplacements 
d’atomes, des changements de structures, ou une perte de masse de l’échantillon. Dans 
certaines configurations, on voit également apparaître de la matière carbonée susceptible 
de détériorer l’image TEM. Ainsi, plusieurs travaux ont mis en évidence l’apparition de 
nanoparticules de silicium au sein de films de silices après irradiation par un faisceau de 
200 keV [28],[25]. Ces expériences ont montré que les temps d’acquisition doivent être 
inférieurs à la minute avec une dose inférieure à 108C/m2 pour éviter tout problème de 
nucléation induite par le faisceau d’électrons. Pour nos analyses MET-FE, nous nous sommes 
placés dans ces conditions pour éviter tout artefact d’irradiation sous faisceau.  
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4.3.2. Analyse TEM des couches NSRS en fonction de leur excès de 
silicium 
 
Afin d’optimiser la laborieuse préparation des échantillons pour les observations MET, nous 
avons opté pour la préparation de 4 couches superposées de films SiNx avec différents excès 
de silicium (44 %at., 37%at., 33%at., 29%at.) sur un même substrat. L’échantillon est ainsi 
composé de quatre couches de 50 nm de nitrure de silicium de stœchiométries différentes 
séparées par des couches barrières de 20 nm d’oxyde de silicium. Après dépôt par MW-
PECVD, l’ensemble a été recuit à 1100°C/30min sous N2. L’image MET-FE de cet échantillon 
est présentée sur la figure 4.11. 
 

 
 
Figure 4.11 Image MET-FE d’un échantillon recuit à 1100°C/30 min sous N2 composé de 4 

couches NSRS de 50 nm chacune. Ces couches de NSRS comportent des excès de silicium de 

44 %at., 37 %at., 33 %at., 29 %at. et sont séparées par des couches barrières d’oxyde de 

silicium de 20 nm. 

 

La méthode MET-FE permet une observation directe de toutes les particules de silicium. Les 
images correspondent à des distributions d’intensité de gris : les zones les plus lumineuses 
correspondent à des régions faites d’agrégats d’atomes de silicium et les zones les plus 
sombres correspondent à la matrice SiNx ou SiO2. Cette image donne une puissante vue 
d’ensemble des arrangements de silicium en fonction de l’excès de silicium contenu dans les 
couches NSRS. 
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On constate à première vue pour les couches NSRS avec les excès de silicium de 44 et 37 %at. 
la présence d’agrégats de silicium à l’intérieur des couches. Pour le film NSRS comportant le 
plus de silicium (44 %at.), on observe plus particulièrement des arrangements colonnaires. 
Dans les deux couches NSRS avec le plus faible excès de silicium (29 %at.), il est difficile de 
distinguer d’éventuelles nano-structurations. Nous avons entrepris d’analyser chaque 
couche individuellement. 
 

 

La figure 4.12 donne les images en MET-FE et en MET-HR de la couche mince NSRS 
comportant un excès de silicium de 44 %at. après recuit. Cette couche dévoile un 
arrangement de silicium colonnaire perpendiculaire au substrat. Ces colonnes ont un 
diamètre allant de 5 à 10 nm sur une longueur équivalente à l’épaisseur de la couche 
(≈ 50 nm). L’observation en MET-HR met en évidence la structuration cristalline de ces 
colonnes. Cependant elle ne nous aurait pas permis de déterminer la structure colonnaire à 
elle seule. Nous pouvions nous attendre à ce comportement pour un fort excès de silicium 
dans une matrice étrangère. Effectivement, il a été démontré par Müller et al. [29] par 
l’intermédiaire d’une simulation Monte Carlo que pour un large excès de Si dans une matrice 
le mécanisme de séparation de phase était la décomposition spinodale tandis que pour des 
excès moins importants le mécanisme suivi était celui de la nucléation et croissance. La 
décomposition spinodale est un processus par lequel un mélange de deux constituants ou 
plus peut se séparer en régions distinctes de par leurs compositions et leurs propriétés. Elle 
diffère de la nucléation en ce que la séparation de phase due à la décomposition spinodale 
se produit à travers tout le matériau, et non uniquement au niveau de sites de nucléation. 
On peut noter que l’arrangement directionnel de la structure observée peut en partie être 
expliqué par la contrainte induite dans la couche lors du traitement thermique à haute 
température. Il faut ajouter que cette couche est très légèrement poreuse d’après les 
observations réalisées en champ clair (les images ne sont pas montrées ici).   
 

 

La figure 4.13 montre les images MET-FE et MET-HR de la couche mince NSRS comportant un 
excès de silicium de 37 %at. après recuit à 1100°C/30min. L’image MET-FE dévoile une 
structure percolée d’agrégats de silicium. L’ordre cristallin de cette structure est confirmé 
par les mesures réalisées en MET-HR. Cette observation confirme les analyses µ-Raman 
précédentes qui avait prédit le caractère cristallin de certaines nanoparticules de silicium. Il 
faut noter que la mesure MET-HR ne nous aurait pas permis d’identifier la nature percolée 
des agrégats de silicium cristallin, puisqu’elle nous révèle plutôt une faible densité de Si-ncs 
de ≈ 5 nm de diamètre, ce qui ne correspond pas à la réalité. L’image MET-FE a été 
essentielle pour ce type d’observation.  
La forme et la dispersion des nanocristaux Si pour cet échantillon semblent indiquer que le 
mécanisme de séparation de phase est probablement la nucléation et croissance de 
nanocristaux de silicium jusqu’à leur coalescence induite par leurs fortes densités. 
Cependant la décomposition spinodale est aussi un mécanisme envisageable. De plus amples 
études doivent êtres réalisées pour élucider les cinétiques de séparation de phase. 
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Figure 4.12 Image MET filtrée énergie (à gauche) et en haute résolution (à droite) d’une 

couche NSRS comportant un excès de silicium de 44 %at. recuite à 1100°C/30min sous N2. 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 4.13 Image MET filtrée énergie (à gauche) et en haute résolution (à droite) d’une 

couche NSRS comportant un excès de silicium de 37 %at. recuite à 1100°C/30min sous N2.  
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La figure 4.14(a) reporte l’observation en MET-FE de la couche mince NSRS comportant un 
excès de silicium de 33 %at. après recuit à 1100°C/30min. Cette couche contient une forte 
densité de nanoparticules de silicium (≈ 2x1012 cm-2) bien séparées les unes des autres. 
Aucune figure d’interférence liée aux plans cristallins n’a pu être observée en MET-HR, 
suggérant que les Si-nps sont principalement amorphes. Cette observation est en très bon 
accord avec les analyses µ-Raman réalisées précédemment. La distribution de taille observée 
est centrée à 3 nm avec une déviation standard de 0,6 nm, comme le montre l’encart de la 
figure 4.14(a).  
 
Enfin, la figure 4.14(b) reporte l’image MET-FE de la couche mince NSRS comportant un 
excès de silicium de 29 %at. après recuit à 1100°C/30min. L’image est homogène et aucune 
Si-nps n’est visible. Néanmoins, la taille de ces nanoparticules pourrait être inférieure à la 
limite de détection de la mesure MET-FE (≈ 2 nm), limitée par le contraste faible dans le cas 
du système Si-nps/SiNx. 
 

 
Figure 4.14 (a) Image MET-FE d’une couche NSRS comportant un excès de silicium de 33 %at. 

recuite à 1100°C/30min sous N2. L’encart représente l’histogramme de distribution de tailles. 

(b) Image MET-FE d’une couche NSRS comportant un excès de silicium de 29 %at. recuite à 

1100°C/30min sous N2. 

 

 

Grâce à ces observations nous avons pu identifier les conditions expérimentales optimales 
pour réaliser une couche NSRS composée de Si-nps de 3 nm de diamètre en moyenne. Pour 
compléter notre étude nous avons analysé la couche NSRS avec un excès de silicium de 
35 %at. En effet une structure intermédiaire entre les nanoparticules percolées et les 
nanoparticules isolées est attendue. Cette couche à 35 %at. d’excès de Si a été déposée 
seule sur un substrat de silicium, et non en multicouche comme les cas précédents.  
La figure 4.15 reporte l’observation en MET-FE de cette couche NSRS mince à 35 %at. de Si 
recuite à 1100°C/30min. 
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Figure 4.15 Image MET-FE d’une couche NSRS comportant un excès de silicium de 35 %at. 

recuite à 1100°C/30min sous N2. L’encart représente l’histogramme de distribution de tailles.  

 

 
 
Cette couche contient bien une forte densité de Si-nps séparées les unes des autres. 
L’observation en MET-HR (reportée dans l’encart) a permis d’observer la présence de phases 
cristallines, confirmée également par analyse µ-Raman. La distribution de taille observée est 
centrée à 3,6 nm comme le montre l’encart de la figure 4.15. La densité des Si-nps observées 
est estimée à 3x1012 cm-2. Les données déduites sur la forme, la taille et la distribution des 
nanoparticules Si trouvées dans cette couche NSRS avec 35 %at. de Si en excès valident les 
observations MET de l’approche « multi »-couche précédente puisque les résultats obtenus 
correspondent aux prévisions avancées. 
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4.4.  Comparaison des analyses structurales déduites des 
différentes méthodes 
 
Nous avons poussé l’utilisation des techniques de spectroscopie Raman et d’ellipsométrie 
spectroscopique jusqu’à la déduction des tailles moyennes des Si-ncs lorsque cela a été 
possible. Le tableau 4.e récapitule les estimations déduites de l’interprétation de ces 
mesures optiques. Avec les observations réalisées en MET-FE nous avons maintenant une 
connaissance solide des nanostructures composant nos couches NSRS. Nous pouvons ainsi 
revenir sur ces estimations. Les informations déduites des observations MET sont également 
reportées dans le tableau 4.e pour permettre la comparaison.   
 
 

       Diamètre moyen des Si ncs (en nm) déduit par : 

Excès de Si  RAMAN ES MET-FE 

50 %at. 3 ± 0,5 - - 
44 %at. - - L=50nm /l= 5 à 10 nm 
37 %at. 3,2 ± 0,5 n.a ~10  
35 %at. 2,7 ± 0,5 - 3,6 ± 0,5 
33 %at. n.a. 5 3  ± 0,5 
29 %at. n.a. 3 <2 ? 
25 %at. n.a. 2,84 - 

 
Tableau 4.e Récapitulatif des estimations de taille des Si-nps réalisées par l’interprétation 

des mesures de spectroscopie Raman et d’ellipsométrie spectroscopique. Les résultats 

extraits des analyses MET sont également reportés pour comparaison.  

 
 
Les analyses Raman basées sur le modèle de confinement de phonons ne sont possibles 
qu’en présence du pic TO associé au silicium cristallin. A cet égard, comme nous l’avons déjà 
mentionné, les informations déduites de l’observation HR-MET et du Raman sont en bon 
accord. Aucun nanocristal n’est détecté par l’analyse Raman en-deçà d’un excès de Si de 
35 %at.  
 
Pour les excès supérieurs à 35 %at., les tailles de Si-ncs estimées par le modèle du 
confinement de phonons sont toutes proches de 3 nm. Pourtant, l’analyse MET-FE a permis 
de mettre en exergue des différences structurelles majeures entre ces différentes couches 
NSRS. Ces constatations montrent que le modèle de confinement de phonons corrélant le 
décalage Raman (TO / c-Si) avec la taille des Si-ncs est à utiliser avec précaution.  
Par exemple, pour un excès de 37 %at., la taille de Si-ncs estimée par Raman à 3,2 nm ne 
concorde pas avec la structure percolée présentant des agglomérats de 10 nm observés par 
MET. Ce fort désaccord est lié à une utilisation non rigoureuse du modèle de Gupta et al. 
Effectivement dans le modèle les Si-ncs sont supposées sphériques, ce qui n’est 
vraisemblablement pas le cas ici. Malgré l’absence de caractérisations MET pour un excès de 
50 %at. de Si, nous pouvons supposer que la même remarque est valable. 
Pour la couche NSRS à 35 %at. d’excès de Si, l’estimation (2,7 nm) est assez proche de celle 



Chapitre 4 : Caractérisation structurale des couches NSRS 

127 
 

déduite des mesures MET-FE (3,6 nm). Cependant les nanoparticules les plus probablement 
cristallines sont les Si-nps de grandes tailles ≈ 5 nm i.e. situées en bord de la distribution. 
Cette divergence peut être expliquée, comme le suggère G. Faraci et al.[9] [30], par le fait 
que le décalage Raman observé peut être également lié à plusieurs autres raisons que le 
confinement de phonons par la réduction de taille des arrangements cristallins. Ils avancent 
par exemple les effets des formes aléatoires, des liaisons contraintes. 
 
En résumé, la spectroscopie Raman permet de déterminer avec une grande sensibilité la 
présence de cristallite de Si à l’intérieur des couches NSRS. En présence du pic TO le modèle 
de confinement de phonons peut alors être appliqué. Cependant une connaissance intime 
de la structure est nécessaire pour appliquer ce modèle, au risque de réaliser de fausses 
estimations.  
 
Concernant les analyses par ellipsométrie spectroscopique, la modélisation permet 
d’estimer l’énergie de gap des Si-nps contenues dans les couches NSRS. La formule de 
Zunger a été appliquée pour déterminer les tailles des Si-ncs. Cette formule admet la nature 
cristalline des Si-nps. Pour la couche NSRS de 37 %at., l’énergie de gap de 1,1 eV déterminée 
par ES ne permet pas d’appliquer la formule de Zunger. Néanmoins, cette valeur -similaire à 
l’Eg du silicium massif laisse supposer qu’il n’y a pas d’effet de confinement. Les tailles de 
nanostructures attendues sont supérieures au rayon de Bohr du silicium (a0 > 4,9 nm). 
D’après la MET-FE les nanostructures observées sont effectivement de l’ordre de 10 nm.   
Pour les autres cas (i.e. 33, 29 et 25 %at.) les nanostructures observées par MET-FE sont 
amorphes. La formule de Zunger n’est donc simplement pas applicable. Il faudrait utiliser un 
modèle permettant d’estimer le confinement quantique dans des Si-nps amorphes. 
Cependant très peu de modèles sont disponibles dans la littérature [31][32], et la divergence 
de leurs conclusions suggère de la retenue quant à leurs utilisations. Néanmoins, 
l’augmentation de l’énergie de gap des nanostructures pour une diminution de l’excès de 
silicium contenu dans les couches est en bon accord avec le modèle du confinement 
quantique.  
En résumé, la technique d’ellipsométrie spectroscopique ne s’est pas montrée sensible à la 
nature amorphe ou cristalline des nanostructures présentes dans les couches NSRS. Elle a 
permis cependant de mettre en relief l’augmentation de l’énergie de gap des nanostructures 
de Si présentes dans les couches NSRS lorsque la taille des nanostructures observées dans 
les couches NSRS devenait compatible avec le modèle du confinement quantique.  
 
Bien que les techniques Raman et ES aient apporté des résultats très intéressants, leurs 
utilisations de manière isolée n’est pas suffisante pour caractériser des Si-nps. Leurs 
associations avec l’imagerie MET-FE est essentielle pour l’analyse des Si-nps dans le nitrure 
de silicium.   
 
Finalement, nous avons étudié l’influence de l’excès de silicium dans les couches NSRS après 
recuit par l’intermédiaire de la technique MET-FE. C’est à notre connaissance la première 
fois que cette technique récente est utilisée pour caractériser des systèmes (Si-nps/SiNx). Un 
résumé des observations est présenté dans le tableau 4.f. 
 
Pour des excès inférieurs à 29 %at. de silicium, aucune Si-nps n’a été observée par MET-FE. 
Pour un excès de 33 %at. la présence de Si-nps amorphes (3 nm - ≈2x1012 cm-2) a été 
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observée. En augmentant l’excès de silicium à 35 %at. nous avons observé une légère 
augmentation de la taille moyenne des Si-nps (3,6 nm) et de leur densité (≈3x1012 cm-2). 
L’augmentation de taille des nanoparticules coïncide avec l’observation de Si-nps cristallines. 
En augmentant à nouveau l’excès de silicium, une structure percolée cristalline de silicium a 
été obtenue. L’augmentation de l’excès de silicium engendre la formation de structures 
colonnaires issues de la décomposition spinodale des phases de silicium et de nitrure de 
silicium.   
 
 
 

Excès 
de Si 

Mécanisme de 
séparation de phases 

Structure 
Présence 

de 
cristallites 

Taille Densité 

44 %at. Décomposition spinodale Colonnaire oui 
L = 50 nm 
L = 5 à 10 

nm 
- 

37 %at. 
 

Décomposition spinodale 
/Nucléation croissance 

Percolée oui 
≈ 10 nm 

(aléatoire) 
- 

35 %at. Nucléation croissance 
Nanoparticules 

séparées 
oui ≈ 3,6 nm ≈ 3x1012 cm-2 

33 %at. Nucléation croissance 
Nanoparticules 

séparées 
non ≈ 3 nm ≈ 2x1012 cm-2 

29 %at. - - non <2 nm ? - 

 
Tableau 4.f Résumé des informations concernant les Si-nps contenues dans les couches NSRS 

déduites des analyses MET (FE & HR).  

 
 
 
Lors de cette étude nous avons utilisé la technique MET-FE et MET-HR. Il est important 
d’insister sur le fait que l’observation des couches NSRS en MET-HR n’a permis de 
déterminer ni la taille réelle, ni la distribution spatiale des Si-nps dans le nitrure de silicium, 
mais simplement le caractère cristallin des nanostructures. Nous avons d’ailleurs constaté 
une très bonne corrélation entre les mesures brutes des spectres Raman et les observations 
en MET-HR. La technique MET-FE a permis quant à elle de déterminer la structure des 
agglomérats nanométriques de silicium, et quand cela a été possible la taille et la densité des 
Si-nps. La technique MET-FE amène en ce sens énormément pour la compréhension des 
phénomènes quantiques. Cependant, la MET-FE ne fournit aucune indication sur la nature 
(amorphe/cristalline) des nanoparticules. Les techniques MET-FE & MET-HR sont 
complémentaires.  
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4.5.  Corrélation entre les propriétés structurales et la 
luminescence des couches NSRS 
 
Comme nous l’avons mentionné dans le chapitre 3, la matrice de nitrure de silicium est elle-
même luminescente, il aurait été fortement spéculatif de suggérer l’origine de la 
luminescence observée dans ces échantillons. Grâce aux caractérisations µ-Raman - MET-FE, 
nous avons acquis une connaissance intime de l’arrangement des nanostructures dans nos 
couches NSRS avant et après recuit à 1100°C/30min. De plus, les mesures d’ellipsométrie 
nous ont apporté des informations complémentaires sur les propriétés optiques des Si-nps.   
 
La figure 4.16 rappelle les spectres PL avant et après recuit de formation et de passivation FG 
dans les films NSRS comportant différents excès de silicium.  

Figure 4.16 Spectres PL des couches NSRS (a) après dépôt, (b) après recuit de formation et 

recuit FG.  

 
 
Avant recuit, les analyses µ-Raman ont permis de révéler la présence d’agglomérats de 
silicium pour des excès de silicium supérieurs ou égaux à 35 %at. Aucun agglomérat n’a été 
détecté pour les échantillons comportant 29 et 33 %at. de silicium. Il est donc 
manifestement difficile d’attribuer la luminescence de ces deux échantillons au confinement 
quantique dans des nanoparticules amorphes. Pour les excès de 35, 37 et 44 %at., il serait 
envisageable d’attribuer la luminescence aux agglomérats de silicium de plus en plus 
importants. Cependant si l’on regarde le comportement global de tous les échantillons, il 
apparait que leurs luminescences suivent une même tendance. Il serait dès lors maladroit de 
dissocier les causes de la luminescence pour les différents excès. D’après nos différentes 
observations, nous attribuons la luminescence des films NSRS avant recuit au mécanisme de 
recombinaison dans les queues de bandes explicité dans le chapitre 3. D’autres groupes de 
recherche ont déjà observé un comportement similaire à celui observé pour nos couches 
NSRS [33]. Des mesures complémentaires de durées de vie radiatives et de dépendances en 
température menées par ces groupes tendent à confirmer cette explication théorique.  
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La figure 4.16(b) reporte les mesures PL des couches NSRS après recuit de formation et 
recuit sous FG. Pour un excès de silicium important (44 %at.), les études µ-Raman et MET-FE 
ont permis de mettre en évidence une structure mixte composée de colonnes de silicium 
cristallin et de nitrure de silicium. La luminescence de cet échantillon est très faible et très 
large. Cette structure colonnaire est très intéressante ; cependant elle ne semble 
absolument pas adaptée à des applications de luminescence.  
 
Pour un excès de silicium de 37 %at., les études µ-Raman et MET-FE ont permis de mettre en 
évidence une structure mixte composée d’un réseau de silicium cristallin percolé et de 
nitrure de silicium. La luminescence de cet échantillon est également très faible et très large. 
L’excès de silicium est ici trop important pour obtenir un confinement quantique efficace.  
 
En résumé pour les échantillons avec respectivement 44 et 37 %at. d’excès de silicium, les PL 
observées sont d’intensités très faibles et les bandes de luminescence sont également très 
larges. Les analyses MET-FE ont confirmé la présence de nanostructures de silicium allant 
d’un arrangement colonnaire à un réseau de silicium percolé cristallin. Une combinaison de 
plusieurs mécanismes (confinement quantique, états d’interfaces ou défauts) pourrait 
vraisemblablement expliquer cette luminescence. Etant donné la faiblesse du signal, nous 
pouvons surtout suggérer que la majorité des recombinaisons se font de manière non-
radiative.  
 
 
Pour les luminescences des échantillons contenant moins d’excès de silicium (35, 33 et 
29 %at.), on observe après recuit un maximum de luminescence légèrement décalé en 
fonction de l’excès de silicium présent dans les couches. La présence de nanoparticules de 
3,6 nm et 3 nm respectivement pour les excès de Si de 35 %at. et 33 %at. a été observée par 
MET-FE. Nous pouvons donc attribuer la luminescence aux Si-nps. L’énergie de luminescence 
est augmentée, et l’intensité également, lorsque la taille des Si-nps diminue.  
Pour l’échantillon à 29 %at d’excès, aucune particule n’a été observée par TEM, suggérant 
soit leur absence, soit une taille de nanoparticules inférieure à la résolution spatiale de la 
mesure MET-FE (2 nm). Le maximum d’intensité observé pour cet échantillon se situe à ≈ 
1,75 eV, l’origine de cette luminescence pourrait être liée aux Si-nps de tailles inférieures à 
2nm, en accord avec le comportement PL des couches NSRS comportant 33 %at. et 35%at. 
d’excès de Si.   
 
 

4.6.  Test des couches NSRS sur cellules PV 
 
Dans le cadre d’essais réalisés sur des cellules solaires réelles, nous avons réalisé des dépôts 
de couches NSRS sur des jonctions N+P en vue de les tester en tant que couche antireflet - et 
éventuellement comme « convertisseur de photons ». Les cellules ont été réalisées à l’IMEC 
selon un procédé standardisé avec une couche antireflet de nitrure de silicium de référence 
pour comparaison. Les couches SiNx était soient stœchiométriques ou contenaient 25 ou 
36%at. d’excès de Si. Ces couches SiNx déposées ont été traitées thermiquement à 700°C 
pendant trente minutes sous forming gaz. Les conditions utilisées ne sont pas optimisées car 
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ces tests de cellules ont été réalisés antérieurement à l’optimisation, mais cependant 
quelques tendances apparaissent.  
 
Bien que la photoluminescence des couches NSRS avec 25 et 36 %at. soit faible, comme le 
montre la figure 4.17(a), et donc qu’aucune amélioration ne soit attendue, les mesures de 
rendement quantique interne des cellules réalisées sont intéressantes. 

 
 

 
 

 
 
 
 
 
 

 
 
 

 

Figure 4.17 (a) Spectres PL des différentes couches SiNx ; (b) Rendements quantiques internes 

des cellules PV utilisant les couches SiNx contenant différentes teneurs en Si. 

 
 
La figure 4.17(b) montre que le rendement quantique interne (IQE) est globalement réduit 
lorsque l’excès de silicium dans la couche est trop important (36 %at.). Ceci est 
probablement dû à l’absorption d’une partie du spectre solaire dans la couche NSRS, comme 
nous avons pu le constater par les mesures d’ellipsométrie spectroscopique sur les couches 
épaisses (cf. Chapitre 3). Etant donné le faible rendement de luminescence, l’énergie 
absorbée dans la couche NSRS est une perte nette pour la conversion de photons en charges 
électriques. 
 
Lorsque l’excès de silicium diminue, l’IQE est diminué simplement dans le domaine spectral 
allant de 350 à 600 nm. Pour un excès de 25 %at., aucune séparation de phase n’a été 
observée. Cependant l’incorporation de silicium dans la matrice de silicium entraine 
l’absorption dans la couche NSRS pour des longueurs d’onde inférieures à 600 nm. Le 
rayonnement absorbé dans la couche NSRS est également une perte nette.   
 
Lorsque le film SiNx utilisé est stœchiométrique, comme nous l’avions prévu cette couche 
donne une réponse identique à la cellule standard, sauf dans le domaine UV ou sa réponse 
est légèrement améliorée. Cette couche a l’avantage de ne pas absorber le spectre solaire 
au-delà de 500 nm, ce qui ne pénalise pas l’IQE. De plus, elle possède une luminescence 
beaucoup plus importante que celles obtenues avec les couches NSRS après recuit. Le 
nitrure de silicium lui-même luminescent est déjà probablement à l’origine de la bonne 
réponse dans l’UV des cellules solaires passivées par le SiNX. Une des perspectives de ce 
travail serait d’utiliser simplement la luminescence des nitrures de silicium, pour jouer le rôle 
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de convertisseur de photons puisque, comme nous l’avons montré, la luminescence des Si-
nps est faible, ce qui entraine irrémédiablement plus de pertes que de gains.   
 
 

4.7.  Résumé  
 

Dans ce chapitre nous avons étudié l’influence de l’excès de silicium dans les couches NSRS 
avant et après recuit à 1100°C/30min. Pour cela, les techniques de spectroscopie Raman, 
d’ellipsométrie spectroscopique et de microscopie électronique à transmission ont été 
utilisées. C’est à notre connaissance la première fois que la technique MET-FE est utilisée 
pour caractériser des systèmes (Si-nps/SiNx). 
 
Une bonne corrélation entre les analyses Raman et les analyses MET-HR a été obtenue 
concernant la phase des agglomérats de silicium. Les techniques de pointe complémentaires 
que sont la MET-FE pour la distribution spatiale et le µ-Raman pour la phase sont, d’après 
notre étude, le meilleur couple pour sonder convenablement la présence de Si-nps dans le 
nitrure de silicium.  
  
Avant recuit la présence d’agglomérats de silicium a été détectée par Raman pour des excès  
de silicium ≥ 35 %at. Cependant la luminescence des échantillons présentant des 
agglomérats de silicium et de ceux n’en contenant pas suit une même tendance. D’après nos 
différentes observations, nous attribuons la luminescence des films NSRS avant recuit au 
mécanisme de recombinaisons dans les queues de bandes  
 
Après recuit l’excès de silicium contenu dans les couches NSRS possède un fort impact sur la 
formation des nanostructures de silicium dans la matrice SiNx : 
 

- Pour un excès de Si de 44 %at., le mécanisme de séparation de phases est de type 
décomposition spinodale. Cela engendre la formation de structures colonnaires 
cristallines. Ces structures sont très peu luminescentes même après recuit de 
passivation FG.  
 

- Pour un excès de Si de 37 %at., le mécanisme de séparation de phases est de type 
nucléation croissance. Le résultat est la formation de nanostructures cristallines 
percolées. La taille des agglomérats est importante (≈10 nm), les mesures 
d’ellipsométrie suggèrent qu’il n’y a pas de confinement dans ces structures. La PL 
après recuit FG est également très faible. 
 

- Pour un excès de Si de 35 %at., le mécanisme de séparation de phases est celui de la 
nucléation croissance. Les Si-nps observées ont une taille moyenne de 3,6 nm pour 
une densité surfacique importante estimée à 3x1012cm-2. Les analyses MET-HR 
confirment la présence de nanocristaux de Si ; cependant les analyses Raman 
révèlent la cohabitation entre les phases amorphes et cristallines. Nous suggérons 
que la faible proportion de cristallites observées concerne les particules de grandes 
tailles (> 5 nm en bord de distribution). Ce résultat montre qu’il sera difficile 
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d’obtenir des nanocristaux de silicium séparés de très petite taille dans une matrice 
de nitrure de silicium.  
 

- Pour un excès de 33 %at. de silicium, le mécanisme de séparation de phase est celui 
de la nucléation croissance. En effet, les Si-nps observées sont amorphes. Elles ont 
une taille moyenne de 3 nm et leur densité surfacique (≈2x1012cm-2) est légèrement 
plus faible que précédemment. Ce résultat confirme l’hypothèse précédente selon 
laquelle il sera difficile d’obtenir des nanocristaux de taille inférieure à 5 nm dans une 
matrice de nitrure de silicium. Les analyses d’ES suggèrent qu’il y a un confinement 
quantique dans ces structures. La PL observée dans cette couche à une énergie de 
1,73 eV a été attribuée aux Si-nps bien que la luminescence des défauts ne peut pas 
être totalement exclue.  
 

- Pour un excès de Si de 29 %at., aucune Si-nps n’a été observée. Leurs tailles peuvent 
être inférieures à 2 nm (limite de détection), ou bien l’excès de Si est insuffisant pour 
permettre la précipitation des nanoparticules. L’ES suggère qu’il y a du confinement, 
la luminescence observée à 1,75eV peut être attribuée à des Si-nps de taille 
inférieure à 2 nm, cependant cela reste une suggestion.  

 
Finalement, des tests préliminaires des couches NSRS non optimisées sur les cellules PV ont 
permis d’éclaircir quelques points fondamentaux. La présence de Si-nps dans une couche 
NSRS nécessite un minimum de ≈ 30 %at. d’excès de silicium. L’incorporation de silicium 
dans la couche engendre un décalage de son absorption dans le visible. Cette absorption est 
problématique étant donné la très faible luminescence des Si-nps. De nouveaux essais 
utilisant des structures optimisées NSRS et réalisées dans des conditions compatibles avec le 
procédé des cellules devront être effectués afin de valider ou invalider le concept du 
décalage optique.  
 
Dans la suite, l’approche multicouche sera mise en œuvre en vue de la réalisation de super-
réseaux de Si-nps de tailles contrôlées. En effet, nous avons vu dans ce chapitre 4 que 
l’approche simple couche aboutissait à des distributions de tailles importantes non 
compatibles avec le contrôle des propriétés optiques.  
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Chapitre 5: Synthèse et caractérisation de 
multicouches à base de SiNx contenant des 

nanoparticules de Si : vers la cellule tandem 
 
 
Dans la perspective de réalisation de cellules tandems à base de silicium, une structure en 
super-réseau composée de multicouches est envisagée. L’objectif de la structure est de créer 
un nouveau matériau d’énergie de gap contrôlable par l’intermédiaire de la taille des 
nanocristaux. Une distribution de tailles très étroite des Si-ncs est requise pour obtenir ce 
type de matériau. De plus, les Si-ncs doivent être séparés les uns des autres pour préserver 
les effets quantiques, tout en restant suffisamment proches pour permettre la circulation 
des électrons dans ces matériaux. Jiang et al.[1] estiment que pour obtenir des propriétés de 
conduction suffisantes la distance entre deux nanoparticules doit être au maximum de 1 à 2 
nm pour le SiO2, tandis que pour le SiNx la distance pourrait être comprise entre 2 et 4 nm. Ils 
suggèrent également que les fluctuations de taille ont un impact plus important sur les 
mobilités de Bloch calculées que l’espacement entre les Si-ncs. Le contrôle de la taille des Si-
ncs est donc essentiel pour la maitrise des propriétés optiques et électroniques. 
 
Nous avons vu précédemment que la distribution de tailles obtenue lors du dépôt d’une 
simple et seule couche est trop large. De plus, la distance entre les différents Si-ncs est 
difficilement contrôlable. Dans le chapitre 2, nous avons vu que la méthode la plus avancée 
pour contrôler la taille et l’arrangement des Si-ncs est l’approche multicouche. Une 
illustration est reportée figure 5.1. 
 
 

 
Figure 5.1 Illustration de la formation de Si-nps par l’intermédiaire de l’approche 

multicouche. L’excès de silicium dans le NSRS précipite à hautes températures pour former 

des Si-nps isolées. Le nitrure de silicium ou l‘oxyde de silicium stœchiométrique sont utilisés 

comme barrières de diffusion. La taille des Si-nps est contrôlée par l’épaisseur du film NSRS. 

 
Le confinement spatial des nanocristaux à l’intérieur de couches ultrafines permet de 
contrôler au moins dans une direction la dimension des Si-nps. 
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Dans ce chapitre nous allons chercher à réaliser des structures permettant d’obtenir un 
super-réseau de Si-ncs insérés dans des couches SiNx. Nous avons d’abord cherché à réaliser 
les multicouches par dépôt des couches NSRS par RF/MW-PECVD. Dans un deuxième temps, 
nous avons élaboré les multicouches exclusivement en régime MW-PECVD 
 
 

5.1.  Multicouches NSRS/SiO2 déposées par RF/MW-PECVD 
 
 
Les couches minces NSRS déposées dans cette partie utilisent le mode couplé RF/MW-
PECVD : les excitations RF et MW sont utilisées pour générer le plasma. Il faut noter que les 
études sur les simples couches décrites précédemment et sur les multicouches ont été 
menées parallèlement. 
 
 

5.1.1. Synthèse et caractérisation des films individuels de NSRS et 
de SiO2 pour multicouches 
 
Dans un premier temps, des couches individuelles de NSRS et de SiO2 ont été déposées sur 
des substrats de silicium monocristallin pour être finement analysées. Ces couches serviront 
de modèle pour la formation des multicouches. 

 
Du silane et du protoxyde d’azote ont été utilisés pour déposer la couche d’oxyde de silicium 
SiO2 par RF/MW-PECVD à 300°C. La composition atomique de la couche a été déterminée 
par RBS et ERDA. La couche d’oxyde de silicium est stœchiométrique et contient 4 % 
d’hydrogène avant recuit.  

 
Du silane et de l’ammoniac ont été utilisés pour déposer la couche NSRS par RF/MW-PECVD 
à 300°C. Les paramètres utilisés pour le film NSRS sont ceux des études précédentes (cf. 
Chapitre 3). Les paramètres de dépôt sont reportés dans le tableau 5.a. Dans ce cas, le film 
NSRS utilisé contient un excès de 43 %at. de silicium par rapport au composé défini Si3N4, et 
19 % d’hydrogène. 
 
 

Type 
 

Débit de NH3  
(sccm) 

Débit de SiH4 

(sccm) 

Débit de N2O 

(sccm) 

RF bias 
(V) 

ECR 
(W) 

Temps de dépôt 
(min) 

NSRS 14 14 0 70 500 12 

SiO2 0 8 40 70 500 30 

 

Tableau 5.a Paramètres de dépôt utilisés pour les couches individuelles NSRS et SiO2. 

 



Chapitre 5 : Synthèse et caractérisation de multicouches : vers la cellule tandem 

139 
 

Ces films individuels NSRS de 150nm et SiO2 de 600nm ont ensuite été traités 
thermiquement à 1100°C/30 min dans un four classique sous azote. Lors de ce recuit, 
l’hydrogène exo-diffuse, ainsi aucune trace d’hydrogène n’a pu être détectée par ERDA dans 
les couches recuites. La figure 5.2 reporte les analyses FTIR réalisées sur ces films NSRS et 
SiO2.  

Figure 5.2 (a) Spectre FTIR du film NSRS (43 %at. d’excès Si) après recuit 1100°C/30 min ; 

(b) Spectre FTIR du film SiO2 après recuit 1100°C/30 min (les spectres ont été décalés pour 

une meilleure lisibilité). 

 
 
La figure 5.2(a) montre le spectre du film NSRS après recuit. Une large bande d’absorption à 
850 cm-1 est observée. Celle-ci est attribuée au mode d’élongation asymétrique de la liaison 
Si-N (cf. Chapitre 4). L’absorption du mode d’élongation symétrique de la liaison Si-N 
apparait à 475 cm-1. En accord avec les mesures réalisées par ERDA, les bandes d’absorption 
engendrées par les liaisons Si-H et N-H n’apparaissent pas. Aucune trace d’hydrogène n’est 
détectée après recuit. Un épaulement apparaît entre 1000 et 1100 cm-1. Cet épaulement est 
en partie induit par la nano-structuration de silicium dans la matrice de nitrure de silicium 
contenant ce taux élevé de Si en excès (43 %at.) (cf. Chapitre 4).  
 
 
Le spectre de l’oxyde de silicium est reporté sur la figure 5.2(b). Les bandes d’absorption 
centrées à 460, 810 et 1085 cm-1 sont attribuées respectivement aux modes de balancement, 
de déformation et d’élongation asymétrique de la liaison Si-O. Ces caractéristiques sont 
typiques d’un oxyde de silicium stœchiométrique, en accord avec les mesures RBS réalisées. 
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5.1.2. Synthèse et caractérisation de multicouches NSRS/SiO2 

 

5.1.2.1.Vitesse de dépôt des films ultra-minces 
 
Les vitesses de dépôt des films NSRS et SiO2 cités ci-dessus ont été extraites des épaisseurs 
mesurées par ellipsométrie. Elles sont de l’ordre de ≈ 12,6 nm/min pour le NSRS  et de ≈ 20 
nm/min pour le SiO2. Rappelons que ces données sont celles déduites pour des films épais (> 
80 nm) déposés pendant des temps longs (> 5 min). Nous nous sommes néanmoins basés 
sur ces valeurs pour fabriquer nos premières multicouches NSRS/SiO2.  
 
Nous avons préparé deux super-réseaux, nommés M1 et M2, en déposant alternativement 
10 couches de SiO2 et 10 couches de NSRS (43 %at. de Si en excès) sur un substrat de silicium 
monocristallin. Les paramètres de dépôt des couches sont les mêmes que pour les couches 
épaisses. Nous avons gardé l’épaisseur du film SiO2 fixe et varié l’épaisseur du film NSRS via 
le temps de dépôt court (< 30 s). Le tableau 5.b donne les épaisseurs (estimées à partir des 
temps de dépôt) des couches pour les échantillons M1 et M2.  
 

Echantillons 
 

Épaisseur estimée 
des couches SiO2 

Épaisseur estimée 
des couches NSRS 

Temps de dépôt 
de NSRS 

M1  10 nm  6,3 nm 30 s 
M2  10 nm 3,7 nm 15 s 

 
Tableau 5.b Epaisseurs estimées avant recuit pour les échantillons M1 et M2. 

 
Les échantillons M1 et M2 ont ensuite été traités dans un four classique à 1100°C/30 min 
pour former les Si-nps. Les images MET de l’échantillon M1 avant et après recuit sont 
montrées sur la figure 5.3.  
 

Figure 5.3 Vue en coupe de la multicouche  M1 (SiO2/NSRS) x 10 par MET (a) avant recuit et 

(b) après recuit. L’encart montre un Si-ncs observé en MET-HR. 

Si (a) (b) 

SiO2 
NSRS 

SiO2 
NSRS 
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Les images MET avant et après recuit révèlent que les épaisseurs des films NSRS et SiO2 sont 
reproductibles d’une monocouche à l’autre pendant le même dépôt. C’est une condition 
indispensable à la poursuite de l’étude multicouche. Plus intéressant et aussi plus inquiétant, 
les images MET montrent que les épaisseurs de couches sont beaucoup plus importantes 
que celles attendues simplement en considérant la vitesse de dépôt et le temps de dépôt. 
Pour comparaison, les épaisseurs moyennes des monocouches SiO2 et NSRS sont reportées 
sur le tableau 5.c. 
 
 

Monocouche 
M1 

Épaisseur 
 (ES) 

attendue 

Épaisseur  
(MET) 

 avant recuit  

Vitesse 
de 

dépôt 

Épaisseur 
(MET)  

après recuit  

Contraction 
lors du recuit 

SiO2 10 nm 24 ±1 nm 48 nm/min 19 ±1 nm 21 % 
NSRS 6,3 nm 15 ±1 nm 30 nm/min 13 ±1 nm 13 % 

 

Tableau 5.c Epaisseurs moyennes et vitesses de dépôt des films ultra-minces contenus dans 

la multicouche M1. 

 
 
Il apparaît que les épaisseurs réelles (MET) sont ≈ 2,4 fois supérieures aux épaisseurs 
prédites. Les épaisseurs attendues ont été déduites en supposant des vitesses de dépôt 
constantes. Il est évident que ce ne fut pas le cas. Pour les très faibles épaisseurs, les écarts 
sont importants. La déviation observée peut en partie s’expliquer par une contrainte 
technologique liée à l’utilisation couplée des sources MW et RF. En effet, un désagrément 
notable de ce couplage pour le dépôt de couches ultraminces vient du fait que la source 
d’excitation MW s’allume 15 secondes avant la mise en route du générateur RF. L’allumage 
du générateur RF correspond au top départ du chronomètre (t=0). Cette période d’initiation 
du plasma de 15 s peut être négligée lors du dépôt de couches épaisses, ce qui ne peut 
manifestement pas l’être lors du dépôt de couches ultraminces.  
 
Rappelons que l’objectif de cette étude est de limiter la croissance des Si-nps par 
l’intermédiaire de l’épaisseur (< 5 nm) de la couche de nitrure de silicium. Une couche NSRS 
d’épaisseur trop importante (> 10 nm) ne serait d’aucune utilité.  
 
Pour répondre à cet impératif, nous avons réduit le temps de dépôt de la couche NSRS de 30 
à 15 secondes afin de réduire son épaisseur. L’échantillon correspondant est noté M2 dans 
le tableau 5.b. Ce temps de 15 s est en tout cas la durée minimale de dépôt que nous 
pouvons utiliser pour obtenir un régime de plasma stable et répétable dans le cas du dépôt 
sous régime RF/MW. En conséquence l’épaisseur des couches NSRS qui sera obtenue 
correspond à l’épaisseur minimale que nous pouvons obtenir en utilisant ce régime couplé 
La figure 5.4 reporte l’image MET de l’échantillon M2 après recuit. Notons que, comme pour 
l’échantillon M1, les couches NSRS et SiO2 sont d’épaisseurs reproductibles d’une 
monocouche à l’autre.   
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Figure 5.4 Vue en coupe de l’échantillon M2 (SiO2/NSRS) x 10 par MET (a) en champs clair et 

(b) en haute résolution.   

 

 
 

5.1.2.2. Caractérisation structurale des multicouches 
 
 
Les images MET-HR des super-réseaux M1 et M2 fournissent des informations importantes 
sur l’éventuelle présence de nanocristaux de Si dans les couches NSRS.  
 

- Pour l’échantillon M1, aucun Si-ncs n’est observé juste après dépôt (sans recuit). 
Après recuit, l’observation MET-HR de la figure 5.3(b) signale la présence de Si-ncs dans la 
couche NSRS épaisse de 13 nm. La taille du Si-ncs observé est de 6 nm, ce qui correspond à 
la limite inférieure de la taille réelle, la couche superficielle des nanocristaux est trop mince 
pour être imagée comme une colonne atomique.  

 
- Pour l’échantillon M2, l’image MET-HR de la figure 5.4 montre la présence de Si-ncs 

dans les films ultraminces NSRS (≈ 8 nm d’épaisseur) après recuit à 1100°C. La taille du Si-ncs 
observé est de 4 nm (limite inférieure). L’épaisseur de ces couches NSRS est à priori encore 
trop importante pour limiter la taille des Si-ncs dans un régime de fort confinement.  
 
Néanmoins, pour compléter les investigations, nous avons étudié l’influence de l’excès de 
silicium sur les monocouches NSRS de 8 nm d’épaisseur. Nous avons diminué à 36 %at. 
l’excès de silicium des couches NSRS par l’intermédiaire du rapport de flux de gaz. Nous 
avons conservé les mêmes conditions de dépôt pour les films SiO2. Ainsi les mêmes 
paramètres de dépôt que M2 ont été utilisés pour l’élaboration de l’échantillon que l’on 
nommera M3. Pour plus de clarté, un récapitulatif des caractéristiques des échantillons M1, 
M2 et M3 est reporté dans le tableau 5.d. 
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Echantillons Épaisseur (MET) 
 des couches SiO2 

Épaisseur (MET) 
des couches NSRS 

Excès de Si 
dans NSRS (%at.) 

M1 19 ± 1 nm  13 ± 1 nm 43 
M2  19 ± 1 nm      8 ± 1 nm 43  
M3  19 ± 1 nm     8 ± 1 nm 36  

 

Tableau 5.d Caractéristiques des multicouches M1, M2 et M3 ; les épaisseurs sont déduites 

des mesures MET; les excès de silicium sont estimés à partir des compositions chimiques des 

simples couches mesurées par RBS. 

 
La figure 5.5(a) montre l’image MET de l’échantillon M3 après recuit à 1100°C/30 min. Les 
épaisseurs observées sont équivalentes à celles de l’échantillon M2 signifiant que ce 
changement d’excès de Si n’influence pas l’épaisseur donc la vitesse de dépôt. La présence 
de Si-ncs n’a pas pu être mise en évidence de manière claire par MET-HR. Rappelons que 
l’observation de faibles densités de Si-ncs par MET-HR est critique et ce à cause de la faible 
probabilité d’observation des Si-ncs. En effet l’imagerie par MET-HR est dépendante de 
l’orientation cristalline des Si-ncs, et ne permet d’imager qu’une faible proportion (≈ 10 %) 
des Si-ncs en même temps dans la zone observée. Pour illustrer ce propos, la figure 5.5(b) 
montre l’image MET-HR d’une couche NSRS de l’échantillon M2 où l’on ne distingue qu’un 
seul nanocristal de Si alors qu’on s’attend à en observer plus. La taille du Si-ncs observé est 
de 4 nm (limite inférieure). 

 
Figure 5.5 (a) Image MET du multicouche M3 recuit à 1100°C/30 min ; (b) Image MET-HR 

d’une couche NSRS de la multicouche M2, le cercle permet de guider l’œil sur le Si-ncs.  

 
Comme nous avions établi précédemment la complémentarité des analyses par 
spectroscopie Raman par rapport aux observations MET, nous avons appliqué cette 
technique aux super-réseaux M2 et M3 se différenciant par le taux d’excès de Si contenu 
dans les couches NSRS. Pour ces analyses Raman, les structures en multicouches ont été 
déposées sur des substrats de quartz. Cela permet d’éliminer le signal du substrat silicium et 
de visualiser les éventuelles contributions des agglomérats de silicium présents dans les 
nombreuses couches NSRS ultraminces de la structure. Le système Raman est préalablement 

Si 
 

NSRS 
 

SiO2 
 

(a) 
 

(b) 
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calibré grâce à la bande TO d’un échantillon de silicium monocristallin. La figure 5.6 montre 
les spectres µ-Raman obtenus sur les super-réseaux M2 et M3 déposés sur quartz.  
 

 
 

Figure 5.6 Spectres Raman expérimentaux (cercles) et simulés (lignes solides) avec deux 

bandes d’émission gaussiennes et une lorentzienne (lignes discontinues). Les corrections de 

lignes de base et le décalage des spectres sont appliquées pour une meilleure lisibilité.  

 
Les spectres Raman peuvent être décomposés en trois bandes. Les bandes Raman 
apparaissant à ≈ 385 cm-1 sont attribuées aux modes de vibrations LO du silicium amorphe. 
Les bandes situées aux alentours de 490 cm-1 sont attribuées aux modes TO du silicium 
amorphe. Ces deux bandes ont déjà été interprétées comme étant la signature de 
nanoparticules de silicium sous forme amorphe [2][3].  
 
Les bandes fines aux alentours de 516 cm-1 sont attribuées au mode TO du silicium cristallin. 
Ces bandes indiquent clairement la présence d’agglomérats de silicium sous forme cristalline 
dans les deux multicouches, respectivement M2 et M3. Le décalage de ces bandes TO par 
rapport à celle du silicium monocristallin de référence est de 4 cm-1 pour M2 et de 5 cm-1 
pour M3. En utilisant la relation entre le décalage Raman pour des nanocristaux de silicium 
et leurs tailles décrite par Gupta et al.[4] (cf. Chapitre 4), le diamètre moyen des Si-ncs peut 
être estimé. Les résultats sont reportés dans le tableau 5.e. 
 
  

Multicouche  M2  M3 

Excès de Si (%at.)  43  36 
Position du pic TO (cm-1)  516  515 
Décalage (cm-1)  4  5 
Diamètre moyen des Si-ncs (nm)  5 ± 0,5 nm  4 ± 0,5 nm 

 
Tableau 5.e Positions des pics TO associés aux Si-ncs ; décalages observés par rapport au pic 

TO du c-Si ; estimations de la taille moyenne des Si-ncs d’après le modèle du confinement de 

phonons dans les multicouches M2 et M3 d’après [4]. 
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La taille moyenne des Si-ncs serait de 5 nm pour M2 et de 4 nm pour M3. Nous avons vu 
dans le cadre de l’étude sur les monocouches épaisses que le décalage Raman observé 
n’était pas proprement corrélé avec la taille des Si-ncs. Dans le cas des multicouches, les 
hypothèses utilisées, tels que des nanocristaux sphériques séparés, sont potentiellement 
plus viables. Même si, comme le suggèrent Faraci et al.[5], le décalage observé peut être 
également lié à différentes raisons autres que le confinement de phonons (des formes 
aléatoires et/ou des liaisons contraintes). Les tailles déduites par le décalage Raman du pic 
TO sont en accord avec la diminution de l’excès de silicium contenu dans les couches NSRS 
des super-réseaux M3 par rapport à M2. 
 
 
Par ailleurs, la présence de Si-ncs dans les échantillons M1 et M2 a été confirmée par MET 
en haute résolution. Pour l’échantillon M3, aucun Si-ncs n’a pu être clairement observé par 
MET-HR ; cependant l’analyse par spectroscopie µ-Raman montre distinctement la présence 
de Si-ncs dans sa structure. Ceci peut être dû soit à une taille de Si-ncs plus faible et donc 
plus difficilement détectable, soit à une faible densité de Si-ncs. L’interprétation des spectres 
µ-Raman suggère que la taille des Si-ncs est légèrement plus faible dans l’échantillon M3 que 
dans l’échantillon M2. Les tailles de Si-ncs estimées par MET-HR et µ-Raman sont en bon 
accord. Le tableau 5.f résume les observations et estimations réalisées dans cette partie.  
 
 

Multicouche M1 M2 M3 

Excès de Si (%at.) 43 43 36 
Epaisseur des couches NSRS 13 nm 8 nm 8 nm 
Présence de Si-ncs oui oui oui 
Taille minimale des Si-ncs (MET)  6 4 - 
Taille estimée des Si-ncs (Raman) - 5  4 

 
Tableau 5.f Résumé des observations structurales réalisées par MET et spectroscopie Raman 

dans les multicouches M1, M2 et M3.  

 
 
Pour résumer, nous avons montré au cours de cette étude qu’il est possible de former des 
nanocristaux de Si dans les couches NSRS, déposées par RF/MW-PECVD et composant les 
super-réseaux SiO2/NSRS. L’épaisseur du film NSRS recuit reste assez élevée pour espérer un 
effet de confinement important. Néanmoins les tailles des nanocristaux estimées par MET-
HR et µ-Raman sont compatibles dans les couches M2 et M3 avec des régimes de fort 
confinement quantique. Pour compléter la caractérisation de ces multicouches, il est 
intéressant d‘étudier leur propriétés optiques.  
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5.1.2.3.Ellipsométrie spectroscopique appliquée aux multicouches contenant 
des Si-ncs 
 

Les propriétés optiques des super-réseaux M2 et M3 ont été étudiées par ellipsométrie 
spectroscopique (ES) en utilisant l’équipement UVISEL (Horiba Scientific). Comme nous 
l’avons développé dans le chapitre 4, l’ES est basée sur le changement relatif de polarisation 
d’une lumière après réflexion en incidence oblique sur la surface d’un échantillon. Les 
mesures ont été réalisées à température ambiante sur la gamme d’énergie [1,5 - 5 eV] avec 
un pas de 0,03 eV. Pour des analyses plus précises sur les échantillons multicouches, des 
mesures ES à angle variable ont été accomplies pour trois angles 65°, 70° et 75°. Une fois les 
mesures accomplies, les simulations numériques des données ES ont été effectuées avec le 
logiciel Delta Psi 2. La fonction erreur entre les données expérimentales et les calculs est 
donnée par le χ

2. Nous avons utilisé l’algorithme de Levenberg-Marquardt [6] pour 
minimiser le χ

2 et déterminer les paramètres telles que les épaisseurs, la rugosité, les 
fractions volumiques et les fonctions optiques des Si-ncs.  
 

a) Modèle géométrique des multicouches 

 
Les multicouches M2 et M3 ont été analysées par ES. Une stratégie similaire à celle adoptée 
pour les couches simples (cf. Chapitre 4) a été mise en place. L’ellipsométrie à angle variable 
est recommandée dans le cadre d’analyses sur des multicouches. En effet, étant donné que 
le nombre d’inconnues augmente, le nombre d’équations permettant de les calculer doit 
également augmenter.  
 
Nous avons décrit les multicouches avec un modèle à six phases (substrat/SiO2/film/SiO2/ 
rugosité/air). La double-couche (SiO2/NSRS) est répétée 10 fois comme le montre la figure 
5.7. Les épaisseurs des monocouches et les fractions volumiques contenues dans les films 
ultraminces NSRS ont été déterminées par la loi de mélange de Bruggeman entre les 
propriétés optiques référencées du silicium amorphe (a-Si), du vide et d’un nitrure de 
silicium stœchiométrique (Si3N4) [7] dans le domaine visible [1,5 - 3 eV]. Le vide permet 
d’introduire du désordre dans la matrice amorphe comme le proposent Losurdo et al.[8]. 
 
 

 
 
Figure 5.7 Schéma du modèle optique utilisé pour déterminer les propriétés structurales des 

multicouches dans le domaine visible [1,5 – 3 eV].  

 



Chapitre 5 : Synthèse et caractérisation de multicouches : vers la cellule tandem 

147 
 

Les paramètres structuraux extraits des simulations numériques sont reportés dans la table 
5.g. Les valeurs faibles de χ

2 (≤ 5) suggèrent que le modèle décrit convenablement nos 
échantillons dans le domaine visible [1,5 – 3 eV].  
 

Echantillon 
e NSRN 

(nm) 
e SiO2 

(nm) 
e rugosité 

(nm) 
f Si-nps 

(%vol.) 
f vide 

(%vol.) 
χ

2 

M2 6.8 22.1 10.1 21.7 21.7 4.41 
M3 3.9 22.3 0 7.8 17.4 1.49 

 

Table 5.g Caractéristiques structurales des multicouches extraites de la modélisation des 

données ES dans le domaine visible [1,5 – 3 eV]. 

 
Cependant, les valeurs des épaisseurs des monocouches estimées par ES ne sont pas 
exactement corrélées avec les épaisseurs estimées par MET, qui étaient de 19 nm et 8 nm 
respectivement pour SiO2 et NSRS. Bellandi et al. ont réalisé une étude des problèmes de 
métrologie sur les empilements ONO (oxyde de silicium/nitrure de silicium/oxyde de 
silicium) [9]. Cette étude nous informe que les mesures d’épaisseurs dans ce type de 
structure peuvent être affectées par la présence de larges interfaces. Les auteurs montrent 
que ces larges interfaces peuvent engendrer des différences entre les épaisseurs déduites 
par les techniques de ES et MET.  
Nous pouvons également remarquer qu’une couche de rugosité pour l’échantillon M3 n’a 
pas été nécessaire pour obtenir une valeur de χ2 faible. Rappelons que dans l’étude ES d’une 
simple couche NSRS, nous avions observé que la rugosité diminuait lorsque l’excès de 
silicium dans les couches NSRS était réduit. Le même comportement est observé ici. La 
rugosité des films NSRS diminue lorsque l’excès de silicium diminue. 
 

b) Paramètres optiques des Si-nps contenues dans les multicouches NSRS 

 
La représentation géométrique définie pour décrire optiquement les multicouches est 

reportée sur la figure 5.8. La loi de mélange de Bruggeman est utilisée pour décrire les 
mélanges entre les Si-ncs, le Si3N4 et le vide. La loi de dispersion de Tauc–Lorentz à un 
oscillateur dans le domaine spectral [1,5 – 5 eV] a été employée pour décrire le 
comportement optique des Si-ncs. Les propriétés optiques du SiO2 sont celles de la référence 
[7]. 

 
Figure 5.8 Schéma de la représentation géométrique utilisée pour extraire les propriétés 

optiques des Si-nps. 

 



Chapitre 5 : Synthèse et caractérisation de multicouches : vers la cellule tandem 

148 
 

Les épaisseurs de films et les fractions volumiques sont maintenues égales à celles reportées 
précédemment dans le tableau 5.g. La figure 5.9 reporte les propriétés optiques obtenues 
pour les multicouches M2 et M3. 
 

 
 

Figure 5.9 Propriétés optiques des Si-nps dans les couches NSRS des multicouches M2 et M3 

par l’intermédiaire de la loi de dispersion de TL. Les propriétés optiques du silicium massif 

sous forme amorphe (a-Si) ou cristalline (c-Si) sont ajoutées sur la figure pour permettre une 

comparaison visuelle.  

 
Le pic associé à la transition E2 (à 4,25 eV) dans le silicium monocristallin a diminué et 
fusionné avec le pic associé à la transition E1 (à 3,43eV) pour former un seul et unique pic 
large similaire à celui observé dans le silicium amorphe. Cette tendance a déjà été mise en 
évidence dans des travaux antérieurs [8][10][11]. Nous avons également observé des 
résultats similaires dans le cadre de l’étude sur les simples couches NSRS (cf. Chapitre 4). 
 
Les énergies de gap des Si-ncs peuvent être déduites des paramètres optiques par la 
représentation de Tauc. Les tailles moyennes des Si-ncs sont alors estimées en utilisant la 
formule donnée par Zunger [12].  

 

( ) 73,0)167,1(34,26d −−⋅≈ Tauc
gE    (5.1)   

 

 
Les résultats de ces estimations sont reportés dans le tableau 5.h.  

 

Tableau 5.h Estimation de l’énergie de gap et de la taille des Si-nps à partir de la 

modélisation des mesures ES.  

 
 
 

Echantillons f Si-nps(% vol.) Eg
Tauc (eV) dzunger(nm) 

M2  21,7 2,25 2,5 ± 0,5 
M3  7,83 2    3 ± 0,5 
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La fraction volumique des Si-nps insérés dans les couches NSRS est plus importante dans M2 
(43 %at. Si) que dans M3 (36 %at. Si). Ce résultat est en accord avec les estimations d’excès 
de silicium déduites des mesures par RBS dans les simples couches.  
 
L’énergie de gap déduite pour les Si-ncs enfouis dans M2 semble plus importante que celle 
obtenue pour M3. Ce résultat est en contradiction avec les observations habituelles qui 
associent de plus petites nanoparticules de Si pour des excès de silicium moins importants. 
Une explication plausible peut être l’atteinte des limites de sensibilité de la méthode, pour 
en extraire des informations si précises, comme la taille des Si-nps à partir d’analyses ES 
dans les multicouches. 
 

 

5.1.2.4.Photoluminescence des multicouches déposées par RF/MW-PECVD 
 

Pour ces mesures PL, l’excitation a été obtenue au moyen d’une lampe à arc (Mercure) 
utilisant les lignes à 313 et 334 nm. Le signal PL est détecté par un monochromateur équipé 
d’un maillage de 150 canaux/mm et une caméra CCD refroidie à 140K. 
 
Pour commencer, des monocouches de SiO2 et NSRS (43 %at. Si en excès) recuites ont été 
analysées par PL pour estimer leur réponse individuelle. Aucun signal n’a été mesuré sur ces 
monocouches. Puisque l’échantillon de SiO2 est stœchiométrique, il était attendu qu’aucun 
signal de luminescence ne soit détecté. Pour la monocouche NSRS avec 43 %at. Si, l’excès 
initial de silicium résulte en la formation d’une structure percolée de Si-ncs non passivée 
inhibant la PL.   
La photoluminescence des super-réseaux M1 et M2 recuits à 1100°C/30min a été réalisée à 
température ambiante. La figure 5.10 reporte les spectres de luminescence obtenus.  

Figure 5.10 Spectres PL des échantillons M1 et M2 après recuit à 1100°C/30 min sous Ar. 

L’encart reporte la simulation des spectres ; les courbes solides sont les résultats globaux de 

la simulation utilisant des pics gaussiens.  
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De larges spectres de luminescence sont observés pour les deux échantillons. Pour M1, la 
bande est centrée à 1,7 eV, alors que pour M2 la bande est centrée sur 1,5 eV. L’intensité de 
luminescence de l’échantillon M2 est ≈ 5 fois plus élevée que pour l’échantillon M1. Nous 
avons déconvolué les spectres PL en 1 et 2 distributions gaussiennes pour les échantillons 
M1 et M2 respectivement. Nous suggérons que la contribution à 1,7 eV du signal PL de 
l’échantillon M1 soit la même que pour l’échantillon M2, en accord avec les résultats de la 
déconvolution (cf. encart figure 5.4). En conséquence la seconde contribution de 
luminescence pour l’échantillon M2 est légèrement décalée à 1,48 eV. 
 
 
L’origine de la photoluminescence observée pour ces multicouches peut être attribuée à la 
présence de défauts dans les couches, aux interfaces SiO2/NSRS, à des phénomènes de 
recombinaisons dans les queues de bandes et/ou au confinement quantique des 
nanocristaux de silicium.  
 
 
Étant donné qu’aucune luminescence n’a été détectée dans la monocouche NSRS ni dans 
SiO2 après recuit, la luminescence peut difficilement être attribuée aux défauts dans le NSRS 
ou SiO2, ou à des recombinaisons dans les queues de bandes. Par ailleurs, les multicouches 
M1 et M2 ont à priori la même densité d’interface entre les couches, et ne diffèrent que par 
l’épaisseur des monocouches NSRS. En conséquence, nous suggérons que la faible 
contribution à 1,7 eV identifiée dans les deux échantillons M1 et M2 a pour origine la 
présence d’états localisés entre les Si-ncs et le SiO2 [13]. La largeur importante de ce pic à 
mi-hauteur peut être induite par la rugosité d’interface et/ou par les fluctuations spatiales 
des terminaisons oxygène [14]. 
 
 
Après cela nous pouvons raisonnablement attribuer la luminescence centrée à 1,48 eV à un 
effet de taille, i.e. au confinement spatial des Si-ncs dans les couches ultrafines de NSRS. En 
effet, si l’on suppose que la taille des Si-ncs est limitée par la couche NSRS dans laquelle ils 
sont enfouis, il est difficile d’attribuer cette luminescence à un pur effet de confinement 
quantique, puisque les couches NSRS sont plus épaisses que 5 nm (8 nm pour l’échantillon 
M2). D’un autre côté, il est raisonnable de penser que réduire l’épaisseur des couches puisse 
engendrer un certain nombre de nanostructures de tailles compatibles avec l’effet de 
confinement quantique.  
 
 
La luminescence du super-réseau M2 a ensuite été comparée à la luminescence du super-
réseau M3. Rappelons que la différence entre les structures M2 et M3 est la quantité 
d’excès de silicium contenue dans les monocouches NSRS intégrées dans les super-réseaux. 
La figure 5.11 reporte les spectres PL de ces multicouches M2 et M3. 
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Figure 5.11 Spectres PL des multicouches M2 (cercles) et M3 (carrés) après recuit à 

1100°C/30 min sous Ar. Les lignes continues sont les résultats de la modélisation à partir de 

gaussiennes (lignes discontinues).  

 
Pour l’échantillon M2, le spectre PL a été déconvolué en deux gaussiennes. Une faible mais 
large luminescence est observée à 1,7 eV, que nous avons déjà attribué à la présence d’états 
localisés entre les Si-ncs et le SiO2 [13],[14]. La deuxième bande, centrée à 1,48 eV, a été 
corrélée à l’effet de confinement quantique dans les Si-ncs. En effet, l’image MET en haute 
résolution montre la présence de Si-ncs de tailles supérieures à 4 nm.  
 
Pour l’échantillon M3, la luminescence observée peut être décrite par une seule contribution 
de type gaussienne. La large bande est centrée à 2,1 eV. Nous supposons dans ce cas que 
seule une faible partie de Si-ncs est en contact avec SiO2, si bien que les Si-ncs sont 
principalement passivés par le nitrure de silicium. Ceci peut expliquer la disparition de la 
large bande à 1,7 eV. Ainsi, la bande avec le pic à 2,1 eV peut être attribuée au confinement 
quantique dans les Si-ncs de taille moyenne 4 nm, comme nous l’avions estimé d’après les 
mesures µ-Raman.  
  
 

5.1.3. Résumé 
 
A partir de nos études sur les couches NSRS épaisses, nous avons choisi de réaliser trois 
super-réseaux, nommés M1, M2 et M3 en déposant par RF/MW-PECVD alternativement 10 
couches SiO2 et 10 couches NSRS sur un substrat de silicium monocristallin. Les super-
réseaux se différencient par l’épaisseur de la couche NSRS et par le taux d’excès de Si dans la 
couche. Pour plus de clarté, un tableau récapitulatif des données et résultats est présenté 5.i. 
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Multicouche M1 M2 M3 

Excès de Si (NSRS) 43 %at. 43 %at. 36 %at. 
Epaisseur des couches NSRS 13 nm 8nm 8nm 
Présence de Si-ncs oui oui oui 
Taille minimale des Si-ncs (MET)  6 4 - 
Taille estimée des Si-ncs (Raman) - 5 4 
Taille estimée des Si-ncs (ES)  2,5 3 
Energie PL attribuée aux Si-ncs - 1,5 2,1 

 
Tableau 5.i Résumé des observations structurales et optiques des multicouches M1, M2 et 

M3 et de leurs Si-ncs. 

 
 
Pour résumer, la vitesse de dépôt des couches NSRS et SiO2 n’est pas linéaire, ce qui a 
engendré un écart très important entre les épaisseurs estimées et celles réalisées lorsque les 
films souhaités sont ultra-minces. Ces épaisseurs sont trop importantes pour permettre de 
contrôler la croissance des Si-ncs à des tailles inférieures à 5 nm requises pour 
l’établissement d’un régime de fort confinement quantique. 
 
Néanmoins, nos analyses montrent que la diminution de l’épaisseur des couches NSRS de 13 
à 8 nm engendre la modification des propriétés optiques des multicouches. Nous attribuons 
cet effet à la présence de nanostructures de taille compatible avec l’effet de confinement 
quantique. En effet la présence de Si-ncs a été démontrée dans ces couches par MET-HR et 
µ-Raman. Les spectres PL révèlent un décalage de la luminescence vers le bleu lorsque 
l’excès silicium dans les couches NSRS décroit. Ce décalage peut être attribué à la diminution 
de la taille des Si-ncs. L’épaisseur de couche trop importante ne limite pas la taille des Si-ncs, 
c’est l’excès de silicium lui-même qui limite la croissance des Si-ncs.  
 
 
Les couches NSRS les plus minces que nous puissions réaliser avec les paramètres RF/MW-
PECVD sont de 8 nm. Dans la suite nous allons nous focaliser sur la diminution des épaisseurs 
de couches NSRS pour contrôler la taille exacte des nanoparticules. Pour cela nous allons 
utiliser uniquement le mode MW-PECVD. Rappelons en effet que les vitesses de dépôt 
mesurées sur couches épaisses sont quasiment 2 fois plus faibles avec ce régime de dépôt, 
ce qui facilite le contrôle. Également, l’utilisation exclusive de la source MW permet 
d’éliminer les 15 secondes d’initiation du plasma, celui-ci étant directement dans les 
conditions de dépôts à l’allumage. 
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5.2.  Multicouches NSRS/SiO2 déposées par MW-PECVD 
 
Les couches minces NSRS déposées dans cette partie utilisent le mode MW-PECVD. 
 

5.2.1. Contrôle de l’épaisseur des monocouches NSRS déposées par 
MW-PECVD  
 
Pour optimiser l’épaisseur du film NSRS dans le super-réseau par dépôt MW-PECVD, nous 
avons effectué des dépôts de multicouches SiO2/NSRS en variant le temps de dépôt des 
couches NSRS de 5 à 25 secondes. L’excès de Si contenu dans les couches NSRS fixé à 33 %at. 
est celui pour lequel nous avions obtenu une large distribution de taille des Si-nps centrée 
sur 3 nm. L’objectif est de resserrer cette distribution. Des analyses MET-HR ont été 
effectuées sur ces structures afin d’apprécier l’uniformité et la conformité des dépôts aussi 
bien que pour déterminer l’épaisseur des monocouches NSRS. La mesure des épaisseurs a 
été réalisée grâce au logiciel Digital Micrograph, qui permet d’obtenir un profil des niveaux 
de gris intégré sur une surface. La figure 5.12(a) montre l’image MET de la multicouche 
SiO2/NSRS avec un temps de dépôt de 15 s pour les films NSRS. La figure 5.12(b) donne le 
profil des intensités en niveaux de gris intégrés de la surface définie sur l’image (a). 

 

 
Figure 5.12 Illustration de la mesure d’épaisseur déduite grâce au profil des intensités en 

niveaux de gris : (a) Image MET d’un multicouche SiO2/NSRS, le temps de dépôt du NSRS (33 

%at. d’excès de Si) est de 15 s ; (b) Profil des intensités en niveaux de gris intégrées sur la 

surface définie sur l’image (a).  

 
 
Le tableau 5.j donne les épaisseurs de la couche NSRS (33 %at. d’excès de Si) par MW-PECVD, 
déduites des mesures MET pour différents temps de dépôt, et les compare aux épaisseurs 
attendues en considérant la vitesse de dépôt des films épais.  
 
 
 

(a) 

(b) 
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Table 5.j Evolution des épaisseurs de la couche NSRS (33 %at. excès de Si) après recuit à 

1100°C/30 min en fonction du temps de dépôt. 

 
Pour de très faibles épaisseurs, la vitesse de dépôt est plus importante que celle déterminée 
précédemment pour des couches NSRS épaisses de 100 nm. En effet, la vitesse de dépôt 
était de 5 nm/min pour cette couche NSRS déposée par MW-PECVD en incluant la 
contraction de la couche. Une nouvelle fois, nous observons que la vitesse de dépôt est plus 
importante pour les très faibles épaisseurs. La vitesse de dépôt obtenue ici est proche de 
10 nm/min pour les premiers nanomètres de dépôts. Toutefois, de cette étude il apparaît 
que des temps de dépôt des monocouches NSRS de 5, 15 ou 25 s permettront de réaliser des 
épaisseurs ultrafines compatibles avec le confinement quantique. Les épaisseurs de couches 
sont reproductibles et contrôlables pour ces films ultraminces.  
 
 

5.2.2. Etude de la photoluminescence 
 

5.2.2.1.Influence de l’épaisseur des films de NSRS 
 
Les mesures de photoluminescence ont été effectuées sur les structures à multicouches 
précédemment élaborées avec des temps différents. Les épaisseurs des couches NSRS 
(33 %at. excès de Si) sont de 1, 3 ou 4 nm après recuit à 1100°C/30min. Pour faciliter la 
description, l’épaisseur des couches NSRS pour chaque multicouche est utilisée comme label 
pour différencier les trois échantillons. Les spectres de photoluminescence sont reportés sur 
la figure 5.13.  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.13 Spectres PL des super-réseaux SiO2/NSRS, recuits à 1100°C/30 min, pour 

différents cas d’épaisseur des couches NSRS. Les spectres des échantillons 1 et 3 nm ont été 

amplifiés 10 fois.  

Temps de dépôt  5 s 15 s 25 s 
Épaisseur attendue  0,4 nm 1,25 nm 2,6 nm 

Épaisseur (MET)  0,9 ±1 nm 3,1 ±1 nm 3,8 ± 1 nm 
Vitesse de dépôt (MET) 11 nm/min 12 nm/min 9 nm/min 
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Aucune photoluminescence n’est observée pour les multicouches comportant des couches 
de NSRS de 1 nm et 3 nm. Pour la multicouche comportant des films NSRS de 4 nm 
d’épaisseur, une large bande de luminescence centrée à ≈ 2,05 eV apparaît.   
 
La présence de luminescence pour ce seul super-réseau peut difficilement être attribuée aux 
défauts dans le NSRS ou à l’interface puisque si c’était le cas les autres échantillons devraient 
au moins présenter une luminescence de plus faible intensité. Ainsi, le signal de 
luminescence observé pourrait être associé à la présence de Si-ncs dans les monocouches 
NSRS de 4 nm d’épaisseur. En fait, la diminution de l’épaisseur du film NSRS exige une 
augmentation importante de la température de cristallisation requise dans le système. Ce 
comportement a déjà été observé dans plusieurs matériaux [15], notamment dans le cas des 
structures de Si-ncs/SiO2 [16].  
 
 

5.2.2.2.Influence de l’excès de silicium des films NSRS  
 
Pour compléter l’étude ci-dessus et comprendre la part de chaque paramètre, nous avons 
élaboré une série d’échantillons avec une épaisseur de monocouche NSRS de 3nm (i.e. un 
temps de dépôt de 15 s), mais en variant l’excès de silicium dans la couche NSRS de 29 à 50 
%at. La figure 5.14 présente les spectres de photoluminescence des échantillons analysés 
après recuit à 1100°C.  

Figure 5.14 Spectres PL des multicouches SiO2/NSRS recuites à 1100°C /30 min comportant 

différents excès de silicium dans les couches de NSRS.  

 
Il s’avère qu’aucun signal de luminescence n’est détecté pour la multicouche comportant un 
excès de silicium de 33 %at., et c’est également le cas pour les multicouches comportant 29 
et 37 %at. d’excès de Si dans les monocouches NSRS. Toutefois, de la luminescence est 
observée pour les super-réseaux comportant des excès de silicium supérieurs à 40 %at. En 
effet l’échantillon contenant un excès de silicium de 44 %at. présente une large bande de 
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luminescence centrée à 2,05 eV. L’échantillon contenant un excès de silicium de 50 %at. 
montre une luminescence centrée à 1,85 eV.  
 
Il semble donc qu’un excès de silicium seuil dans les couches SiNx est nécessaire pour obtenir 
un signal de luminescence. Ce résultat est typique d’un comportement de séparation de 
phases qui nécessite un excès de silicium minimum pour permettre la précipitation des 
nanoparticules de silicium.  
 
 

5.2.2.3.Corrélation entre les propriétés optiques et structurales  
 
Pour compléter notre étude de luminescence, nous avons élaboré de nouvelles structures 
multicouches composées de films NSRS de différentes épaisseurs mais comportant un très 
fort excès de silicium. La figure 5.15 compare les spectres de luminescences obtenues sur 
des super-réseaux avec des épaisseurs de monocouches NSRS de 3 et 5 nm et un excès Si de 
50 %at.  

Figure 5.15 Spectres PL des multicouches SiO2/NSRS recuites à 1100°C/30 min comportant 

des épaisseurs de couches NSRS de 3 nm et 5 nm pour un excès de Si de 50 %at. 

 

Comme nous l’avons décrit précédemment, pour le super-réseau comportant des films NSRS 
de 3 nm d’épaisseur, un pic de luminescence large est observé à 1,85 eV. Lorsque l’épaisseur 
de la couche NSRS est augmentée à 5 nm, un pic de luminescence plus fin est observé à 
1,37 eV. Les luminescences associées aux défauts dans le nitrure de silicium ont toutes été 
identifiées avec des énergies supérieures à 1,7 eV. La luminescence centrée à 1.37 eV ne 
peut donc pas être associée aux recombinaisons radiatives engendrées par les défauts. La 
différence de l’énergie de luminescence pour les cas 3 et 5 nm en énergie du pic de 
luminescence pourrait être liée à la diminution de la taille des nanoparticules engendrées 
par le contrôle de l’épaisseur.  
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L’échantillon avec la monocouche de 5 nm a été analysé par microscopie MET pour mieux 
appréhender sa structure. La figure 5.16 présente les analyses réalisées en imagerie filtrée 
en énergie (MET-FE) et en haute résolution (MET-HR).  
 
 

 

 

Figure 5.16 (a) Image MET-FE; (b) Image MET-HR d’une multicouche (SiO2/NSRS (5 nm)) 

comportant un excès de silicium de 50 %at. recuite à 1100°C/30min sous N2.  

 
 
Nous devons rappeler que la MET-FE permet une observation directe de toutes les particules 
de silicium. Les images correspondent à des distributions d’intensité de gris. Les zones les 
plus lumineuses correspondent à des régions composées d’agrégats d’atomes de silicium et 
les zones les plus sombres correspondent aux films SiNx ou SiO2. Cette image donne une 
puissante vue d’ensemble des arrangements de silicium dans les monocouches de 5 nm de 
NSRS contenant un excès silicium de 50 %at. 
 
La figure 5.16(a) illustre clairement la présence d’une forte densité de nanoparticules de 
silicium (Si-nps) séparées. La dimension des structures est effectivement confinée selon 
l’épaisseur des couches NSRS. La forme en demi-lune des nanoparticules lorsque l’on 
s’écarte du substrat de silicium est très probablement engendrée par des contraintes lors de 
l’amincissement de l’échantillon. L’image MET-HR reportée figure 5.16(b) confirme la 
présence de nanocristaux de Si dans la matrice. Cette observation est en accord avec les 
tendances de luminescence observées précédemment. Les Si-nps ont des tailles de l’ordre 
de 5 nm. Le confinement dans une direction est assuré par les couches de SiO2 qui jouent 
leur rôle de barrière de diffusion. Nous attribuons sans équivoque la luminescence observée 
à 1,37 eV à la présence de Si-ncs dans la multicouche SiO2/NSRS. Le décalage de la 
luminescence vers le bleu en fonction de l’épaisseur des couches NSRS est alors attribué à 
l’effet de confinement dans les Si-ncs de silicium. Pour comparaison, ces résultats sont 
reportés avec ceux présents dans la littérature dans la figure 5.17. 
 
 

10 nm10 nm20 nm20 nm20 nm20 nm20 nm20 nm20 nm20 nm

(b) (a) 
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Figure 5.17 Energie de luminescence de Si-ncs (présumés sphériques) enfouis dans une 

matrice de nitrure de silicium ou d’oxyde de silicium d’après [17][18][19][20][21][22]. 

 
Les données PL obtenues pour des Si-ncs contenus dans les matrices d’oxyde de silicium et 
de nitrure de silicium sont reportées sur la figure 5.17. Nos données sont cohérentes avec 
ces résultats. Lorsque la taille des Si-ncs diminue, l’énergie de luminescence augmente. 
Cependant nos énergies de luminescence sont plus proches des résultats obtenus pour les 
Si-ncs confinés dans une matrice d’oxyde de silicium que des Si-ncs dans une matrice de 
nitrure. Effectivement, dans nos multicouches, bien que les Si-ncs soient initialement 
présents dans la matrice de nitrure, ils sont également en contact avec la couche barrière de 
nos systèmes (SiO2). Le contact avec le SiO2 joue vraisemblablement un rôle important dans 
le mécanisme de luminescence, mais il est cependant très difficile à identifier. 
 
 

5.2.3. Résumé 
 
Dans cette étude sur les propriétés de photoluminescence des super-réseaux de SiO2/NSRS 
élaborés exclusivement par MW-PECVD, nous avons mis en évidence un certain nombre 
d’observations :  
 

� Pour un excès de silicium fixé à 33 %at. dans les couches NSRS, la luminescence 
apparaît à partir d’une épaisseur seuil de 4 nm. 
 

� Pour une épaisseur fixée à 3 nm, la luminescence apparaît à partir d’un excès de 
silicium seuil de 44 %at. dans les couches NSRS. 
 

Ces observations sont résumées dans le tableau 5.k. 
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Tableau 5.k Présence de PL (représentée par une croix) en fonction de l’épaisseur et de 

l’excès de Si contenu dans les couches de NSRS. 

 
� Lorsque l’excès de silicium est suffisamment important, un décalage de la 

luminescence vers le bleu est observé lorsque l’épaisseur des couches diminue.  
 

� L’observation en MET-FE de la multicouche à fort taux d’excès de Si (50 %at.) et faible 
épaisseur (NSRS de 5 nm) a permis de mettre en évidence très précisément la 
présence de Si-nps séparées et confinées par les couches de SiO2. L’observation MET 
en haute résolution a permis de mettre en évidence la présence de Si-ncs. La 
luminescence centrée à 1,37 eV de l’échantillon coïncide avec les analyses MET.  

 
Ces comportements nous incitent à penser que la luminescence observée dans le cadre des 
multicouches est effectivement liée à la présence de Si-ncs confinés dans les couches de 
NSRS. Si nous attribuons la luminescence détectée aux Si-ncs, sachant que l’épaisseur et 
l’excès de silicium sont les deux paramètres clés permettant l’apparition du signal PL, nous 
déduisons que plus l’épaisseur des films NSRS est fine (< 3 nm), plus l’excès de silicium doit 
être important (> 37 %at.) pour permettre la formation des Si-nps. Si l’excès de silicium n’est 
pas assez important, les Si-nps n’atteindront pas la taille limite fixée par l’épaisseur. Si 
l’excès de silicium est trop important, le confinement ne se fera que dans une direction. 
D’après nos observations, l’excès de silicium doit être adapté à chaque épaisseur pour 
pouvoir obtenir la densité de particules maximale sans pour autant entraîner la croissance 
des particules dans l’épaisseur de la couche.  
 
La comparaison de ces résultats avec la littérature laisse penser que la couche barrière (SiO2) 
influence les propriétés de luminescence des Si-ncs contenus dans les NSRS/SiO2. Afin d’en 
savoir plus, nous avons entamé une étude où la couche barrière SiO2 a été remplacée par 
une couche barrière en SiN stœchiométrique (Si3N4).  
 

5.3.  Multicouches NSRS/Si3N4 déposées par MW-PECVD 
 

Tous les travaux précédents ont été réalisées sur des multicouches composées de films SiO2 
et SiNx. Nous avons voulu analyser l’effet du remplacement de la couche barrière SiO2 par 
une couche SiNx stœchiométrique (Si3N4). Nous avons donc préparé un super-réseau 
composé de multicouches de type NSRS/Si3N4 x 10 déposées exclusivement en régime MW. 
Dans cette structure, les paramètres de dépôt des couches NSRS sont identiques à ceux 
utilisés dans la multicouche NSRS/SiO2 analysée par MET-FE précédemment. Ainsi, le film 
NSRS utilisé comporte un excès de 50 %at. de silicium. Le dépôt de la couche NSRS a duré 30 
s. Une analyse MET est reportée sur la figure 5.18. 

          Excès de Si 
Epaisseur  

29 %at. 33 %at. 37 %at. 44 %at. 50 %at. 

      1 nm - - - ? ? 
      3 nm - - - x x 
      4 nm - x x x x 
      5 nm ? x x x x 
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Figure 5.18 Image en vue de coupe de la multicouche Si3N4/NSRS x 10 observée après recuit à 

1100°C/30 min sous N2. 

 
L’image MET montre la vue en coupe du super-réseau Si3N4/NSRS x 10 après recuit. On 
observe des interfaces moins bien définies que pour les structures SiO2/NSRS, du fait de la 
similitude des densités électroniques des couches NSRS et des couches de Si3N4. Il semblerait 
toutefois que les couches NSRS soit plus minces (4 nm), comparées à 5 nm dans le cas de la 
structure en multicouches SiO2/NSRS. Ceci peut provenir de cinétiques de dépôt différentes 
en présence d’une surface SiO2 plutôt que d’une surface Si3N4. 

 

La figure 5.19 compare les spectres de photoluminescence des super-réseaux SiO2/NSRS et 
Si3N4/NSRS. Les paramètres de dépôt pour les monocouches NSRS sont les mêmes, seul le 
type de couche barrière change.  

Figure 5.19 Spectres PL des multicouches (SiO2/NSRS) x 10 et des multicouches 

(Si3N4/NSRS)  x 10 recuites à 1100°C/30 min utilisant les mêmes paramètres de dépôt pour les 

couches de NSRS. L’épaisseur de la couche NSRS est de 5 nm dans les deux cas.  
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La figure 5.19 montre un signal de luminescence quasiment nul dans le cas de la structure 
multicouche Si3N4/NSRS, en comparaison à la bande de luminescence centrée à 1,37 eV dans 
le cas de la structure multicouche SiO2/NSRS. Les mêmes paramètres de dépôt ont pourtant 
été utilisés pour les couches NSRS.  
 
Au vu de ces résultats préliminaires, plusieurs hypothèses sont possibles : 
 

- la couche de nitrure de silicium stœchiométrique ne permet pas de limiter 
efficacement la croissance des Si-nps. Leur taille serait alors trop importante pour 
montrer des propriétés de luminescence.   

  
- la présence d’oxygène pour les super-réseaux de type SiO2/NSRS en surface des Si-

ncs crée des niveaux d’interfaces permettant des recombinaisons radiatives.  
 
Nous suggérons que l’oxygène joue un rôle très important dans les mécanismes de 
luminescence associés aux Si-nps. 
 
 

5.4.  Vers la cellule tandem à base de Si 
 
Rappelons que l’objectif technologique de cette thèse est l’implémentation des structures 
NSRS dans des composants photovoltaïques comme par exemple les cellules tandems. Les 
nanoparticules de Si contenues dans les couches NSRS confèrent des propriétés physiques 
nouvelles comme le confinement quantique dont nous avons discuté précédemment. 
Cependant leurs propriétés électriques, en particulier la conductivité ou le contrôle du 
dopage, sont autant de pré-requis nécessaires à la réalisation de cellules avancées. 
D’importants travaux de compréhension et d’élaboration restent à accomplir avant que 
celles-ci ne soient réellement utilisées pour une conversion photovoltaïque efficace. Nous 
avons entamé quelques études préliminaires dans ce sens et qui devront être complétées.  
 

5.4.1. Propriétés de transports 
 
Des essais sur les propriétés de transport ont été réalisés sur les couches simples NSRS 
contenant 29, 35 et 44 %at.  d’excès de silicium après recuit à 1100°C par l’intermédiaire de 
la technique du modèle de transmission en ligne.  
 
Cette méthode peut être utilisée sur des structures latérales pour déterminer la résistance 
de contact Rc et la résistivité de surface de nos couches NSRS. Ces mesures ont été réalisées 
en collaboration avec l’Université de New South Wales de Sydney selon le protocole décrit 
dans la thèse de T. Fangsuwannarak [23].  
 
La structure test est composée de plusieurs bandes d’aluminium espacées les unes des 
autres par une distance di comme le montre la figure 5.20.  
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Figure 5.20 Structure test de la méthode de transmission en ligne Z=1 cm et L=0,33 m ; des 

bandes d’aluminium sont évaporées sur les couches NSRS, les échantillons sont ensuite 

recuits pendant 15h à 520°C pour former des contacts ohmiques. 

 
La résistance de contact totale RT entre deux contacts est définie par l’équation (5.1) 
 

  
   (5.1)   

 
Avec Rc la résistance de contact, Z la longueur de la bande d’aluminium, ρs la résistivité de 
surface de la couche NSRS. 
 
Les mesures I(V) réalisées sur une couche NSRS (44 %at. Si) pour différents espacements 
sont reportées figure 5.21. 

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 5.21 Mesures I(V) pour plusieurs espacements di (10, 20, 40, 80 µm)  réalisées sur une 

couche NSRS (44 %at. d’excès de Si) déposée sur quartz après recuit à 1100°C/30 min. 

 

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
0,0

1,0x10-9

2,0x10-9

3,0x10-9

4,0x10-9

5,0x10-9

6,0x10-9

7,0x10-9

 

 

In
te

ns
ité

 (
A

)

Tension (V)

 10 µm
 20 µm
 40 µm
 80 µm



Chapitre 5 : Synthèse et caractérisation de multicouches : vers la cellule tandem 

163 
 

La formule 5.1 permet ensuite de déterminer la résistivité de surface de la couche NSRS. 
Pour la couche NSRS comportant 44 %at. d’excès de Si, la résistance mesurée est 
≈  6x1010 ohm /sq. Cette valeur est très élevée. Il faut rappeler que cet excès correspond à 
une structure complètement percolée de nanostructures de silicium à l’intérieur de la 
matrice SiNx. Les résistances obtenues pour des excès de silicium inférieurs sont encore plus 
élevées.  
 
Pour comparaison, la résistivité obtenue pour la couche NSRS (44 %at. d’excès de Si) est de 
8,1x105 ohm.cm par rapport au 2,2x103 ohm.cm obtenue par T.Fangsuwannarak pour des 
multicouches de type [NSRS (10 nm)/Si3N4] x20. La différence de 2 ordres de grandeur 
observée entre nos deux systèmes peut provenir du manque d’organisation des 
nanocristaux dans la couche épaisse.  
 
Bien que ce type de mesure engendre de grandes incertitudes (non uniformité du contact), 
ces résultats illustrent clairement le problème du transport des charges électriques dans ce 
type de système, couches épaisses ou multicouches.  
 
Pour continuer nos investigations, nous avons réalisé des mesures de conductivité activée 
thermiquement sur des multicouches NSRS/SiO2. Les mesures de conductivité ont été 
réalisées sous vide en fonction de la température (entre 300 K et 725 K) en utilisant un 
voltmètre (Keithley mod. 617) en mode V/I en appliquant une tension constante de 1 V. Les 
résultats obtenus pour la multicouche NSRS/SiO2 avec un excès de 50 %at. de Si dans les 
couches NSRS de 3 nm d’épaisseur sont reportés sur la figure 5.22. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 5.22 Mesures de conductivité en fonction de la température pour une multicouche 

NSRS/SiO2 recuite à 1100°C/30min sous N2. 

 
Les mesures de conductivité montrent que le super-réseau se comporte comme un semi-
conducteur. Sa conductivité augmente de 7 ordres de grandeur sur la plage de température 
expérimentée. La dépendance en température de la conductivité est de type Arrhenius 
comme en témoigne l’évolution linéaire de la conductivité en fonction de 1/T. De plus 
amples investigations sont nécessaires pour déterminer les types de transport électrique 
opérant ; cependant on constate une nouvelle fois que la conductivité électrique est très 
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faible dans ce type de multicouche, malgré l’excès de silicium très important dans la couche 
NSRS.  
 
En résumé, une des difficultés majeures pour ce type de structures est le transport de 
charges entre les particules et dans la matrice. Pour des applications de types cellules 
tandems, cette faible conductivité reste un problème de conception majeur. 
 
 

5.4.2. “Dopage” des Si-ncs 
 
Le concept de cellule tandem à base de silicium requiert la présence d’une jonction type PN 
pour la séparation des charges. Dans les semi-conducteurs massifs la jonction PN est 
obtenue par dopage du matériau de base. Cependant les connaissances extraites pour le 
dopage des semi-conducteurs massifs ne peuvent pas être simplement transférées dans le 
cas des nanocristaux. C’est pourquoi des recherches ont débuté sur l’influence du dopage 
dans les Si-ncs [24][25][26][27][28]. Certains auteurs reportent que le phénomène est très 
peu favorable d’un point vue thermodynamique, notamment à cause d’un effet d’auto-
purification, les dopants préférant se situer en surface des Si-ncs [29]. D’autres auteurs 
suggèrent des dopages effectifs [30][31]. Ceci motive de futurs travaux sur le sujet.  
 
A titre de premiers essais, nous avons choisi d’implanter trois doses de phosphore dans des 
couches simples NSRS de 35 %at. excès de silicium. Après implantation les couches ont été 
recuites à 1100°C/30min sous N2. Les échantillons ainsi recuits ont été analysés par 
spectroscopie PL et µ-Raman. Les résultats sont reportés sur la figure 5.23. 

Figure 5.23 (a) Spectres PL ; (b) Spectres Raman des couches NSRS (35 %at. excès de Si) 

comportant différentes doses de phosphore implanté. Après implantation les échantillons ont 

été recuits à 1100°C/30min sous N2. 

 
Les données PL sont intéressantes. Elles montrent qu’une « faible » dose de phosphore ne 
modifie pas les propriétés de luminescence de la couche NSRS. En effet les spectres PL de la 
couche NSRS non dopée et celle comportant une dose de 5x1015 at.cm-2 sont équivalents. 
Ensuite, lorsque la dose de phosphore est doublée, la luminescence de la couche est 
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multipliée par quatre, et légèrement décalée à 685 nm par rapport à la couche non dopée. Si 
la dose de phosphore est encore augmentée, la luminescence disparait totalement.  
 
Les mesures de spectres Raman montrent également des évolutions intéressantes. Pour des 
doses de 5x1015 at.cm-2 et 1016 at.cm-2, les spectres Raman sont très proches du spectre de la 
couche NSRS non dopée. Au contraire, pour une dose importante de phosphore, on observe 
une cristallisation importante de l’excès de silicium présent dans la couche par 
l’intermédiaire du pic TO associé au silicium cristallin.  
 
Ces premiers résultats révèlent que la présence de phosphore dans la matrice a un impact 
non négligeable sur les propriétés optiques et structurales des couches NSRS. Ces 
observations sont en accord avec les études réalisées par Hao et al. [32] qui montrent que la 
présence de phosphore peut faciliter la cristallisation des Si-ncs dans une matrice d’oxyde de 
silicium. Nos résultats préliminaires sont encourageants et intéressants scientifiquement 
parlant. Ils montrent que d’autres travaux sur le dopage des nanocristaux seront nécessaires 
pour réaliser des avancées dans ce sens.  
 
Pour des raisons de temps, nous n’avons pas pu réaliser de composant final au cours de ce 
travail. Il faut noter que, malgré l’engouement de plusieurs groupes de recherche dans ce 
domaine, peu de travaux ont été publiés sur les composants PV. Il faut cependant citer le 
travail récent de Perez-Wurfl et al.[33] qui ont publié la fabrication d’une diode p-i-n 
composée de structures multicouches SiOx/SiO2 déposées sur quartz. L’obtention d’un 
comportement de diode sous illumination avec une tension de circuit ouvert à 373 mV est 
d’après les auteurs une preuve du concept pour les cellules tandems.  
  
 

5.5.  Résumé du chapitre 
 

Dans ce chapitre, nous avons réalisé des structures permettant d’obtenir des super-réseaux 
de couches contenant des Si-ncs. L’utilisation de la microscopie MET et de la spectroscopie 
Raman ont permis d’obtenir des informations structurales fiables pour optimiser nos 
paramètres de dépôts. 
 
L’utilisation du mode couplé RF et MW a permis d’obtenir des structures de tailles confinées 
compatibles avec les effets quantiques. Cependant, l’épaisseur des couches de nitrure de 
silicium est trop importante dans ce cas pour permettre un contrôle fin de la taille des Si-nps.  
 
L’utilisation exclusive de la source MW a permis de contrôler des épaisseurs de films NSRS 
inférieures à 5 nm de manière fiable et reproductible. Les études de photoluminescence en 
fonction de l’excès de silicium et de l’épaisseur des couches de NSRS ont permis de mettre 
en avant un phénomène de confinement quantique dans les structures SiO2/NSRS. Une 
corrélation entre les propriétés optiques et structurales a été possible grâce à l’utilisation de 
la technique MET filtrée en énergie.  
 
La comparaison des propriétés des multicouches de type SiO2/NSRS et Si3N4/NSRS suggère 
que la présence d’oxygène tient un rôle capital dans les mécanismes d’émission radiative 
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associés à l’effet de confinement quantique. De ce fait les matrices SiOxNy seront très 
intéressantes à étudier pour leurs propriétés de luminescence.  
 
Finalement en vue de la fabrication de cellules tandems, des mesures préliminaires de 
conductivité électrique et de dopage par implantation phosphore ont été réalisées sur les 
couches NSRS ou multicouches NSRS. Ces premières mesures soulignent le problème de 
transport de charges dans ces structures. Concernant le dopage, de nombreuses études 
fondamentales seront encore nécessaires avant de pouvoir saisir les mécanismes en jeu. 
Cependant, les résultats obtenus par Perez-Wurfl et al. [33]  encouragent à poursuivre les 
expérimentations dans ce sens.  
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Conclusion & Perspectives 
 
De nombreuses voies de recherche existent pour améliorer la compétitivité de l’énergie 
photovoltaïque par rapport aux énergies conventionnelles. Parmi elles, les nanocristaux de 
silicium (Si-ncs) enfouis dans une matrice diélectrique sont au cœur de nombreux concepts 
de troisième génération de photovoltaïque (décalage spectral, cellules tandems…). Grâce au 
développement de la nanotechnologie, la réalisation de certaines structures est maintenant 
possible mais leur mise en œuvre dans des cellules photovoltaïques réelles constitue encore 
un défi tant sur le plan de la conception qu’au niveau du principe de fonctionnement. Ces 
applications requièrent l’ajustement des propriétés optiques et électriques des films minces 
par l’intermédiaire du confinement quantique maitrisé par la taille des Si-ncs. Pour cela un 
important effort de recherche est nécessaire afin de contrôler la taille, la densité des Si-ncs 
et la passivation de leurs interfaces. Les Si-ncs dans une matrice de SiO2 ont été fortement 
étudiés ces dernières années. Ces systèmes semblent cependant limités à cause du fort 
caractère diélectrique de la matrice SiO2. Au contraire, les Si-ncs dans Si3N4 ont été moins 
étudiés. Ils méritent une attention particulière notamment dans le cadre d’applications 
photovoltaïques car leur intégration pourrait être accélérée du fait de l’utilisation massive 
du nitrure de silicium dans la technologie actuelle. L’objet de ces travaux de thèse a été la 
maîtrise de l’élaboration des Si-nps dans une matrice SiNx, la caractérisation extensive des 
couches et l’interprétation des résultats.  
 
Des couches épaisses (> 100 nm) SiNx ont été fabriquées selon deux modes de dépôt : 
RF/MW-PECVD et MW-PECVD. Dans les deux cas, de l’ammoniac et du silane ont été utilisés 
comme gaz précurseurs. Les analyses réalisées par les techniques de faisceau d’ions (RBS et 
ERDA) ont montré que la composition atomique des couches SiNx était contrôlable par 
l’intermédiaire du rapport de flux de gaz. L’objectif étant d’identifier les conditions 
permettant d’obtenir des couches SiNx très riches en silicium (NSRS) pré-requises pour la 
fabrication de Si-nps dans le nitrure de silicium.  

 
L’utilisation du mode MW-PECVD a permis d’obtenir un excès de Si contenu dans les couches 
SiNx deux fois supérieur au cas de l’utilisation du mode dual RF+MW-PECVD. L’excès de 
silicium étant retenu comme le paramètre clé pour la maitrise de la taille des Si-nps, le mode 
MW-CVD a donc été préféré au mode RF/MW-PECVD pour l’étude de la formation de Si-nps 
dans les couches NSRS épaisses. Les paramètres de dépôt ont été fixés à une température du 
substrat de 300°C, une puissance MW de 300W, un flux de silane de 14 sccm avec un flux 
d’ammoniac variable pour contrôler la stœchiométrie des couches.  
 
L’approche choisie a été la réalisation d’une étude comparative extensive entre les couches 
NSRS juste après dépôt et celles recuites à 1100°C/30min, avec comme objectif 
l’identification des paramètres qui conduisent à la formation des Si-nps dans le nitrure de 
silicium et la compréhension du mécanisme de formation. L’analyse des couches NSRS par 
spectroscopie infrarouge a permis de mettre évidence la phase amorphe du nitrure de 
silicium et de confirmer la présence d’hydrogène avant recuit. Une étude poussée des 
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couches NSRS par la technique FTIR suggère qu’un minimum d’excès de silicium de 29 %at.  
est requis pour observer après recuit la séparation de phase entre le silicium pur et le nitrure 
de silicium. La présence des Si-nps n’est pas directement identifiable sur les spectres FTIR 
mais l’apparition après recuit d’un épaulement entre 1000 et 1100 cm-1 dans les spectres 
FTIR des NSRS a pu être attribuée à la précipitation d’agglomérats de silicium permettant la 
vérification indirecte de la formation des Si-nps. Les échantillons présentant cet épaulement 
ont été sélectionnés pour l’étude de photoluminescence.  
Les spectres de photoluminescence des couches NSRS sélectionnées avant recuit ont montré 
un décalage en énergie de luminescence en fonction de l’excès de Si. Ce comportement est 
consistant avec le modèle du confinement quantique. Cependant, la luminescence des 
couches NSRS présentant des agglomérats de silicium (> 35 %at. d’excès de Si) détectée par 
spectroscopie µ-Raman et de celles n’en contenant pas suit une même tendance. D’après 
nos différentes observations, la luminescence des films NSRS avant recuit a été attribuée au 
mécanisme de recombinaison dans les queues de bandes. 
Après recuit, les intensités de luminescence observées sont plus faibles qu’avant recuit. 
Cette diminution du rendement de luminescence a été attribuée à la présence de liaisons 
pendantes, sources de recombinaisons non radiatives. Une étude détaillée de l’effet de 
recuit thermique additionnel sous ambiance d’hydrogène (forming gaz) a été effectuée en 
vue de la passivation de ces défauts. Après recuit sous forming gaz, le rendement radiatif est 
augmenté, ce qui a permis de mieux apprécier le comportement de luminescence en 
fonction de l’excès de Si contenu dans les couches NSRS. Néanmoins de plus amples 
caractérisations ont ensuite été nécessaire pour démontrer ou récuser la présence de Si-nps 
dans les couches NSRS avant et après recuit. 
 
Les techniques de spectroscopie Raman, d’ellipsométrie spectroscopique et de microscopie 
électronique à transmission ont été utilisées. C’est à notre connaissance la première fois que 
la technique MET-FE est utilisée pour caractériser des systèmes (Si-nps/SiNx). Une bonne 
corrélation entre les analyses Raman et les analyses MET-HR a été obtenue concernant la 
phase des agglomérats de silicium. Les techniques de pointe complémentaires que sont la 
MET-FE pour la distribution spatiale et le µ-Raman pour la phase sont, d’après notre étude, 
le meilleur couple pour sonder convenablement la présence de Si-nps dans le nitrure de 
silicium. Après recuit nous avons mis en évidence l’importance de l’excès de silicium contenu 
dans les couches NSRS sur la formation des nanostructures de silicium dans la matrice SiNx : 
 

- Pour un excès de Si de 44 %at., le mécanisme de séparation de phase observé est de 
type décomposition spinodale. La structure engendrée est colonnaire et cristalline. 
Ces structures sont très peu luminescentes même après recuit de passivation FG.  
 

- Pour un excès de Si de 37 %at., le mécanisme de séparation de phase observé est de 
type nucléation croissance. La formation de nanostructures cristallines percolées a 
été reportée. La taille des agglomérats est importante, les mesures d’ellipsométrie 
ont suggéré qu’il n’y a pas de confinement dans ces structures. La PL après recuit FG 
est également très faible. 
 

- Pour un excès de Si de 35 %at., le mécanisme de séparation de phase observé est 
celui de la nucléation croissance. Les Si-nps détectées ont une taille moyenne de 3,6 
nm pour une densité surfacique importante (≈3x1012 cm-2). Les analyses MET-HR ont 
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confirmé la présence de nanocristaux de Si ; cependant les analyses Raman ont 
révélé la cohabitation entre les phases amorphes et cristallines. Nous suggérons que 
la faible proportion de cristallites observée concernent les particules de grandes 
tailles (> 5 nm en bord de distribution). Ce résultat montre qu’il sera difficile 
d’obtenir des nanocristaux de silicium séparés de très petites tailles dans une matrice 
de nitrure de silicium.  
 

- Pour un excès de 33 %at.  de silicium, le mécanisme de séparation de phase observé 
est celui de la nucléation-croissance. En effet, les Si-nps sont amorphes. Elles ont une 
taille moyenne de 3 nm et leur densité surfacique (2x1012 cm-2) est légèrement plus 
faible que précédemment. Ce résultat confirme l’hypothèse précédente selon 
laquelle il sera difficile d’obtenir des nanocristaux de taille inférieure à 5 nm dans une 
matrice de nitrure de silicium. Les analyses d’ES suggèrent qu’il y a un confinement 
quantique dans ces structures. La PL observée dans cette couche à une énergie de 
1,73 eV a été attribuée aux Si-nps, bien que la luminescence des défauts ne puisse 
pas être totalement exclue.  
 

- Pour un excès de Si de 29 %at., aucune Si-nps n’a été observée. Leurs tailles peuvent 
être inférieures à 2 nm (limite de détection), ou bien l’excès de Si est insuffisant pour 
permettre la précipitation des nanoparticules. L’ES suggère qu’il y a du confinement ; 
la luminescence observée à 1,75 eV peut être attribuée à des Si-nps de taille 
inférieure à 2 nm, cependant cela reste une suggestion.  

 
Ces recherches sur le système Si-nps/SiNx ont abouti à une étude compréhensive permettant 
la corrélation entre les propriétés optiques et structurales des Si-nps dans le nitrure de 
silicium. Elles ont mis en exergue la diversité des nanostructures pouvant être engendrées 
par l’excès de silicium contenu dans les couches, et la difficulté à obtenir des cristallites de 
taille inférieure à 5 nm.  
 
Il serait intéressant de compléter ces travaux par l’étude de la fabrication de nanocristaux 

par des techniques de recuits rapides. En effet l’obtention de Si-nps dans une matrice 
diélectrique requiert des températures assez importantes. Des recuits rapides ou des recuits 
laser permettent de faire germer rapidement les nanoparticules. Toutefois les processus de 
diffusion ne sont pas complètement finalisés, et ces recuits de courtes durées devront être 
suivis de recuits à plus basses températures pour permettre de finaliser la croissance [1][2]. 
Ces travaux montrent cependant que l’intégration de nanocristaux dans un processus 
industriel est potentiellement viable.   
 
Des tests préliminaires de couches NSRS non optimisées sur les cellules PV ont permis 
d’éclaircir quelques points fondamentaux. La présence de Si-nps dans une couche NSRS 
nécessite un minimum de ≈ 30%at. d’excès de silicium. L’incorporation de silicium dans la 
couche engendre un décalage de son absorption dans le visible. Cette absorption est 
clairement problématique, étant donné la très faible luminescence des Si-nps. Une des 

perspectives de ce travail serait d’optimiser la luminescence des nitrures de silicium proche 

de la stœchiométrie, pour jouer le rôle de convertisseur de photons puisque ces couches ont 

l’avantage de ne pas absorber le spectre solaire au delà de 500 nm, ce qui ne pénalise pas 
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l’IQE et possèdent de plus une luminescence beaucoup plus importante que celle obtenue 

avec les couches NSRS après recuit contenant des Si-nps. 

 
Dans une deuxième partie de la thèse, nous avons étudié les propriétés de super-réseaux à 
base de couches NSRS susceptibles de contenir des Si-nps. L’utilisation de la MET et de la 
spectroscopie Raman ont permis d’obtenir des informations structurales fiables pour 
optimiser nos paramètres de dépôt. 
 
L’utilisation du mode couplé RF et MW a permis d’obtenir des structures de tailles confinées 
compatibles avec les effets quantiques. Cependant, l’épaisseur des couches de nitrure de 
silicium est trop importante dans ce cas pour permettre un contrôle fin de la taille des Si-nps.  
 
L’utilisation exclusive de la source MW a permis de contrôler des épaisseurs de films NSRS 
inférieures à 5 nm de manière fiable et reproductible. Les études de photoluminescence en 
fonction de l’excès de silicium et de l’épaisseur des couches de NSRS ont permis de mettre 
en avant un phénomène de confinement quantique dans les structures SiO2/NSRS. Une 
corrélation entre les propriétés optiques et structurales a été possible grâce à l’utilisation de 
la technique MET filtrée en énergie.  
 
La comparaison des propriétés des multicouches de types SiO2/NSRS et Si3N4/NSRS suggère 
que la présence d’oxygène joue un rôle primordial dans l’émission radiative associée à l’effet 
de confinement quantique. De ce fait les matrices SiOxNy seront intéressantes pour leurs 

propriétés de luminescences. Des recherches sur ce matériau sont en cours au laboratoire, 

comme en témoigne l’image MET-FE obtenue pour un recuit à 1100°C. 

 

 
Figure 6.1 Image MET-FE de Si-nps contenues dans une matrice SiOxNy après recuit à 1100°C 

 
En effet La présence d’oxygène permet de faciliter la nucléation de particules grâce à la forte 

polarité de la liaison Si-O. Ainsi de plus petites cristallites de tailles inférieures à 4 nm seront 

envisageables avec potentiellement un rendement de luminescence plus important grâce au 

rôle primordial de l’oxygène dans le mécanisme de luminescence associé au confinement 

quantique. 
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Finalement en vue de la fabrication de cellules tandems, des mesures de conductivité 
électrique et de dopage par implantation phosphore ont été réalisées sur les couches NSRS 
ou multicouches NSRS. Ces premières mesures soulignent le problème de transport de 
charges dans ces structures. Concernant le dopage, de nombreuses études fondamentales 

sont encore nécessaires avant de pouvoir saisir les mécanismes en jeu.   
 

Pour conclure, la recherche sur les nanocristaux de silicium pour des applications 
photovoltaïques en est à peine à ses balbutiements. De nombreux efforts de recherche et 
développement seront nécessaires pour assurer une ingénierie des nanostructures 
suffisante pour qu’elles deviennent une réalité technologique et industrielle. Il faudra faire 
en sorte que les structures nanométriques soient capables à la fois d’absorber efficacement 
la radiation lumineuse et de la convertir en excitons, puis d’assurer l’extraction des charges 
après leurs séparations. C’est un défi pour tous les chercheurs et ingénieurs afin de 
permettre aux photovoltaïques à base de nanomatériaux de passer du rêve à la réalité.  
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Annexes 

Annexe A : Techniques d’analyses par faisceau d’ions 
 
Le laboratoire InESS possède un accélérateur 4 MeV de type Van de Graaf. Cet 

accélérateur permet d’une part d’irradier des échantillons mais offre aussi la possibilité 
d’accéder à des méthodes originales d’analyses de couches minces. L’analyse par faisceau 
d’ions est un terme générique qui comprend toutes les méthodes basées sur les interactions, 
aux niveaux nucléaire et atomique, d’un faisceau de particules chargées avec un échantillon-
cible. Lorsqu’une particule chargée énergétique (de l’ordre du MeV) pénètre dans un 
matériau, elle interagit avec les électrons et les noyaux des atomes constitutifs de la cible. Il 
en résulte un ralentissement et une éventuelle modification de sa trajectoire, mais aussi une 
émission secondaire de rayonnements X, γ ou corpusculaire caractéristique des éléments 
contenus dans l’échantillon. La figure A.1 montre une photo de l’installation. 

 

 
Figure A.1 Accélérateur de particules pour applications RBS et ERDA. 

 
Spectroscopie de rétrodiffusion Rutherford (RBS) 
 

Le principe de fonctionnement de la RBS est le suivant :  
Lorsqu’une particule chargée énergétique (de l’ordre du MeV) pénètre dans un matériau, 
elle interagit avec les électrons et les noyaux des atomes constitutifs de la cible. L’énergie 
des particules rétrodiffusées à un angle donné dépend de deux phénomènes : 

 
 -la perte d’énergie des particules lors de leur passage dans l’échantillon (aller et retour), qui 
dépend du pouvoir d’arrêt du matériau 
 
-la perte d’énergie des particules lors de la collision entre le noyau incident et l’atome du 
milieu qui dépend principalement des masses des atomes cibles et projectiles. 
On peut calculer l’énergie de la particule (E) après diffusion grâce à la relation suivante : 
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0
2 EkE ⋅=     (A.a)   

 
Avec :  
 

           (A.b) 

1 2 1

1 2

.cos ( ² ².sin ² )M M M
k

M M

θ θ+ −
=

+     
 
E0 : Energie de la particule incidente 
M1: Masse de la particule incidente 
M2: Masse de l’atome cible 
θ: Angle de détection 
k: rapport entre l'énergie du projectile avant et après la collision avec l'atome cible. 
Pour un angle de détection donné, E est donc entièrement déterminée par E0, M1 et M2. La 
mesure de E permet donc l'identification du noyau diffuseur par la détermination de M2. 
 
Nous bombardons nos échantillons avec des particules α. À l’aide d’un détecteur adapté, 
nous récoltons les particules réfléchies et nous analysons leurs énergies. Un spectre RBS est 
décrit avec le nombre de coups en ordonnée et l’énergie en abscisse comme le reporte la 
figure A.2. 

 

Figure A.2  Spectre d’analyse RBS d’un échantillon de NSRS (rouge), simulation du spectre par 

l’intermédiaire du logiciel SAM (vert). 

 
  

Si substrat Si dans SiNx 

N dans SiNx 
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Un spectre RBS contient de l’information sur la distribution en profondeur des éléments 
constitutifs de la cible, comme le montre l’exemple de la figure A.2. Lorsqu’une 
rétrodiffusion se produit à la profondeur x dans la cible, la particule qui a perdu de l’énergie 
pour arriver jusqu’à x devra encore en perdre pour revenir vers le détecteur. Connaissant les 
pouvoirs d'arrêt et autres facteurs cinématiques (connus et référencés dans les logiciels de 
traitement de spectres), l'analyse des spectres RBS permet de retrouver la distribution des 
éléments de la cible. Le logiciel (SAM développé à InESS) procède par itération en prenant 
une composition initiale supposée de l'échantillon puis en ajustant le spectre expérimental 
avec celui qui est calculé.  
 
Finalement la RBS permet de mesurer le nombre et l’énergie d’ions rétrodiffusés selon un 
angle donné après interaction avec les atomes de la cible. Ces informations permettent 
d’accéder aux masses atomiques et aux concentrations élémentaires des éléments 
constituant la cible en fonction de leurs profondeurs. La RBS est indépendante des liaisons 
chimiques. Elle permet de déterminer la composition chimique des régions proches de la 
surface (≈ 1 μm) d’un matériau. 
 
 

Analyse par détection des atomes de recul (ERDA)  
 

L'analyse par détection des atomes de recul est utilisée principalement pour le 
dosage d'éléments légers comme l'hydrogène. Elle a été initialement mise au point au 
moyen d'un faisceau d'ions incidents relativement lourds et par la suite a été optimisée afin 
de doser l'hydrogène à l'aide d'un faisceau d'hélium de quelques MeV. 
 
La cinématique est la même que pour la RBS à ceci près que cette fois-ci on s'intéresse non 
plus aux particules rétrodiffusées mais aux atomes de recul émis aux angles avants (cf. figure 
A.3). Lors de la collision élastique entre une particule incidente de masse M1 d'énergie E0, et 
d’un atome de la cible de masse M2<M1 initialement au repos, l'atome cible acquiert 
l'énergie Er :  

 

0
2 EkE rr ⋅=      (A.c)   

 
Avec : 

 

21

2)cos(214

MM

MM
kr +

⋅⋅⋅= ϕ
    (A.d)    

 
ϕ: Angle entre la direction de recul et la direction initiale de la particule incidente 
Er : Energie de recul de la particule cible 
 
En choisissant une direction incidente suffisamment éloignée de la normale à la surface de 
l'échantillon, on peut détecter vers l'avant les atomes de recul éjectés de la cible par les 
particules incidentes. La géométrie la plus fréquemment utilisée pour cette technique 
correspond à un angle d'incidence de 75° par rapport à la normale à la cible (l’angle de 
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détection est de 30°). Ces conditions expérimentales peuvent cependant être modifiées afin 
de jouer sur l'épaisseur analysée, la résolution en profondeur et la sensibilité. 
 

 
Figure A.3 Exemple de géométrie de l'expérience de recul élastique de particules légères 

(ERDA). 
 
 
 
Dans le cas du dosage de l'hydrogène, le faisceau incident induit des protons de recul mais 
aussi un nombre important de particules incidentes diffusées vers l'avant. 
Pour ne laisser passer que les ions hydrogène, un écran mince et homogène est interposé 
devant le détecteur. Dans notre cas, nous utilisons un filtre Mylar qui permet d'arrêter les 
particules incidentes diffusées élastiquement tout en laissant passer les protons (différence 
entre les pouvoirs d'arrêt dans l'écran).  
 
 
Cette méthode d'analyse permet la détermination de concentrations inférieures à 1 %at. Par 
contre, sa résolution en profondeur est limitée par la dispersion en énergie liée à la présence 
d'un écran absorbant devant le détecteur. Précisons également que l'échantillon étant 
incliné par rapport au faisceau incident, cette technique est particulièrement sensible à la 
rugosité de surface qui induit généralement un élargissement du signal. 
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Annexe B : Spectroscopie IR à transformée de Fourier 
 

La spectroscopie infrarouge est une technique d’analyse non destructive permettant 
de déterminer la nature des liaisons chimiques présentes au sein d’un matériau. Son principe 
repose sur l’interaction entre un rayonnement infrarouge et la matière [1].  

 
En première approximation, un matériau peut être considéré comme un groupe 

d’atomes dont les liaisons chimiques sont assurées par les électrons. Avec l’énergie présente 
dans le milieu environnant (énergie thermique), les atomes situés aux deux extrémités d’une 
liaison sont animés d’un mouvement de vibration l’un par rapport à l’autre, avec une 
fréquence d’oscillation donnée qui dépend de la nature de ces atomes et de la nature de la 
vibration. Chaque atome relié à son voisin par une liaison chimique va donc former un dipôle 
électrique. En soumettant un matériau à un spectre infrarouge moyen de 4000 cm-1 et 
400 cm-1 (2,5 – 25 μm) correspondant au domaine d'énergie de vibration de ces 
groupements d’atomes, l’intensité absorbée par celui-ci va varier en fonction de la nature 
des éléments et des liaisons chimiques qui le composent.  

 
Dispositif : 
 

Les spectromètres IR à transformée de Fourier (FTIR) correspondent à un montage 
simple faisceau qui comporte comme pièce essentielle un interféromètre de Michelson 
placé entre la source et l’échantillon (figure A.4). L’interféromètre de Michelson est 
constitué de deux miroirs (un fixe, un mobile) et d’un diviseur de faisceau ou séparatrice. Le 
faisceau lumineux issu de la source est divisé en deux rayons d’intensité égale par la 
séparatrice : une composante est dirigée sur le miroir fixe et l’autre sur le miroir mobile. La 
position du miroir mobile est mesurée précisément à l’aide d’un laser par une méthode 
interférentielle. Le déplacement x de ce dernier permet d’introduire un déphasage entre les 
deux parties de l’onde, entraînant des interférences destructives ou constructives au 
moment où les deux faisceaux se recombinent. L’interféromètre va moduler chaque 
longueur d’onde du faisceau à une fréquence différente et permettre ainsi «d’encoder» le 
spectre infrarouge sous forme d’interférogramme.  
 

Figure A.4 Schéma d’un dispositif FTIR (à gauche), schéma de principe de l’interféromètre de 

Michelson (à droite). 
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Le faisceau modulé est envoyé vers l’échantillon qui, en fonction de sa nature, va 

absorber une partie des longueurs d’onde balayées. Le détecteur transforme ce nouvel 
interférogramme en signal électrique. En comparant le spectre obtenu et celui de départ 
(mesure de référence sans échantillon), il est possible de connaître directement l’absorption 
spectrale de l’échantillon. 

  
L'intensité de l'absorption à une fréquence caractéristique est reliée à la concentration du 
groupement chimique ou de la liaison responsable de l'absorption, et est aussi 
proportionnelle à l'épaisseur de la couche absorbante pour un même matériau, d’après la loi 
de Beer-Lambert. 

Les modes de vibration actifs en infrarouge peuvent être déterminés grâce à la Théorie des 
Groupes. Ceci permet d’attribuer une fréquence caractéristique d’absorption à un 
groupement chimique ou une liaison chimique. Les fréquences de vibration dépendent des 
masses des atomes et des forces de liaison. Il est d’usage de classer en deux groupes les 
vibrations moléculaires. On distingue, d’une part, les vibrations de valence ou d’élongation 
(symétriques ou antisymétriques) qui font intervenir une (des) variation(s) de(s) longueur(s) 
de liaison(s), les angles que forment ces liaisons restant constants, et, d’autre part, les 
modes de déformation, pour lesquels, au contraire, les liaisons gardent leur longueur, mais 
les angles qu’elles forment varient (cf. figure A.5). 

 

 

Figure A.5 Modes de vibration : exemple des vibrations localisées du groupement CH2 d’une 

molécule.  

 
Le (FTIR) est une technique basée sur l’absorption du rayonnement infrarouge par le 
matériau analysé. Cette méthode d'analyse est simple à mettre en œuvre et non destructive. 
Cependant, dans le cas de couches inférieures à 500 Å d'épaisseur, la spectroscopie FTIR 
conventionnelle atteint ses limites de sensibilité et de détection. 
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Annexe C : Ellipsométrie spectroscopique 
 

L’ellipsométrie est une technique optique d’analyse de surface basée sur la mesure 
du changement de polarisation de la lumière après réflexion sur une surface plane. Elle est 
utilisée dans la caractérisation des couches minces (épaisseur, composition, paramètres 
optiques, etc…). Les mesures d’ellipsométrie ont l’avantage d’être non-destructrices, non-
perturbatrices et rapides. 

 
Considérons une onde plane monochromatique arrivant sur une surface plane. Une partie 
de l’onde est transmise ou absorbée à travers la surface, l’autre partie est réfléchie (cf. 
figure A.6).  

 
 Figure A.6 Réflexion des différents axes de polarisation sur l’échantillon. Les composantes 

parallèles et perpendiculaires ne sont pas réfléchies de la même façon. 

 
La polarisation du champ électrique de l’onde incidente peut être décomposée suivant deux 
vecteurs de base : 
–  Ep, parallèle au plan d’incidence associé au coefficient de réflexion complexe  
–  Es, perpendiculaire au plan d’incidence associé au coefficient de réflexion complexe  
 
Le changement de polarisation du champ électrique après réflexion ne se fait pas de 
manière identique pour les deux composantes ; le comportement de la réflexion est donné 
par les deux coefficients de Fresnel déduits par la continuité des champs électrique et 
magnétique à l’interface entre les deux milieux [2] d’après les formules suivantes : 
 
 
     (A.e) 
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Les modules des deux coefficients       et       (respectivement   et  ) représentent la 
modification apportée à l’amplitude de la composante du champ, et leurs phases, δp et δs, 
servent à caractériser la différence de phase introduite par la réflexion sur la couche mince 
que l’on cherche à caractériser. En ellipsométrie, les données récupérées ne sont pas les 
coefficients précédents mais les angles ψ et ∆ définis par l’équation suivante : 
 
    (A.g) 

     
    
Avec  le rapport des amplitudes complexes  
 
 
 Et ∆=δp - δs  la différence de phase introduite par la réflexion. 

 
 
Dispositif de mesure : 
 
Les caractérisations ont été réalisées à l’InESS avec un ellipsomètre à modulation de phase 
UVISEL de marque HORIBA Jobin Yvon (figure A.7). Les avantages de l’ellipsomètre à 
modulation de phase par rapport à l’ellipsomètre à modulation par éléments tournants sont 
la rapidité de modulation et l’absence de bruit « mécanique » induit par les optiques en 
rotation. 

 
 
 

Figure A.7 Schéma de principe de l’ellipsomètre à modulation de phase. 

sr
~

pr~ sr
~

pr~

∆⋅= i

s

p e
r

r
ψtan~

~



Annexes 

182 
 

 
 
Selon le formalisme de Jones, le champ électrique peut être étudié à l’aide d’une matrice 
complexe 2x2 correspondant à la modification de polarisation de ses deux composantes   
 et        propres à l’échantillon par les éléments de la chaîne optique (base [    ;    ]). 
 
Au départ le champ électrique émis      par la lampe est isotrope et son module vaut E0. Le 
passage dans la chaîne optique va modifier son expression jusqu’au champ finalement 
détecté      . Les matrices des éléments de la chaîne sont explicitées ci-dessous [3]: 
 
La matrice du polariseur et de l’analyseur : 
Dans le système des axes propres du polariseur et de l’analyseur une seule composante 
passe. 
 
     
    (A.h) 
La matrice de l’échantillon : 
Avec les deux coefficients de réflexion parallèle et perpendiculaire définis dans les équations 
A.e et A.f. 
 
     
     (A.i)  
La matrice de rotation : 
Avec θ l’angle de rotation de l’analyseur (θ=A) ou du polariseur (θ=P). 
 
      (A.j)  
 
 
La matrice du modulateur photo-élastique : 
Le modulateur est l’élément clé de ce type d’ellipsomètre. Il est constitué d’un barreau de 
silice solidaire d’une céramique piézoélectrique qui va rendre celui-ci biréfringent. L’indice 
sera différent selon l’axe de polarisation du barreau, donc les composantes du champ 
électrique ne se propageront pas à la même vitesse, ce qui introduira un déphasage et donc 
un changement de polarisation (cf. figure A.8). 
 
 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 

Figure A.8 Principe de la modulation de phase par l’intermédiaire d’un modulateur photo-

élastique. 
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La matrice associée au modulateur photo-élastique est alors : 
    
    
     (A.k)  

 
 
Le champ électrique arrivant au niveau du détecteur est la combinaison des matrices des 
éléments de la chaîne optique comme le montre la figure A.9 selon l’expression suivante : 

 

Et = T(A RA S RM M RP-M P) Ei      (A.l) 
 

 

 
Figure A.9 Illustration du traitement mathématique selon le formalisme de Jones. 

 
L’expression de l’intensité du champ électrique Et détecté résultant de cette combinaison de 
matrice peut être exprimée de cette façon : 
 

I(t) ∝ Et Et
* = I [I0 + IS sinδ(t) + IC cos δ(t)]  (A.m) 

 
Avec : 
 
I0 = 1 - cos2Ψ cos2A + cos(P-M) cos2M (cos2A - cos2Ψ) + cos2(P-M) sin2A sin2M sin2Ψ cos(∆)  (A.n) 

 
IS = sin2(P-M) sin2A sin2Ψ sin∆         (A.o) 

 
IC = sin2(P-M) [sin2M (cos2Ψ – cos2A) + sin2A cos2M sin2Ψ cos∆]    (A.p) 

 
La configuration de l’ellipsomètre pendant la mesure donne les valeurs de (P-M) à 45°, de A 
à +45° et du modulateur qui vaut M = 0°.  


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Les équations A.o et A.p peuvent se simplifier : 

 

Is= sin 2ψ  sin ∆     (A.q)   

Ic= sin 2ψ  cos ∆     (A.r)   

       

Avec ces expressions, les angles ψ et ∆ sont déterminés. Un modèle de dispersion est utilisé 
pour remonter aux caractéristiques de la couche déposée en ajustant les paramètres 
adéquats. Nous avons utilisé le modèle de Tauc-Lorentz[4] pour déterminer l’épaisseur, 
l’indice de réfraction n et le coefficient d’extinction k des couches de diélectriques déposées 
par plasma pour un spectre allant de 210 nm jusqu’à 880 nm. La caractérisation nous donne 

donc accès à l’indice optique complexe N
~

défini par l’expression suivante : 
     
   (A.s) 

   
 

iknN +=~
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Annexe D : Microscopie électronique en transmission 

 
Principe  

Le microscope électronique en transmission (MET) fonctionne sur le même principe 
que le microscope optique. Les différences sont engendrées par la nature du rayonnement 
utilisé. Pour la MET, un faisceau d’électrons émis par une source d’électrons est accéléré par 
une tension de quelques centaines de kV. Ce faisceau est ensuite focalisé par des lentilles 
condenseurs sur l’échantillon aminci. La lentille objectif donne, à partir du faisceau 
d’électrons qui a traversé l’échantillon, une figure de diffraction dans son plan focal et une 
image dans son plan image (cf.figure A.10) 
 

Figure A.10: Schéma du microscope électronique en transmission (à gauche), schéma des 

rayons dans le faisceau électronique (à droite). 

 

Techniques d’imagerie conventionnelles 
 
Le microscope électronique en transmission a deux principaux modes de fonctionnement : 
 
Mode diffraction   
Ce mode utilise le comportement ondulatoire des électrons. Lorsque le faisceau traverse un 
échantillon cristallin, il donne lieu au phénomène de diffraction. Le faisceau est diffracté en 
plusieurs petits faisceaux, et ceux-ci se recombinent pour former l'image, grâce aux lentilles 
magnétiques. Le système de projection est mis au point sur le plan focal arrière de l'objectif 
ou plan de Fourier. En l'absence de diaphragme de contraste, un diagramme de diffraction 
est observé. Celui-ci représente une section plane du réseau réciproque de diffraction. 
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Mode image  
Le faisceau électronique interagit avec l'échantillon suivant l'épaisseur, la densité ou 

la nature chimique de celui-ci, ce qui conduit à la formation d'une image contrastée dans le 
plan image. En plaçant le détecteur dans le plan image, on peut observer une image par 
transparence de la zone observée. La mise au point sur le plan image de l'objectif 
(également appelé Plan de Gauss) est effectuée en modifiant les courants d'excitation des 
lentilles projecteurs et de l'objectif. Le nombre de faisceaux diffractés contribuant à l’image 
est réduit en plaçant un diaphragme dans le plan focal arrière de l'objectif. L'utilisateur peut 
alors choisir entre des images en champ clair ou en champ sombre. Ces deux techniques 
d’imagerie sont obtenues suivant la position du diaphragme par rapport au diagramme de 
diffraction. 
 

- Le champ clair  
Le diaphragme est centré sur le faisceau direct. Dans la majorité des cas (ceux des 

objets cristallins), le contraste d’amplitude observé est un contraste de diffraction. En effet, 
les rayons transmis non diffractés contribuent alors à la formation de l'image et apparaissent 
en clair tandis que toutes les parties cristallisées apparaissent en sombre. Le niveau de gris 
des parties sombres est dépendant de l'orientation des zones des parties cristallisées. 
Le champ clair défocalisé (ou « contraste de Fresnel ») est un cas particulier ; dans ce cas, en 
délocalisant la lentille objectif par rapport à la mise au point, on obtient un contraste de 
phase à travers la formation des franges de Fresnel, qui se superposent au contraste 
d’amplitude. Cette technique peut être utilisée pour la mesure d’épaisseur de couches 
empilées de potentiels internes différents [5]. 

 
- Le champ sombre  
Le diaphragme est centré sur le faisceau diffracté (hkl) du cristal. Seuls les rayons 

correspondants à la réflexion sélectionnée contribuent à la formation de l'image. Le cristal 
apparaît alors clair sur fond sombre. 
 

- La haute résolution  
Pour les techniques d’imagerie conventionnelle (champ clair et champ sombre), le contraste 
de l'image appelé contraste d'amplitude est obtenu lorsque les images sont produites à 
l'aide d'un seul faisceau : le faisceau transmis ou l'un des faisceaux diffractés par 
l'échantillon. Les relations de phase entre les différents faisceaux sont masquées. La 
résolution dans l'image est limitée par le diaphragme objectif utilisé pour ne sélectionner 
qu'un seul faisceau. En microscopie électronique à haute résolution, l'ouverture du 
diaphragme étant plus grande, plusieurs faisceaux participent à la formation de l'image. Leur 
relation de phase est alors préservée. L'image est le résultat de l'interférence du faisceau 
transmis avec un ou plusieurs faisceaux diffractés. L'intensité recueillie en mode image est 
alors fonction de l'amplitude et de la phase relative des différents faisceaux. Ce mode 
permet d'obtenir des informations sur les périodicités du réseau cristallin. L'imagerie en 
contraste de phase nécessite tout de même que l'échantillon soit orienté de telle sorte que 
le faisceau incident, aligné sur l'axe optique du microscope, soit parallèle à un axe cristallin 
de haute symétrie, ou axe de zone. Le faisceau incident est alors diffracté par les plans 
cristallins contenant cet axe de zone. Il est alors possible, sous certaines conditions liées à 
l'objet et à l'expérience, d’obtenir des images représentatives du réseau cristallin projeté 
suivant la direction d'observation. 
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L’imagerie filtrée en énergie  
 

L’imagerie filtrée en énergie (MET-FE) est une méthode basée sur l’exploitation de 
l’interaction de l’électron avec la matière. Elle consiste à faire une analyse en énergie des 
électrons transmis diffusés inélastiquement lors de la traversée d’échantillons 
préalablement amincis. Lorsque les électrons du faisceau traversent le matériau, ils 
interagissent avec les électrons des atomes de la matière avec une modification de leur 
énergie. A la sortie de l’échantillon les électrons sont collectés à l’entrée du spectromètre et 
déviés dans le champ magnétique d’un prisme en fonction de leur énergie. Ils sont ensuite 
sélectionnés par un filtre puis détectés par une caméra CCD comme le reporte la figure A.11. 

 
 

 
 

Figure A.11 Schéma de principe de l’acquisition d’une image filtrée en énergie. Les 

coordonnées spatiales x et y sont parallèles au plan de l’échantillon. L’axe vertical correspond 

à la variation d’énergie ∆E. L’introduction du filtre (fente) permet de sélectionner une gamme 

d’énergie correspondant à une région précise du spectre de pertes d’énergie ; dans notre cas 

cette gamme d’énergie se situera autour du plasmon du silicium vers 17 eV [6]. 

 
Une image filtrée en énergie n’est plus une image de l’échantillon formée par tous les 

électrons transmis dans le faisceau mais une image formée avec seulement une partie de la 
population des électrons transmis sélectionnés en fonction de leur énergie.  
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Annexe E : Préparation des échantillons pour le MET 

 
Pour pouvoir exploiter une image en MET, l’échantillon observé doit avoir une épaisseur 
typiquement inférieure à 100 nm. Cette opération est longue et délicate. Nos échantillons 
sont observés en section transverse. La méthode de préparation utilisée est la méthode du 
tripode (cf. figure A11) 
 
 
 

 
 
 
 

 

 
 

 
 

 
 
 
 

Figure A.11 Schéma des différentes étapes de préparation des échantillons pour la MET 

 
La préparation suit la procédure décrite ci-dessous. 
 
-  Deux lamelles de 3 mm d’échantillon sont découpées. 
-  Les deux lamelles sont ensuite collées en face à face grâce à la colle Gatan. 
-  Des sandwichs d’environ 500 µm sont ensuite découpés à la scie diamant. 
- Le sandwich est ensuite poli mécaniquement sur les deux faces pour obtenir un biseau 
ultrafin. 
-  L’échantillon est collé sur une grille de cuivre qui lui servira de support.  
- L’échantillon est ensuite passé à l’amincissement ionique par érosion de la surface au 
moyen de deux faisceaux d’ions Ar à 3 keV, l’un attaquant par-dessous, l’autre par-dessus 
avec des angles respectifs de 7 et 5°. L’amincissement est réalisé à température ambiante 
pour des durées de quelques minutes (< 10 min) pour éviter des artefacts engendrés par le 
bombardement ionique.  
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